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Le doute est notre passion, et la passion est notre tdche
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d’écrouissage. .. Alors, lissez un peu !

Magister Ludi



Comment devenir un magicien philosophe!

Une ancienne légende taoiste raconte 1l’histoire d’un fermier qui vivait dans un pauvre

village reculé. Les gens le trouvaient fortuné car il possédait un cheval qu’il utilisait pour
les labours et le transport. Un jour, son cheval s’est enfui. Tous les voisins ont déploré le
désastre que cela représentait, mais le fermier s’est contenté de dire: "peut-étre". Quelques jours
plus tard, le cheval est revenu, ramenant avec lui deux chevaux sauvages.
Les voisins se sont réjouis de cette bonne fortune, et le fermier s’est encore contenté de dire :
"peut-étre".
celui-ci 1’a projeté au sol et lui a cassé la jambe. Les voisins ont tous exprimé leurs
condoléances face & ce mauvais sort, mais le fermier

Le lendemain, le fils du fermier a essayé de monter sur 1’un des chevaux sauvages ;

s’est & nouveau contenté de dire : "peut-étre". La semaine suivante, des soldats sont venus enrdler
de force les jeunes du village. Ils ont rejeté le fils du fermier & cause de sa jambe

cassée. Quand les voisins lui ont dit quelle chance il avait, le fermier s’est contenté de dire :
"peut-étre".

I1 était une fois un jeune prince qui croyait en tout, & l’exception de trois choses. Il ne
croyait pas aux princesses, il ne croyait pas aux iles, il ne croyait pas en Dieu. Son pére, le
roi, lui avait dit que tout cela n’existait pas. Un jour, le prince s’enfuit de son chiteau et
partit pour le pays voisin. L&, & sa stupéfaction, de la cdte ou il se trouvait, il vit des
ifles, et sur ces iles, d’étranges et troublantes créatures qu’il hésitait & nommer. Alors qu’il
était & la recherche d’un bateau, un homme vé&tu
d’une grande robe s’approcha de lui sur la gréve. "- Est-ce que ces iles sont réelles 7" demanda le jeune

prince. "- Bien sir que ce sont des iles réelles", répondit 1’homme v&tu de la robe.'

'- Et ces créatures étranges
et troublantes ? - Ce sont toutes d’authentiques princesses bien réelles. - Alors Dieu doit aussi exister " s’écria le
jeune prince. "- Je suis Dieu", répliqua 1’homme v&tu de la robe en s’inclinant pour saluer. Le jeune
homme retourna chez lui aussi rapidement qu’il put. "- Ainsi, te voila de retour ?" dit le roi son pére.
"- J’ai vu des iles, j’ai vu des princesses, j’ai vu Dieu", lui dit le prince d’un ton plein de reproches. Le

roi demeura impassible. "- II n’y a pas d’iles réelles, pas plus que de princesses ou de vrai Dieu. - Je les ai

vus. - Dis-moi comment Dieu était habillé. - Dieu était vétu d’une grande robe. - Est-ce que ses manches étaient

retroussées 7" Le prince se souvint qu’elles 1’é&taient. Le roi sourit. "- C’est la tenue d’un magicien.

Tu as été trompé". A ces mots, le prince repartit dans le pays voisin, revint sur la méme plage oil,

U

de nouveau, il trouva l’homme v&tu de sa longue robe. "- Mon pére le roi m’a dit qui vous étes", dit le

prince avec indignation. '

'- Vous m’avez trompé la premiére fois, mais vous ne m’aurez pas cette fois-ci.
Maintenant, je sais que ces iles que I'on voit ne sont pas réelles et ces princesses non plus, car vous étes un
magicien". L°homme de la plage sourit. "- C’est toi qui a été trompé, mon garcon. Dans le royaume de ton
pére, il y a de nombreuses iles et de nombreuses princesses, mais tu es sous I'influence d’un sort qu’il t’a jeté,
et tu ne peux pas les voir". Pensif, le prince retourna chez lui. Quand il vit son pére, il le regarda
dans les yeux. "- Pére, est-ce vrai que vous n’étes pas un vrai roi, mais seulement un magicien ?" Le roi sourit

et retroussa ses manches. '

'- Qui, mon fils, je ne suis qu’un magicien. - Alors, ’homme sur Iautre rivage était
Dieu! - L’homme de I’autre rivage était un autre magicien. - Je dois connaitre la vérité, la vérité qui est derriére
la magie. - Il n’y a pas de vérité au-deld de la magie", dit le roi. Le prince était plein de tristesse.
I1 dit : "- Je vais me tuer". Usant de la magie, le roi fit apparaitre la mort. Elle se tenait dans
1’embrasure de la porte et fit signe au prince. Le prince frissonna. Il se souvint de ces Iiles

superbes bien qu’irréelles, et de ces princesses, irréelles peut-&tre mais superbes. "- Trés bien",
dit-il, "je crois que j’ai compris la lecon. - Tu vois, mon fils", dit le roi, "tu es en train de devenir un

magicien".

Lou l'inverse

GLOSSA

Vreme trece, vreme vine,
Toate-s vechi si noua toate;
Ce e rau si ce e bine

Tu te 'ntreaba si socoate ;

Nu spera si nu ai teama,

Ce e val, ca valul trece;

De te’ ndeamna, de te chiama,
Tu ramai la toate rece.

Multe trec pe dinainte,

In auz ne suna multe,
Cine tine toate minte

Si ar sta sa le asculte? ...
Tu aseaza-te de-o parte,
Regasindu-te pe tine,
Cand cu sgomote desarte
Vreme trece, vreme vine.

Nici incline a ei limba
Recea cumpan’ a gandirii
Inspre clipa ce se schimba
Pentru masca fericirii,

Ce din moartea ei se naste
Si o clipa tine poate;
Pentru cine o cunoaste
Toate-s vechi si noua toate.
Privitor ca la teatru

Tu in lume sa te ’nchipui :
Joace unul si pe patru
Totus’ tu ghici-vei chipu-i;
Si de plange, de se cearta,
Tu in colt petreci in tine
Si ’'ntelegi din a lor arta
Ce e rau si ce e bine.

Viitorul si trecutul

Sunt a filei doua fete,

Vede ’n capat inceputul
Cine stie sa le 'nvete;

Tot ce-a fost ori o sa fie

In prezent le-avem pe toate,
Dar de-a lor zadarnicie

Te intreaba si socoate.

Caci acelorasi mijloace
Se supun cate exista,

Si de mii de ani incoace
Lumea-i vesela si trista;
Alte masti, aceeasi piesa,
Alte guri, aceeasi gama,
Amagit atat de-adese
Nu spera si nu ai teama.

Nu spera cand vezi miseii
La izbanda facand punte,
Te-or intrece nataraii,

De ai fi cu stea in frunte;
Teama n-ai, cata-vor iarasi
Intre dansii sa se plece,
Nu te prinde lor tovaras :
Ce e val, ca valul trece.

Cu un cantec de sirena,
Lumea ’ntinde lucii mreje;

Ca sa schimbe actori 'n scena,
Te momeste in varteje;

Tu pe-alaturi te strecoara,

Nu baga nici chiar de seama,
Din cararea ta afara

De te 'ndeamna, de te chiama.

De te-ating, sa feri in laturi,
De hulesc, sa taci din gura;
Ce mai vrei cu-a tale sfaturi,
Daca stii a lor masura;

Zica toti ce vor sa zica,
Treaca 'n lume cine-o trece;
Ca sa nu ’ndragesti nimica,
Tu ramai la toate rece.

Tu ramai la toate rece,

De te 'ndeamna, de te chiama;
Ce e val, ca valul trece,

Nu spera si nu ai teama;

Te intreaba si socoate

Ce e rau si ce e bine;

Toate-s vechi si noua toate :
Vreme trece, vreme vine.
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Notations

Paramétres mécaniques et microstructuraux

oy [MPa]
o, [MPa]
oy [MPa]
Oeq [MPa]
om [MPa]
Rp0_2 [MPa]
Rm [MPa]
T = 0m/0eq
en [%]

er (%]

€eq [70]

e 1%

a

al

Qp

Y

Ir

Fro [%]
17

ce [wt%]
Cyo [WETO]
Cy (Wt
¢y [Wt%)
@y [nm]
Gy, [nm]
G [nm]
Qg5 Cor [NM]
p [MPa]

limite d’élasticité en traction

limite d’élasticité en traction de I'austénite

limite d’élasticité en traction de la ferrite
contrainte équivalente au sens de Von Misés
pression hydrostatique

limite d’élasticité conventionnelle & 0.2 % de déformation plastique
résistance maximale & la traction

taux de triaxialité des contraintes

déformation homogéne

déformation & la rupture

déformation équivalente au sens de Von Misés
déformation plastique équivalente au sens de Von Misés
ferrite

martensite

bainite

austénite

austénite résiduelle

fraction volumique initiale d’austénite résiduelle
fraction volumique d’austénite résiduelle

teneur en carbone de 'alliage

teneur initiale en carbone de 'austénite résiduelle
teneur en carbone de ’austénite résiduelle

teneur en carbone de 'austénite

paramétre de maille de I’austénite

paramétre de maille de ’austénite résiduelle
paramétre de maille de la ferrite

paramétres de maille de la martensite

coefficient d’écrouissage

module d’élasticité en cisaillement

coefficient de Poisson



Paramétres thermodynamiques et métallurgiques

AC1,AC3 [OC]
Ael,Aeg [OC]
Arq, Ars [°C|
M; [°C]

My [°C]

My [°C]

My [°C]

To |°C|

Q@ [kJ/mol]
R [kJ/mol]
Tnr [°C]

p [kgm?]

¢ [Jkg™ - K71

Abréviations

DP
HSLA
MEB
MET
SAM
SEO
SEM
SIM
THLE
TRIP
ULSAB

températures de début et de fin de transformation o — v au chauffage
températures & ’équilibre de début et de fin de transformation o —
températures de début et de fin de transformation a — v au refroidissement
martensite start, température du début de la transformation martensitique
martensite finish, température de fin de la transformation martensitique

la transformation martensitique (SIM) n’a plus lieu au-dela de cette température
température de passage d’un mécanisme de transformation & 'autre (SIM +» SAM)
température t.q. a et v de méme composition chimique ont la méme enthalpie libre
énergie apparente d’activation

constante des gaz parfaits

température de fin de la recrystallisation de ’austénite (no-recrystallisation temperature)
masse spécifique

chaleur spécifique

dual phase

high strength low alloy

microscopie électronique a balayage
microscopie électronique en transmission
stress assisted martensite
spectroscopie par emission optique
secondary electron microscopy
strain induced martensite

trés haute limite d’élasticité
transformation induced plasticity
ultra light steel auto body
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Introduction

Historique

En 1722, le brillant scientifique francais René Réaumur classait le durcissement par trempe
des alliages & base de fer parmi "le plus beau phénoméne de la nature". Cette affirmation s’appuie
sur le fait que, du point de vue de leur utilité, ces alliages et I’évolution de leurs caractéristiques
mécaniques ont accompagné le développement de la société humaine et, presque deux siécles
aprés Réaumur, cette affirmation est plus vraie que jamais. En effet, rares sont les domaines ot
ces améliorations ne soient pas exploitées et sans lesquelles certains d’entre eux ne pourraient
meéme pas exister.

A la fin du 19°me siecle, un grand pas en avant dans la compréhension des mécanismes de
transformation de phase dans les alliages Fe-C est fait par le professeur Henry Marion Howe. Pour
la premiére fois, il présente la martensite comme un produit de transformation de ’austénite
et aussi, il essaye d’expliquer le changement des propriétés magnétiques des phases. C’est lui
qui a introduit l'utilisation du nom des phases que l'on connait aujourd’hui, notamment pour
la martensite (en honneur au pionnier de la métallographie, Adolph Martens) et l'austénite
(auparavent appelée "hardenite"), figure 1.

Les premiéres observations d’une formabilité accrue induite par la transformation de
lausténite en martensite datent de plus de soixante ans. En 1937, Wassermann |[Was37| note
que des grands allongements peuvent étre obtenus grice a la transformation de phase dans un
alliage Fe-Ni, avec 50 wt% de Ni. En 1967, Zackay [ZPFB67| montre que la transformation de
phase permet d’augmenter la ductilité et la résistance mécanique des aciers inoxydables. Il appelle
ce phénomene plasticité de transformation et introduit ’abréviation TRIP, pour transformation
induced plasticity.

Le terme TRIP n’a pas été défini sans ambiguité. Dans les années 70, la plupart des études
consacrées & l'effet TRIP utilisent comme matériau les aciers inoxydables. Plus tard, dans les
années 80, il a été suggéré d’utiliser ’effet TRIP pour améliorer les propriétés mécaniques des
aciers faiblement alliés [MST87a|. Un traitement thermique et l'ajout d’éléments d’addition
sont alors nécessaires afin d’empécher la précipitation de carbures et de stabiliser suffisamment
l'austénite. Mais si la microstructure des aciers inoxoydables est composée uniquement
d’austénite métastable, celle des nouvelles nuances est plus fine, multiphasée et contient de
faibles quantités d’austénite résiduelle. Cet aspect complique fortement l'appréhension des
mécanismes de déformation et de transformation de phase et rend trés difficile la modélisation
du comportement mécanique de ce type d’aciers. De nos jours, le terme TRIP désigne plutot les
aciers faiblement alliés qui contiennent de ’austénite résiduelle.
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Utilisation des aciers THLE dans l’'industrie automobile

Les progrés au niveau de la sécurité passager et du confort de conduite dans l'industrie
automobile impliquent un renforcement de la structure de la caisse assemblée et 'ajout de
nombreux systémes d’aide & la conduite. Le poids final du véhicule augmente ainsi réguliérement.

D’un autre coté, les normes en matiére d’émission des gaz a effet de serre sont de plus en
plus contraignantes. Pour les respecter, les constructeurs améliorent sans cesse le rendement des
filtres & particules et des pots catalytiques, tout en essayant de diminuer la masse du véhicule
par l'utilisation des matériaux plus performants que ceux actuellement utilisés.

Le projet ULSAB [AVCO01] réunit 32 groupes producteurs d’acier et préconise une réduction
de 20 % du poids des véhicules pour une diminution des coiits d’environ 10 %. Le facteur
permettant cette réalisation est l'utilisation des aciers avec une limite d’élasticité minimale de
210 MPa, figure 2. Si avant 1990 ces aciers occupaient moins de 40 % de la masse de la carrosserie
d’une auto, il est prévu de porter ce chiffre & 90 %. L’évolution ULSAB-AVC (advanced vehicle
concept) du projet, stipule 'utilisation exclusive de ce type d’aciers pour les véhicules de taille

moyenne.
ULSAB-AVC PNGV-Class Body Structure
ULSAB Body Structure .
“Mart 1250/1520
— 20 i Mart 950/1200
800YS 600YS 2%
Sandwich 1% 2% 40vs 6% CP 700/800
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hgj,:‘ “ TRIP 450/800
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140 YS _a HSLA 350/450
™% | Ty 1%
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DP 300/500
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DP 350/800
3%

DP 400/700
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F1G. 2 — Cartes de sélection des aciers dans une automobile selon les projets ULSAB et ULSAB-AVC [Ble02]

En suivant cette logique, les aciers & trés haute limite d’élasticité (THLE) et, parmi eux, les
aciers TRIP ont un argument de choix : leurs caractéristiques mécaniques sont bien supérieures
a celles des aciers Dual Phase, aussi bien pour la mise en forme (emboutissage), que pour
I’absorption d’énergie (crash), figures 3-(a) et 3-(b).

L’utilisation envisagée pour ce type d’aciers est celle des piéces de structure nécessitant une
trés bonne tenue mécanique,comme le longeron, le pied milieu, la doublure de montant de baie,
mais aussi I’emboutissage de piéces compliquées, figure 4. L’objectif est de cumuler les fonctions
d’une méme piéce, fonction structurelle et fonction de sécurité, ’emploi des renforts serait ainsi
inutile.

Au regard du choix du matériau et de sa mise en forme, il est impératif de prédire au mieux,
via une loi de comportement, 1'allongement et le durcissement associés a 1’écrouissage et a la
transformation de phase dans les différentes parties d’'un embouti complexe. Dans le cas des
aciers TRIP, la connaissance de la distribution de la martensite en tout point de la piéce est une
information importante aussi bien pour la mise en forme que pour 1’étude de la tenue en service.
La simulation numérique peut aider & ’optimisation de la géométrie des piéces ou de ’ensemble
poingon-matrice.
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absorbée pour plusieurs classes d’aciers [TYHO02]
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Contexte scientifique et démarche de I’étude

Avant D'utilisation industrielle des aciers TRIP, plusieurs aspects doivent étre considérés et
en particulier :

— D’élaboration de différentes nuances, afin d’optimiser les caractéristiques mécaniques pour
une utilisation prévue;
I'identification d’une loi de comportement multiaxiale ;
— le comportement dynamique et 'absorption d’énergie;
— la tenue en fatigue et 'endommagement du matériau;
— la soudabilité de ces aciers.

Si le nombre d’études consacrées aux aciers TRIP faiblement alliés est désormais trés
important, cet engouement remonte & seulement quelques années. Parmi ces travaux, certains
donnent une caractérisation de la microstructure du matériau a ’aide de différentes techniques,
tandis que d’autres fournissent une base expérimentale souvent incompléte? du comportement de
ces aciers. Enfin, des modéles de comportement adaptés aux aciers TRIP faiblement alliés ont fait
leur apparition ces deux derniéres années. Généralement, ils s’efforcent de décrire I’évolution de la
microstructure due a la transformation de phase lors de sollicitations mécaniques et de modéliser
le comportement mécanique tout en prenant en compte l'influence de cette évolution sur le
comportement du matériau. L’inconvénient lié & 'utilisation en pratique de ces modéles est que,
quand ils ne sont pas congus pour caractériser le comportement uniquement sous sollicitations
uniaxiales, ils s’avérent étre trés complexes, ce qui les rend difficilement exploitables dans les
codes éléments finis de simulation de la mise en forme.

Dans ce travail, on se propose d’étudier un acier TRIP 800. Caractérisations microstructurales
et mécaniques sont couplées aux recherches bibliographiques en vue de :

— comprendre les relations entre la microstructure et les propriétés mécaniques;

— décrire 'influence bénéfique de ’austénite résiduelle sur le comportement ;

— proposer des éléments pour :

1. une loi de transformation de phase;

2. l'identification d'un modéle de comportement statique 3D & base physique.

La démarche générale consiste & relier 1’évolution des caractéristiques mécaniques aux
caractéristiques évolutives de la microstructure, subséquentes a la formation de la martensite
au cours de la déformation. Nombre d’études réalisées sur des aciers TRIP fortement alliés
(aciers inoxydables) ont montré une forte sensibilité du comportement mécanique de ces aciers
vis-a-vis de la transformation martensitique. Dans cette optique, des mesures quantitatives de la
fraction volumique de ’austénite résiduelle ou de la martensite formée sont nécessaires. A cause
de la tres faible taille des grains et la teneur relativement modeste (typiquement <15 %) de
I'austénite résiduelle, les méthodes habituellement employées pour les dosage des phases, comme
la diffraction des rayons X ou I’analyse d’image®, sont prohibitives.

Une technique de dosage magnétique de 1’austénite résiduelle a été utilisée afin d’obtenir
les cinétiques de la transformation austénite — martensite pour des sollicitations mécaniques
choisies de facon & caractériser la réponse du matériau a différents trajets de chargement ou de
déformation. Le modéle de comportement devra prendre en compte la transformation de phase.

Pour définir plus précisément les objectifs de ce travail de thése et les points d’interrogation
auxquels il essaye de répondre, une synthése bibliographique de la fabrication des aciers TRIP
et de la transformation martensitique a été menée. Le chemin suivi sera détaillé & 'issue de ce
premier chapitre.

%la plupart du temps les aciers sont caractérisés en traction simple uniquement
3ces méthodes réalisent des dosages surfaciques de I'austénite résiduelle
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Chapitre 1

Bibliographie

Considéré par certains comme un "vieux" matériau, I’acier reste pourtant 1’alliage métallique
le plus utilisé et le plus étudié. Aprés un siécle d’intenses recherches, les aspects physico-chimiques
liés & la métallurgie et aux propriétés mécaniques des aciers ne sont toujours pas entiérement
compris. Les diverses formes allotropiques du fer, les mécanismes par lesquels des transformations
de phase peuvent se produire ou la solubilité du carbone et d’autres éléments d’alliage dans ces
phases sont & l’origine d’une grande variété de microstructures et de propriétés mécaniques. Les
aciers répondent ainsi & une multitude de demandes industrielles.

Depuis une quinzaine d’années, de nombreuses recherches ayant pour objet les aciers THLE
ont été menées principalement suite aux demandes du secteur automobile oli un gain du poids
est envisageable & travers ’amélioration des propriétés mécaniques et de la formabilité des
aciers utilisés pour les piéces de structure. Les aciers connus désormais sous le nom des aciers
multiphasés & effet TRIP font partie de cette catégorie. Deux facteurs sont & la base de leurs
remarquables propriétés mécaniques : une structure multiphasée et la capacité de développer un
effet TRIP lors de diverses sollicitations, comme la mise en forme ou le crash (i.e. transformation
de lausténite résiduelle en martensite induite lors de la déformation).

Il est naturel de commencer cette étude par la présentation, d'un codté, des aspects
métallurgiques liés a la fabrication et a "amélioration des performances des aciers TRIP et,
d’un autre coté, par un rappel bibliographique concernant la transformation martensitique :
cristallographie et mécanismes de transformation, role de 'austénite résiduelle (7, ) et influence
de sa stabilité sur la vitesse de la transformation -, — o/ et, par conséquent, sur le comportement
mécanique. Le probléme sera ainsi bien posé et la démarche adoptée tout au long de cette thése
s'imposera d’elle-méme.
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1 — Emergence des aciers multiphasés

Plusieurs procédures peuvent étre envisagées pour augmenter les propriétés mécaniques des
aciers : I’affinement de la taille de grain, le durcissement par solution solide, par précipitation ou
par un effet composite lorsque la microstructure est multiphasée.

En controlant les parameétres des traitements thermomécaniques et par l'introduction de
éléments qui inhibent la croissance, la diminution de la taille de grain permet d’obtenir des
valeurs importantes de la limite d’élasticité, de la résistance mécanique et de ’allongement.

Le durcissement par solution solide accroit également la limite d’élasticité : les champs
de contraintes créés par l'introduction des éléments interstitiels comme le carbone ou l’azote
interagissent avec les dislocations et bloquent leurs mouvements. Les éléments de substitution
provoquent une forte distorsion du réseau cristallin qui géne le glissement des dislocations. Ce
type de durcissement augmente avec la différence de taille entre les atomes des solutés et ceux
du fer. La microstructure de ces aciers est composée principalement de ferrite et de perlite.

Si la dispersion des précipités dans la matrice est judicieusement controlée, leur interaction
avec les dislocations peut engendrer un durcissement supplémentaire. En général, ces précipités
sont des carbures, principalement la cémentite FegC.

Le développement des aciers Dual Phase [KB79, KB81] introduit le concept de durcissement
par effet composite. Cette fois, la microstructure est composée de ferrite et de martensite, les
propriétés mécaniques des deux phases étant trés différentes. Au durcissement par précipitation
se rajoute un durcissement créé par la redistribution des contraintes entre les phases. La figure 5
montre la combinaison résistance vs. ductilité pour plusieurs classes d’aciers suivant les différents
mécanismes de durcissement.

TRIP-assisted

40 multiphase steels

Solid-solutio
strengthening F+M

Dual-Phase strengthening
B+M

o
L=

N
=
T

Total elongation (%)

[~
o
T

l | l ] ] | |

] ] ] ]
400 600 800 1000 1200 1400
Tensile strength (MPa)

F1G. 5 — Caractéristiques mécaniques des aciers suivant le mécanisme de durcissement. F=ferrite, B=bainite,
M=martensite [Fur03]

L’interaction entre la matrice ferritique (phase molle) et la martensite (phase dure) est le
principal facteur responsable de 'augmentation des caractéristiques mécaniques des aciers Dual
Phase [RAD*79, GST85, SGT85, BR83, RB82|. Couramment utilisés dans l'industrie, ces aciers
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ont une faible teneur en carbone (0.05-0.15 wt%) et contiennent aussi du manganeése (1-1.5 wt%),
du silicium (~0.4 wt%), ainsi que d’autres éléments comme le chrome, le molybdéne et le
vanadium [SDMS81]. Différentes caractéristiques mécaniques peuvent étre obtenues en modifiant
la fraction volumique des phases, leur composition, leur taille et distribution par des changements
adéquats de la composition chimique de l'alliage ou en jouant sur les paramétres de laminage et
des cycles thermiques. La figure 6 montre que la résistance mécanique des aciers Dual Phase (DP)
augmente avec la fraction volumique de la martensite, tandis que la ductilité diminue. Un bon
compromis pour la mise en forme est obtenu pour des quantités de martensite allant de 20 a 40 %.
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F1G. 6 — Evolution des propriétés mécaniques — (a) limite d’élasticité, résistance mécanique et (b) allongement
homogéne — en fonction de la quantité de martensite dans un acier DP [SM79|

Des auteurs [RAD'79, Sac83] ont rapporté la présence de 'austénite résiduelle dans la
microstructure des aciers Dual Phase. La question qui se posait désormais était de savoir
si, a l'instar des aciers inoxydables instables, I'effet TRIP peut contribuer & 1’augmentation
des propriétés mécaniques, i.e. augmentation de la résistance mécanique et de la ductilité du
matériau.

Le traitement dual phase ne permet pas de retenir 'austénite en quantité suffisante a la
température ambiante et contrairement aux aciers TRIP inoxydables hautement alliés, ’ajout
d’éléments d’addition, comme le nickel, qui permettent de stabiliser ’austénite, est interdite
pour des raisons de cott. On a eu alors 'idée de modifier les paramétres du cycle thermique
et de se servir de la transformation bainitique pour enrichir ’austénite en carbone et, ainsi, la
stabiliser & la température ambiante. La transformation bainitique est donc un outil puissant et
indispensable pour produire des aciers TRIP faiblement alliés, comme celui de notre étude.

Les aciers TRIP ont ainsi profité lors de leur développement des connaissances accumulées
tout au long des années et issues des études sur d’autres classes d’aciers. Ils sont proches des
aciers Dual Phase au niveau de leur microstructure multiphasée, obtenue en contrélant le cycle
thermique appliqué. Comme les aciers TRIP inoxydables, ils ont la possibilité de développer
un effet TRIP qui augmente la capacité de déformation et d’écrouissage du matériau lors des
sollicitations mécaniques. La figure 7 compare les caractéristiques mécaniques des aciers TRIP
aux propriétés d’autres alliages métalliques ordinairement utilisés dans l'industrie.
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2 — Métallurgie des aciers TRIP

De nombreuses études ont été consacrées a l'optimisation des parameétres des cycles
thermiques, du laminage et de la teneur en éléments d’addition en vue de mettre au point
des aciers TRIP performants. Ce paragraphe regroupe les principaux résultats de ces travaux
et décrit le role de premiére importance que joue la transformation bainitique pour obtenir une
structure multiphasée et, en particulier, pour stabiliser ’austénite résiduelle.

Il a été montré [RvdA77, SMT79| que lausténite résiduelle présente dans la microstructure
des aciers Dual Phase joue un role positif dans I’amélioration de leurs propriétés mécaniques.
De plus, si cette austénite est suffisamment stable, la résistance mécanique et la ductilité de ces
aciers sont encore augmentées [GST85, SGT85, Sac83|.

En méme temps, le développement et l'utilisation & large échelle des aciers TRIP imposent
des contraintes sévéres pour le cofit de production de ces aciers. Par conséquent, I’ajout massif
des éléments d’addition pour retenir I’austénite (comme le nickel) est interdit.

Comme des teneurs en carbone* de I’ordre de 0.15 % sont courantes dans les aciers Dual
Phase, 1'idée était d’essayer d’utiliser ce carbone pour stabiliser ’austénite & la température
ambiante. Aussi, cette stabilisation doit se faire aprés le recuit intercritique. A travers la
transformation bainitique et ses mécanismes intrinséques qui permettent a priori d’obtenir une
austénite sursaturée en carbone, le développement des aciers TRIP faiblement alliés et qui
contiennent de I'austénite résiduelle a la température ambiante est envisageable.

2.1 — La transformation bainitique

Dans l’intervalle de température allant de 350 & 550 °C, ou ni la transformation perlitique,
ni la transformation martensitique n’ont lieu, des fins agrégats aciculaires ou en forme de lattes
contenant de la ferrite, de la cémentite et de ’austénite résiduelle se forment. Le terme utilisé pour
désigner ces structures intermédiaires est bainite, d’aprés Edgar Bain, le premier & avoir étudié
systématiquement la décomposition isotherme de I'austénite [DBP70|. Les caractéristiques de
cette transformation suggérent un mécanisme diffusionnel & haute température (comme pour la
transformation ferrito-perlitique) et un mécanisme displacif & basse température (comme pour la
transformation martensitique). Cependant, les points de vue quant aux mécanismes de formation
de la bainite restent assez controversés : d’une part il y a I’école "diffusion" [AL75, PH84] qui, en
postulant la diffusion et la redistribution des atomes de carbone aux interfaces, considére cette
transformation comme une décomposition eutectoide de I’austénite durant laquelle les grains de
ferrite et de cémentite croissent & une certaine vitesse par mouvement d’interfaces. D’autre part,
I’école "displacive" [BE80, BC90] considére que, a I'instar de la transformation martensitique,
quand la transformation a lieu, la bainite formée a la méme composition que 'austénite. Il
est maintenant établi [Bha92] que la transformation bainitique se décompose en deux étapes :
croissance de la bainite suivie par une précipitation des carbures.

Selon Hehemann et Aaronson [HKAT72|, trois définitions de la bainite peuvent étre utilisées :
une définition microstructurale, une définition cinétique et une définition cristallographique. Pour
la premiére la bainite est un agrégat non-lamellaire de ferrite et de carbures. La définition
cinétique est basée sur ’existence d’une courbe en C propre & la bainite et sur le caractére
incomplet de la transformation. L’effet de relief observé lors de la transformation bainitique,
les relations d’orientation, 1’existence d’un plan d’habitat permettent de définir certaines
caractéristiques cristallographiques de la bainite de fagon similaire & la martensite.

La nature de cette phase change quand la température diminue. Suivant le mode de
précipitation des carbures, lui méme dépendant de la température a laquelle la transformation a
lieu, on distingue deux types de bainite [Meh39] : la bainite supérieure (upper bainite) pour les
hautes températures et la bainite inférieure (lower bainite) pour les températures plus basses.

“trés efficace élément gammagéne
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2.1.1 — Mécanismes de la transformation bainitique

La bainite est un agrégat ("sheaves", en anglais ou paquets) contenant des lattes de ferrite
séparées par des régions de phases résiduelles composées de martensite, d’austénite résiduelle
ou de cémentite formées lors de la croissance des lattes de ferrite bainitique. A l'intérieur d’un
paquet donné, les lattes ont tendance & adopter la méme orientation cristallographique.

Dans les aciers TRIP la transformation bainitique implique une succession ou une compétition
d’événements [Jac98]. La figure 8 schématise la formation d’un paquet bainitique : une latte germe
aux joints de grains de l'austénite et croit a 'intérieur de ce grain jusqu’a ce que sa croissance soit
bloquée par un empilement de dislocations a l'interface austénite/ferrite ou par la déformation
plastique de ’austénite. La réaction continue avec la formation d’une nouvelle latte & ’extrémité
de celle formée auparavant. Le processus se poursuit par des successions de germinations et
croissances de nouvelles sous-structures.

Austenite
Grain Boundary
. Sub-Unit
Time 1 ~Sub-Unit =
o
Time 2 e G
Time
Time 3
2 TI
=
‘=
Time 4 /M T,>T,
IS
Time

FiG. 8 — Illustration du développement d’un agrégat bainitique [Bha92]

Aprés la formation d’une latte, le carbone en excés peut diffuser dans "austénite non encore
transformée ou alors, si I’austénite est sursaturée, précipiter pour former de la cémentite. 11 a été
montré [BW82] que, durant la transformation bainitique, seul le carbone est redistribué et non
pas les autres éléments d’addition. Ces conditions sont dites de "paraéquilibre".

2.1.2 — Bainite supérieure. Bainite inférieure

La comparaison du temps nécessaire pour décarburer la bainite avec celui nécessaire pour
la précipitation de la cémentite permet la distinction entre la bainite supérieure et la bainite
inférieure, figure 9 :

* & haute température, la redistribution du carbone est rapide. La cémentite précipite entre

les lattes de bainite et/ou a l'interface ferrite/austénite. De la bainite supérieure est formée ;

* & une plus basse température, la redistribution du carbone ne peut pas se faire sur une telle

distance. Il y a précipitation des carbures & l'intérieur des lattes de bainite et aussi, comme
pour la bainite supérieure, précipitation de la cémentite entre les lattes bainitiques et/ou
a linterface ferrite/austénite. C’est le mécanisme de formation de la bainite inférieure.
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F1G. 9 — Schéma de formation de la bainite supérieure et de la bainite inférieure [Bha92]

La bainite supérieure

La morphologie de la bainite supérieure résulte de la décomposition de 'austénite en ferrite et
en cémentite. La bainite supérieure a une concentration de carbone beaucoup plus basse (< 0.03
%C) que l'austénite a partir de laquelle elle se forme et donc plus la taille des lattes augmente et
plus ’'austénite résiduelle s’enrichit en carbone. C’est une caractéristique de la bainite supérieure
qui se forme entre 550 et 400 °C, quand la diffusivité du carbone est encore suffisante pour
permettre le partitionnement entre l'austénite et la ferrite [Hon81|. Par conséquent, les carbures
ne précipitent pas a l'intérieur des lattes mais dans ’austénite, & la périphérie des joints de lattes,
quand une concentration critique en carbone est atteinte.

Dans un méme agrégat bainitique, toutes les lattes ont la méme orientation (un méme variant
de la relation de Kurdjumov-Sachs avec 'austénite mére). Par contre, a 'intérieur d'un grain
d’austénite, les paquets peuvent avoir des orientations fort différentes (avec respect de leur
variant d’orientation de la relation de Kurdjumov-Sachs). La densité des dislocations dans les
lattes augmente pour des températures de transformation décroissantes et, méme pour les hautes
températures de transformation, cette densité est plus importante dans la bainite que dans la
ferrite.

La morphologie de la cémentite formée entre les lattes dépend de la teneur en carbone de
I’acier. Pour une faible teneur en carbone, les carbures précipitent sous forme d’un fil discontinu
de particules isolées le long des lattes de bainite, alors que dans un acier & haute teneur en
carbone ces fils sont continus. Dans d’autres aciers, les carbures ne précipitent pas et ’austénite
enrichie en carbone reste comme un film entre les lattes bainitiques et peut se transformer au
refroidissement en martensite. C’est la bainite granulaire.

Il n’existe pas de relation d’orientation unique entre la ferrite et la cémentite. Les relations
de Kurdjumov-Sachs [KS30] sont vérifiées entre la ferrite et ’austénite et les relations de Pitsch
entre l'austénite et la cémentite :

(001) e,/ /(225),
[100) e/ /[554],
020} es/ /[110],
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La bainite inférieure

La morphologie de la bainite inférieure est plus aciculaire et se rapproche de celle des aiguilles
de martensite. Le mode de germination est un peu différent de celui de la bainite supérieure :
des aiguilles germent aux joints de grains de ’austénite, mais aussi a l’intérieur de ces grains
(germination intragranulaire). Des aiguilles secondaires se forment & partir des aiguilles primaires
loin des joints de grains. Elles ont une densité de dislocations plus importante que celle des lattes
de la bainite supérieure, mais pas aussi grande que la martensite de composition similaire. La
cristallographie des lattes dépend de la température de transformation et de la teneur en carbone
de I’acier et il y a une forte ressemblance avec les mécanismes de la transformation martensitique.

Une autre caractéristique de la formation de ce type de bainite est la croissance des carbures
a lintérieur de lattes de bainite. En fonction de la température et de la composition chimique
de l'acier, ces particules correspondent soit aux carbures €, soit & de la cémentite. Le silicium
favorise la formation des carbures € en retardant la germination de la cémentite. Les lattes de
cémentite se développent selon la direction < 111 >, et respectent des relations d’orientation
avec la ferrite identiques a celles rencontrées dans la martensite revenue, connues sous le nom de
relations d’orientation de Bagaryatski :

[100] e/ /[101]
010} e/ /[111]
001 g/ /(121

Contrairement & la martensite revenue, les particules de cémentite dans la bainite inférieure
donnent lieu & un seul variant de la relation d’orientation, ce qui suggére que la précipitation
ne s’est pas produite a Uintérieur des lattes aprés leur formation, mais que la germination de
la cémentite s’est produite a U'interface y/a et la croissance a eu lieu tandis que linterface se
déplacait. Il semble donc que la transformation bainitique soit & la base un processus contr6lé par
le mouvement d’interfaces conduisant & la précipitation de la cémentite qui décroit la teneur en
carbone dans I'austénite et augmente la force thermodynamique pour continuer la transformation.

2.1.3 — Stabilisation de 1’austénite lors la transformation bainitique

La redistribution du carbone qui accompagne la transformation bainitique est un des facteurs
responsables de la stabilisation de ’austénite. Aprés la formation probablement displacive de la
ferrite bainitique, la formation de la cémentite est, quant a elle, un phénoméne secondaire. Si la
précipitation des carbures povait étre ralentie ou empéchée de se dérouler en méme temps que
la transformation bainitique, alors ’austénite pourrait suffisamment s’enrichir en carbone. Le
silicium (ou l’aluminium) sont connus comme des éléments dont la solubilité dans la cémentite
est trés faible. Dans un acier & haute teneur en silicium, pour que la cémentite puisse précipiter,
des zones appauvries en silicium doivent se former. Comme la température de la transformation
est suffisamment basse, le temps de diffusion de ces éléments en substitution est assez long et
donc, la précipitation de la cémentite est supprimée.

Nous avons vu que l’enrichissement en carbone de ’austénite accompagne la transformation
bainitique dans les aciers & haute teneur en silicium et que ’austénite peut étre retenue a la
température ambiante. Aussi, il est trés utile de connaitre la quantité de carbone qui peut étre
absorbée par 'austénite.

Le mécanisme non-diffusionnel de la transformation couplé au fait que la précipitation de
la cémentite est bloquée font que la transformation s’arréte avant d’étre compléte [GJRT99.
La fraction volumique d’austénite retenue dépend (entre autres) de la température a laquelle la
transformation bainitique a eu lieu.

A une température donnée, la tangente commune aux courbes d’énergie libre permet
de trouver les deux limites pour la concentration de carbone dans les phases a 1’équilibre
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(Ae; et Aes), figure 10. Comme la formation de la bainite est un mécanisme non-diffusionnel,
alors, uniquement ’austénite ayant une teneur en carbone inférieure & sa concentration cr,, oil
austénite et ferrite de méme composition ont également la méme énergie libre, peut se transformer
en ferrite ayant la méme composition. La condition thermodynamique d’une transformation
displacive fixe donc la borne supérieure pour la teneur en carbone de l’austénite, ce qui est
représenté par la courbe T de la figure 10. En ’absence de précipitation de la cémentite pour
réduire la teneur en carbone de l'austénite, les lattes de bainite germent et croissent dans
lausténite qui elle méme continue & s’enrichir en carbone (lors de la formation des lattes de
bainite, du carbone est rejeté aux interfaces) jusqu’a ce que la teneur en carbone de ’austénite ait
atteint sa valeur maximale. Pour une température de transformation donnée, quand cette valeur,
donnée par la courbe Ty® est atteinte, la transformation s’arréte et I’austénite ne se transforme
plus. Un maintien & cette température ne fera plus progresser la transformation bainitique.

Sur la courbe Ty, on constate que plus la température de transformation est basse et plus la
teneur en carbone de I'austénite est importante. Si la transformation obéissait & un mécanisme
diffusionnel (ou reconstructif), la teneur maximale en carbone de ’austénite aurait suivi la courbe
correspondant & la valeur d’équilibre Aes.

-
[=Ys)
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[Sa]
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(5]
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F1a. 10 — Explication de l'origine de la courbe T sur un diagramme de phase en considérant les énergies libres
de la ferrite et de Pausténite [Bha92|

En conclusion, la redistribution du carbone et le blocage de la précipitation de la cémentite
par le silicium et/ou ’aluminium permettent l’enrichissement en carbone de ’austénite résiduelle
et sa stabilisation. Ce mécanisme est utilisé dans les aciers bainitiques (& trés haute résistance
mécanique) dans lesquels I’austénite résiduelle a un réle positif sur les propriétés mécaniques.

2.2 — Elaboration des aciers TRIP

Le développement de nouveaux aciers TRIP est le résultat des phénoménes décrits ci-dessus :
comme les aciers Dual Phase ils ont une structure multiphasée, et, tout comme les aciers
inoxydables instables, ils ont la possibilité de produire un effet TRIP lors des sollicitations
mécaniques, mais, dans ces aciers, ’austénite résiduelle est retenue grice & la transformation
bainitique.

5Ty ne représente pas une température, mais ’évolution avec la température de transformation de la teneur
maximale en carbone de 'austénite qui permet sa transformation en bainite par un mécanisme displacif
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Afin d’obtenir une structure multiphasée contenant de l’austénite résiduelle, le cycle
thermique utilisé pour les aciers Dual Phase est 1égérement modifié par introduction d’un palier
de maintien isotherme dans la région bainitique [MST87a]. Les figures 11-(a) et 11-(b) illustrent
les cycles thermiques correspondant aux aciers DP et, respectivement, aux aciers TRIP laminés a
froid (on rappelle que, dans le cas des aciers TRIP laminés a chaud, la phase de recuit intercritique

est absente).

F. A
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T\,ta T Az
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@
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(a) time (b)

F1G. 11 — Cycles thermiques et microstructure (a) des aciers Dual Phase et (b) des aciers TRIP. F=ferrite,

A=austénite, B=bainite, M=martensite

Pendant le recuit intercritique entre A; et As, & cause de la faible solubilité du carbone
dans la ferrite et de sa faible teneur dans 1’alliage, le carbone et le manganése se concentrent
dans l'austénite. A cette température, la microstructure est formée d’austénite et de ferrite,
figure 12. Quand la dureté de la matrice, controlée par la taille de grain de la phase ferritique,

time

hot-rolled strip (H)

intercritical
annealing

austenite

carbon content

volume fraction

ferrite

I=
: 1]
cold-rolled strip (C)l 2
[6] .
© |austenite
5
o
5 2 ferrite
T 8
o volume fraction
o
e
i)

Y

time

FI1G. 12 — Processus de fabrication des aciers TRIP [SIKT95]

atteint le niveau souhaité, ’acier est rapidement refroidi & environ 450 °C & une vitesse qui
empéche la formation de la perlite. La transformation bainitique a ensuite lieu. En présence
du silicium et comme la formation de la cémentite est inhibée, le carbone se concentre dans
l'austénite non transformée. La température M, chute en dessous de la température ambiante;

ferrite

carbon content

volume fraction
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une microstructure ou la bainite et I'austénite coexistent aux joints de grains de la ferrite est
ainsi obtenue.

La figure 13 montre la microstructure correspondant aux différentes étapes du cycle thermique
de la figure 11-(b) :
* (1) = « et 7 pendant le recuit intercritique;
* (2) = a et 7y, début de la décomposition de I’austénite et germination de la ferrite aux joints
de grains et en particulier aux points triples pendant le refroidissement & 10-50 °C-s~!;
* (3) = a, ap et v, pendant et aprés le maintien isotherme dans une plage de température
de 350 a 500 °C.
A la température ambiante, la microstructure des aciers TRIP est donc composée de ferrite,
de bainite, d’austénite résiduelle métastable et dans certains cas, de martensite. Le domaine de
stabilité de ces phases est donné par le diagramme d’équilibre métastable Fe-Fe3C.

(M ) (©)

Carbides

F1G. 13 — Formation de la microstructure de I’acier au cours du cycle thermique. a=ferrite, y=austénite,
~r-=austénite résiduelle, ay=bainite [OBH02]

Une modélisation micromécanique du comportement des aciers multiphasés devra introduire
des paramétres pertinents pour décrire la microstructure. A coté des paramétres classiques
liés a la taille, forme et orientation des grains, des paramétres supplémentaires, propres & une
microstructure multiphasée, devraient intervenir. Parmi eux, la fraction volumique et la stabilité
des phases, la composition chimique locale, figure 14.

2.3 — Role de ’austénite résiduelle

Nous avons vu que la microstructure multiphasée des aciers Dual Phase et des aciers TRIP
confére & ces deux familles d’aciers d’excellentes propriétés mécaniques. Dans le cas de Dual
Phase, cela résulte plutét de 'interaction entre une phase dure (la martensite) et une phase
molle (la matrice ferritique). Pour les aciers TRIP, la transformation induite par la déformation
mécanique de l'austénite résiduelle en martensite (effet TRIP) couplée & leur microstructure
multiphasée sont les facteurs responsables de leur propriétés mécaniques.

Si des faibles quantités d’austénite résiduelle sont toujours présentes & la température
ambiante dans les aciers Dual Phase [RvdA77, YYKKS3|, leur influence sur les propriétés
mécaniques est faible en comparaison avec la contribution des autres phases, comme la martensite
ou la ferrite [SM79]. Par contre, sous la condition d’une stabilité suffisante, son influence positive
sur le comportement mécanique a travers un faible effet TRIP a été prouvée par Sachdev [Sac83]
et Goel et al. [GST85, SGT85]. Ces auteurs ont montré qu’une plus grande stabilité de 'austénite
résiduelle conduit & des meilleures propriétés mécaniques. La figure 15-(a) illustre ces résultats :
une austénite instable n’a que peu d’influence sur le comportement, tandis qu'une austénite plus
stable provoque I'augmentation du coefficient d’écrouissage lors de la déformation plastique et
I’amélioration des propriétés mécaniques.
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Steel type Parameters Phases
Single phase - Grain size R —
(Mild steel) - Grain shape

- Grain size
Two phase | * - Volume fraction « = ferrite
(Dual Phase ‘ ‘ - Local chemical o' = martensite
steel) composition
- Grain size )
Two phase |« - Volume fraction o = ferrite
(Duplex steel) - Local chemical y = austenite
: composition
. - Grain size )
Multi phase - Volume fraction « = ferrite
(TLFlulesteel) - Local chgmical a,, = bainite
composition v = retained
- Phase stability austenite

F1G. 14 — Caractérisation de la microstructure des aciers multiphasés [Ble02]

La figure 15-(b) montre que, suivant les traitements thermiques appliqués, des caractéristiques
mécaniques spécifiques & chaque type de microstructure peuvent étre obtenues [JCHT98]. En
termes de résistance mécanique, deux bornes sont mises en évidence : la premiére correspond a
une microstructure composée de ferrite et de bainite (borne inférieure), alors que la deuxiéme
correspond & une microstructure standard dual phase, composée de ferrite et de martensite.
Aussi, ces bornes correspondent au plus bas produit Rm -, indiquant une moins bonne aptitude
4 la mise en forme. Tout autre traitement thermomécanique conduisant & une microstrucutre
multiphasée contenant de ’austénite résiduelle est au-dessus de cette limite, ce qui souligne une
fois de plus "importance de U'effet TRIP et de la microstructure multiphasée. Le controle strict
des paramétres des cycles thermomécaniques est donc nécessaire pour obtenir des propriétés

mécaniques fixées par le cahier des charges.
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F1G. 15 — (a) Contrainte o. et taux d’écrouissage 7. en fonction de la déformation pour un acier DP avec 70 % de
ferrite, 20 % de martensite et 10 % d’austénite résiduelle avec différentes stabilités [SGT85]; (b) Représentation
du produit ors - €, (isovaleurs & 10000 et 15000 MPa%, ors représente la valeur vraie de Rm) avec indication
de la microstructure. F=ferrite, A=austénite, B=bainite, M=martensite [JCH*98]



CHAPITRE I — BIBLIOGRAPHIE 20

Pour les aciers TRIP, la combinaison de 1’effet composite et de ’effet TRIP est responsable de
leurs meilleures propriétés mécaniques. La figure 16 représente une synthése des caractéristiques
mécaniques des phases qui composent la microstructure de certains aciers. Il est évident
qu’en combinant ces phases suivant les besoins, différentes caractéristiques mécaniques
(oy, Rm, Rm - €),) peuvent étre obtenues. La figure 17 compare les caractéristiques mécaniques
d’un acier DP & celles d’un acier TRIP.

Phase Re, MPa Rm, MPa A, % hardness, HV
interstitial free ferrite 100-150 ~280 -5 .

ferrite {mild steel) ~220 ~300 ~45 :

ferrite (0.7 % Ni, 0.6 % Ci) ~330 -550 ~35 ~180
ferrite {13 % Ci) -300 ~-500 =18 !

pearlite ~500 ~1000 ~10 !
cementite ~3000 2 3 800-1150
Nb carhonitride - Z X 25003000
bainite (~0.1 % C) 400800 500-1200 <25 ~-320
martensite (-0.1 % C}) ~800 ~1200 <h ~380
martensite (-0.4 % C) ~2400 2 : ~700
austenite (18 % Cr, 8 % Ni)  |-300 ~500 =4{) ~240

-1 no data available

F1G. 16 — Caractéristiques mécaniques des phases constituant la microstructure des aciers [Ble02]
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F1G. 17 — (a) Variation du coefficient d’écrouissage pour un acier TRIP 700 et pour un acier DP ; (b) Comparaison
des propriétés mécaniques statiques (o, Rm) d’un acier TRIP a celles d’un acier DP [Ble(2]

Dans les nouveaux aciers TRIP obtenus aprés un traitement thermique tel que celui décrit au
paragraphe 1.2.2, ’austénite est retenue en quantité suffisante [SMK92b, JMK93, SUKH92] et,
de la méme fagon que dans les aciers inoxydables instables, la transformation v, — o' a un effet
de premier ordre sur le comportement mécanique du matériau [ZPFB67, CZP71, OA78]. Comme
illustré sur la figure 18, ’austénite instable est la phase qui contrdle les propriétés mécaniques
de ces aciers [SUKH92, THI91, MST92, MSIJ91|, dont le produit Rm - € en traction simple est
excellent. Généralement, cela est synonyme d’une trés bonne aptitude & la mise en forme.

La figure 19 montre la microstructure typique d’un acier TRIP, composée de ferrite et d'une
dispersion de bainite—martensite—austénite résiduelle. La proportion et les caractéristiques des
phases varient selon la composition chimique et le traitement thermomécanique appliqué a l’acier.
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F1G. 18 — Variation des propriétés mécaniques avec la teneur initiale en austénite résiduelle [AH95]

F1G. 19 — Micrographie MEB de la microstructure typique d’un acier TRIP. F=ferrite, A=austénite résiduelle,
B=Dbainite [JPHO02]
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2.4 — Role des éléments d’addition

La composition chimique est le paramétre qui régle le plus directement les caractéristiques
physico-chimiques et mécaniques des aciers. Les éléments d’addition ont donc un réle essentiel a
jouer lors de I'élaboration de différentes nuances.

Si pour les aciers inoxydables ’austénite est retenue & la température ambiante grace a I’ajout
massif des éléments d’addition, dans le cas des aciers TRIP faiblement alliés les contraintes
industrielles liées aux cotits de fabrication interdisent de garder la méme démarche. La figure 20
montre quelques compositions chimiques classiques d’aciers Dual Phase et d’aciers TRIP.

High alloy TRIP-aided steels
erade C Mn Si Mo Cr Ni Ti
1.4301 0.04 1.20 0.65 0.35 19.20 | 9.35
1.4571 0.04 1.30 0.45 2.20 17.50 | 11.35 0.46
low alloy TRIP-aided steels
Al P Nb v
Mn-Si 0.20 1.50 1.50
Mn-Al 0.20 1.50 0.10 1.80
Mn-P 0.15 2.00 0.03
Mn-Si-Al | 0.30 1.50 0.30 1.20
Mn-Si-P 0.15 1.50 0.60 0.01
Mn-Si-Nb | 0.20 1.50 1.50 0.04
Mn-Si-V 0.15 1.50 0.60 0.06
steels for comparison
Al Cr Ti N
DP500 0.08 1.50 0.07 0.06 0.45 0.03 0.004
DCO4 0.03 0.20 | 0.01 0.05 0.02 0.005

F1G. 20 — Compositions chimiques typiques des aciers TRIP (inoxydables et faiblement alliés) et des aciers DP
(en wt%) [Ble02]

Les effets des éléments d’addition ont fait le sujet de nombreuses études. Certains auteurs
traitent du réle que joue le carbone pour stabiliser 'austénite [THI91, SMT91, Bha92], d’autres
de celui du silicium ou du manganése [KLCL01, LKOL02, PS99, GMJ*T01, BKJKO00, Jac98,
SMK92b, SMT91, SMA91, MvDBC02, JGC*99, SLZ*02, TPH*02, CGC*02, LZ90] pour
obtenir une microstructure multiphasée et améliorer les propriétés mécaniques du matériau.
Les principaux résultats sont résumés dans les paragraphes qui suivent.

Effet du carbone

Outre son effet gammagéne, le carbone stabilise l'austénite en abaissant les températures
de transition M, My, M. Pour enrichir l'austénite en carbone, les principaux moyens
d’action consistent & :

* modifier la composition. La teneur en carbone doit néanmoins rester inférieure a 0,2 %
pour préserver une bonne soudabilité;

* provoquer des transformations de phase rejetant du carbone a linterface a/y en
agissant sur le traitement thermomécanique. Les paramétres de ces transformations,
la température et le temps de maintien, ont une trés forte influence sur les propriétés
finales du matériau, cf. paragraphes 2.5.2 et 2.5.4;

* augmenter linterface «/v en affinant la structure : diminuer Ars, ce qui permet de
diminuer la température de laminage & chaud.
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Effet du manganése
Le manganése est un élément gammagéne. En retardant les transformations ferritique et
perlitique, il favorise la formation de ’austénite résiduelle. Il est important de bien le doser,
car s’il est utilisé en quantité importante ’austénite est trop stable et ne se transforme pas
en martensite pendant la déformation plastique, ce qui a un effet négatif sur la ductilité.
Le manganése a aussi pour effets de :
* durcir le matériau en tant qu’élément en substitution ;
* affiner la structure ferritique;
* abaisser la température de la transformation martensitique, M.

Effet du silicium

Le silicium inhibe la formation de la cémentite lors de la transformation bainitique. En

outre, il permet de :

* retarder la transformation perlitique, la présence de la perlite étant néfaste pour la
ductilité du matériau ;

* stabiliser la ferrite, car c’est un élément alphagéne;

* durcir le matériau, car utilisé en solution solide de substitution ;

* diminuer le temps pour obtenir la quantité maximale d’austénite résiduelle lors du
maintien bainitique.

Ses inconvénients sont :

* sa tendance a ségréger qui peut causer des hétérogénéités dans le matériau ;

% son aptitude & former une calamine® qui peut poser des problémes lors du laminage ;

* sa tendance & diminuer ’aptitude & la soudabilité;

* un effet nocif lors de la galvanisation de la tole;

* la dégradation de 1’état de surface lors de ’opération de peinture.

Le ratio Si/Mn est relié a la formation des bandes dans le matériau : si ce rapport est de

I’ordre de 0.4-0.6 des bandes de ségrégation peuvent se former. Parce que le manganése peut

ségréger dans ces bandes, elles peuvent persister apres le recuit intercritique au moment ou

I’austénite résiduelle et la martensite se forment. La microstructure finale sera composée

entre autres par ces bandes dans lesquelles des phases dures comme la martensite ou la

bainite sont concentrées localement. Cette microstructure est fragile, ce qui constitue un

inconvénient pour la ductilité. En conclusion, pour un pourcentage de carbone donné,

augmenter la ductilité du matériau revient a fixer le ratio Si/Mn le plus haut possible

(proche de 1), comme c’est le cas dans notre acier (cf. paragraphe I11.1.1.3).

Autres éléments d’addition

Méme si, pour le moment, les éléments d’addition utilisés pour la fabrication des aciers
TRIP sont essentiellement le carbone, le manganése et le silicium, beaucoup d’auteurs ont
essayé d’éviter les écueils que pourrait créer 'utilisation de trop hautes teneurs en carbone
ou en silicium. La diminution du taux de carbone et le remplacement partiel du silicium par
de 'aluminium [GMJ101, MKCF02, Mer02, MJHD02, Min02, TPH'02, THP02, PBK*02]
semblent envisageables.

L’effet des autres éléments d’addition comme le niobium [TPHO01, THP02, BCY98S,
BHP98, MvDBC02, OBH02], le phosphore [CES87, BMC02, MvDBC02, TPH02], I’azote
[BPK02], le cuivre [LHS02, KLJP02, TPH'02, LKLLO04|, le nickel [KLJP02], le chrome
[KLJP02] ou le molybdéne [THP02] a également été étudié pour différents traitements
thermomeécaniques & travers ’analyse des microstructures obtenues et de leur impact sur
les propriétés mécaniques.

Par exemple, le niobium affine le grain ferritique (figure 22-(b)); l'azote et le niobium
contribuent & 'augmentation des propriétés mécaniques (figures 21, 22-(a), 22-(c)). Le

8calamine ou silice : oxyde formé dans les aciers
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cuivre améliore la résistance & la corrosion et augmente les propriétés mécaniques par
affinement des grains de ferrite et par précipitation a l'intérieur de ces grains (figure 23).
En combinant Cr et Ni (environ 0.4 wt%) les caractéristiques mécaniques peuvent encore
étre améliorées (Rm>1100 MPa, €;>20 %) au détriment toutefois du coit de fabrication.
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FI1G. 21 — Evolution des propriétés mécaniques en fonction de la teneur en azote pour un acier TRIP 0.2C-
1.5Mn-1.58i-0.04Al (wt%) [BPKT02]
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Fia. 22 - (a) Corrélation entre l'austénite résiduelle et l'allongement réparti pour différentes teneurs

en niobium [Ble02]; (b) Evolution de la taille de grain ferritique et (c) des propriétés mécaniques en fonction
de la teneur en niobium pour un acier TRIP 0.2C-1.4Mn-0.5Si-0.75A1-0.04P (wt%) [OBHO02]

F1G. 23 — Durcissement par précipitation des particules Cu. dans un grain ferritique, micrographie MET [LHS02]
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Pour conclure, la figure 24 illustre 'influence des éléments d’addition sur les paramétres du
cycle thermomécanique. La figure 25 montre les effets de 1'utilisation d’un élément spécifique et
son impact sur la microstructure et les propriétés mécaniques.

F1G. 24 — Tllustration de I'influence des

aciers TRIP [Ble02]

A< Heating, soaking > < Cooling >
Si, Al P
‘ Si, Al, P, V, Nb
Si, Al P Acs Ferrite C, Mn, Cr, Mo

© _>
2
o
3 C, Mn, Nb
£ _>
2 At

b3 Bainite

Time

éléments d’addition sur les paramétres du cycle thermomécanique des

Alloving element  finfluence/reason for addition problems
(typical contents)
C It stabilizer waldability
(0.15-0.30) ketermines the phase distribution toughness
H etermines retained austenite stahility  |reduction
strengthens martensite
Min Iy stabilizer earbide
(1.50-2.00% reduces acin o formation
strengthens ferrite
retards pearlite formation
Si o stabilizer urface
(0.10-1.50) incTeases do in o quality
[prevents FesC formation
trengthens ferrite
Al o stabilizer M, increase
(0.05-1.80) [prevents Fe;C formation e astability
P o stabilizer segregation
(0.01-0.30) lincreases a_in o Louchness
retards the FesC formation precipitation
strengthens ferrite
M lorain refinement
(0.04) increases O in e
retards bainite fonmation
reduces Ms temperature
Cr. Mo o stalbilizer
(0.4]) retard pearlite and bainite formation
W o stabilizer
(0.06) precipitation hardening

F1G. 25 — Influence des éléments d’addition sur les caractéristiques microstructurales et mécaniques des aciers

TRIP [Ble02]
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2.5 — Influence des paramétres d’élaboration sur la microstructure et les
propriétés mécaniques

Comme l’austénite est une phase métastable a la température ambiante, un traitement
thermique de stabilisation est nécessaire afin de ramener la température My de ’acier au voisinage
de la température ambiante et de pouvoir ainsi bénéficier de 1’allongement supplémentaire induit
par la transformation au cours de la déformation.

Les propriétés d’usage des aciers multiphasés dépendent fortement des paramétres
thermomécaniques utilisés lors de leur fabrication. Le but de ce paragraphe est d’analyser et de
synthétiser les résultats bibliographiques concernant 'influence du laminage, des paramétres du
recuit intercritique et du maintien bainitique sur la microstructure et le comportement mécanique
du matériau.

2.5.1 — Le laminage

La figure 26 montre les étapes du processus de laminage. Ces étapes peuvent varier d’un
produit a ’autre, en fonction des propriétés envisagées. Pour les aciers TRIP faiblement alliés,
on distingue le laminage & chaud, le laminage a froid et le passage dans une ligne de galvanisation.
Les aciers TRIP hautement alliés sont laminés sur des lignes dédiées & ces produits.

Slab Hot strip mill  ———e—_| Reverse mill CAL )
CAL 9
— Tandem mill |—
HDG
Thin Slab » Compact strip mill—e
...... » CAL 9
Cast Stnpi. .................... ;: He:tOttrreO;itlrr:]gent beees 9. ...... p; COId r0||ing ; """
' > HDG {9
v R R
Hot rolled strip Cold rolled strip

HDG : Hot Dip Galvanizing Line CAL : Continuous Annealing Line

FIG. 26 — Schéma des différentes étapes du processus de laminage & chaud ou & froid [Ble02]

Dans tous les cas, un dégrossissage suivi par une finition dans les laminoirs sont pratiqués.
Les traitements thermiques appliqués par la suite permettent de controler la microstructure et
d’obtenir les propriétés mécaniques visées.

Laminage a chaud

Un des intéréts du laminage & chaud réside dans la réduction des cotlits de fabrication. Il
permet d’obtenir des trés bonnes propriétés mécaniques en minimisant la taille finale du grain
ferritique. Des conditions trés précises de I'étape de laminage doivent étre respectées. La teneur
en carbone de ces aciers varie entre 0.05 et 0.2 % et d’autres éléments (Nb, Ti, V) en trés
faible quantité sont utilisés. Comme seuls le Si et le Mn sont présents en quantités supérieures a
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0.2 %, le terme d’aciers microalliés est utilisé pour ces matériaux. Trois stades sont généralement

distingués [God03] :

*x déformation dans la zone de recristallisation de ’austénite

Pendant le dégrossissage, le grain austénitique et considérablement raffiné par une
succession de phases déformation-recristallisation. Des additions de Ti bloquent le
grossissement de grain entre les étapes. Le matériau est initialement porté & environ 1150
°C afin de dissoudre les particules de NbC et NC. Apreés refroidissement, la taille finale du
grain ferritique dépend de la taille du grain austénitique a partir duquel il s’est formé;

déformation dans la zone de non-recristallisation de ’austénite

Aprés une premiére phase de dégrossissage, l'acier est refroidi a environ 950 °C. La
déformation de 'austénite en-dessous de T'nr provoque un changement équiares— allongés
de la forme de ces grains. L’augmentation de la surface du joint de grain par unité de
volume induit un accroissement du nombre des sites de germination pour la ferrite, ce qui
provoque une diminution importante de la taille de grain ferritique. L’addition de faibles
quantités de Nb permet a ce stade de se dérouler en dessous de T'nr, au moins pour les 3-4
derniers passages dans le laminoir de finition [NHBC98|. Cette technique est couramment
utilisée pour produire des aciers HSLA avec une taille de grain ferritique de l’ordre de
5-7 pm. Un refroidissement rapide de ’austénite recristallisée conduit & des tailles de grain
encore plus faibles, de l'ordre de 2-3 pm [KFP89, BJSI1].

Pour un cycle thermomécanique comme celui de la figure 27, Schmitz [SNHL98| a montré
qu'une déformation importante (¢>2) et une recristallisation dynamique de ’austénite
créent un nombre suffisamment élevé de sites de germination pour la ferrite permettant
d’avoir une transformation ferritique compléte lors d’un refroidissement & la température
ambiante & une vitesse de 40-80 °C/s. En utilisant ces mémes parameétres, Neutjens et al.
[NHBC98| ont pu obtenir un acier DP (0.08 wt% C, 1.4 wt% Mn, 0.03 wt% Nb) avec
des grains de ferrite ultra fins (2-3 pm) et de trés bonnes caractéristiques mécaniques
(oy ~ 450 MPa, Rm ~ 715 MPa, &, ~ 24 %).

Roughing mill Finishing mill  Runout table Coiler

A SH RS BE g
(]

\..Eydef Fy rex

Temp
>
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-y -
N
>

Time

F1G. 27 — Processus thermomécanique utilisé pour la fabrication d’un acier DP par coulée continue [SNHL98]

* déformation dans la région intercritique (a + )

Une étape supplémentaire de déformation dans le domaine intercritique est quelquefois
appliquée. Elle a pour but le durcissement de la microstructure par déformation de la
ferrite. La microstructure finale est un composé de deux types de ferrite : grains polygonaux
adoucis (non-déformés) et grains durs (déformés).

Ces stades sont généralement suivis d’un refroidissement rapide afin d’affiner le grain ferritique.
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Sugimoto et coll. [SHHI03] ont étudié influence du taux de réduction R dans la région
intercritique sur la taille de grain ferritique. Dans le cas d’un acier 0.2C-1.5Si-1.5Mn (wt%) et
pour un cycle thermomécanique donné par la figure 28-(a), les grains ont une forme polygonale et
une taille ultra fine (1-2 pum) si R est compris entre 25 et 70 %. On constate également que le taux
de réduction influence de fagon importante la fraction volumique initiale d’austénite résiduelle,
figure 28-(b).

20 1.4
f
950°C,  T,.,=760-860°C, 1200s ro 413
O | 1200s =0-70% (50%/s) . 15 O//(_\ L
F Tx=350-500°C = . o413
t,=0-10000s Al R R
~ O - e <
R = 0.9 ©
40°C/s 40°C/s 5 ]
—40.8
t(s) 1 1 1 1 1 1
(a) 0 0 20 40 6l0 I 800'
(b) R (%)

F1a. 28 — (a) Cycle thermomécanique; (b) Influence du taux de réduction R sur la fraction volumique initiale
d’austénite (f,,) et sur la teneur initiale de carbone dans I’austénite (c¢,,) [SHHI03]

Pour un acier TRIP 0.39C-1.37Si-1.45Mn, Basuki et Aernoudt [BA99] ont mesuré
l'augmentation du nombre de grains de petite taille suite & une déformation dans la région
intercritique allant de 0 & 0.25, figure 29. En tenant compte de ces déformations, le mécanisme
de formation des phases et de diminution de la taille de grain pendant le traitement
thermomécanique est schématisé sur la figure 30.

|
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F1G. 29 — Influence du procédé thermomécanique (a) sur 'évolution de la taille de grain (b) [BA99]

La diminution de la taille du grain ferritique est la conséquence de 'augmentation de la
densité des sites de germination de la ferrite et du mécanisme de formation de la bainite pendant
le maintien isotherme. Quand 1’austénite non-déformée se transforme, la germination de la ferrite
débute aux joints de grains. A cause de I’augmentation de la densité des bandes de glissement et
des joints de macles pour des déformations croissantes dans la zone intercritique, la germination
de la ferrite se produit aussi & l'intérieur des grains d’austénite, eux mémes divisés en sous-
grains de taille de plus en plus faible [KWT*96, Tan81]. La densité des dislocations mobiles
augmente et, parce que dans ce domaine de température la restauration des dislocations n’est
que partielle dans la matrice ferritique, de 1’énergie de déformation est stockée dans I’austénite.
Les fautes d’empilement dans les grains augmentent 1’énergie libre et le taux de diffusion des
différents solutés [JNWRS1|. Par conséquent, la formation et la croissance des grains de ferrite
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F1aG. 30 — Représentation de la transformation de phase pendant le traitement thermomécanique [BA99]

est accélérée. Un autre effet est 'augmentation de la teneur en carbone de 'austénite et donc
une plus grande stabilité chimique de cette phase.

La création de défauts par la déformation dans la région intercritique favorise la germination
de la bainite pendant le maintien isotherme. Lors de la formation de la bainite la formation de
chaque latte est accompagnée par un changement cristallographique suivant un plan invariant.
La déformation de transformation qui est induite déforme plastiquement ’austénite adjacente et
augmente la densité des dislocations dans cette phase, dislocations qui s’opposent & la croissance
de la latte bainitique. Chaque latte aura une taille trés inférieure a la taille du grain d’austénite
a partir duquel elle s’est formée [SB96|. Plus le grain austénitique est petit et plus la formation
de la bainite est génée. Augmenter le niveau de déformation dans la zone intercritique affine les
grains d’austénite, ce qui entraine la stabilisation mécanique de celle-ci.

Les mémes mécanismes sont responsables de la stabilisation mécanique de ’austénite vis-
a-vis de la transformation martensitique. La croissance des lattes de martensite est ralentie
par la faible taille de grain et une forte densité des dislocations dans ’austénite prédéformée
[TFTMO1|. Dans le cas d’un acier TRIP 0.15C-1.5Si-1.56Mn, Godet et coll. [GJD00] ont obtenu
de meilleures propriétés mécaniques (Rm, ep) pour des prédéformations croissantes dans la région
intercritique. Ce résultat est dit non pas & un changement des propriétés de la matrice ferritique’,
mais, comme le montre la variation du coefficient d’écrouissage sur la figure 31, & un effet TRIP
plus efficace & cause de l'interaction entre les dislocations et la transformation martensitique. La
variation du coefficient d’écrouissage est directement liée a la stabilité de 'austénite résiduelle
[Jac98] et, comme nous ’avons vu, une importante prédéformation dans la zone intercritique
stabilise mécaniquement 1’austénite par la création des dislocations qui bloquent la croissance
des lattes de martensite. On peut conclure qu’un minimum de prédéformation est nécessaire pour
stabiliser I’austénite et que, plus cette prédéformation est grande, plus la ductilité du matériau
est améliorée.

Laminage a froid

Le contrdle précis des paramétres thermomécaniques que requiert la fabrication des aciers
TRIP est assez difficile & réaliser lors du laminage & chaud. C’est pourquoi les fabricants ont

"ce qui aurait pour résultat Paugmentation de la limite d’élasticité
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F1aG. 31 — (a) Schéma du traitement thermomécanique ; (b) Evolution du coefficient d’écrouissage pour différentes
déformations dans la région intercritique [GJDO00]

souvent recours au laminage & froid. Dans ce cas, la microstructure composée de ferrite, perlite et
bainite est laminée a la température ambiante, ce qui provoque une réduction de la taille de grain
et le durcissement de 'acier. Comme pour les aciers laminés a chaud, un recuit intercritique de
mise en solution partielle et d’homogénéisation, suivi par un maintien bainitique afin de stabiliser
l'austénite résiduelle sont appliqués avant le bobinage final.

Les avantages et les inconvénients des deux techniques de laminage sont comparés sur la
figure 32 :

Hot rolled multiphase steels Cold rolled multiphase steels

| Benefits, Advantages Benefits, Advantages

Relatively low rolling forces due to the soft
hot rolled material

Relatively easy processing in austenite phase

Combination of thermomechanical
treatment and transformation Easy control of microstructure evolution in

continous annealing lines with two isothermal
Easy control of microstructure and holding steps

properties by variation of coiling temperature

Requirements, Prerequisites, Disadvantages Requirements, Prerequisites, Disadvantages

Strong impact of temperature deviations
on the transformation behaviour and thus
on the properties

Loss of the strength increase due to
thermomechanical treatment

Ideal conditions for austenite stabilization
do possibly not coincide with industrially
applied conditions

Necessity of strict observance of the envisaged
T-t-profile

Necessity of homogene ous distribution of the

temperature across length and width of the strip Most applications require surface coating,

which limits the range of possible chemical

Temperature speed up problematic compositions

Need for coilbox

F1G. 32 — Comparaison des méthodes de laminage & chaud et de laminage & froid [Ble02]

2.5.2 — Le recuit intercritique

Dans la suite on considére uniquement les aciers TRIP laminés a froid, pour lesquels le recuit
intercritique suit la phase de laminage. Avec le maintien isotherme dans la région bainitique, ce
traitement thermique permet de controler la quantité d’austénite résiduelle présente dans l'acier.
Si les conditions du recuit ne sont pas optimisées (température de maintien trop élevée et/ou
temps de maintien trop long) une précipitation de carbures pourrait se produire.
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Lors du traitement dans la région intercritique et pour des temps de maintien croissants, la
fraction volumique d’austénite augmente, tandis que son appauvrissement en carbone conduit &
la diminution de son parameétre de maille, figure 33-(a). Au début du maintien, la transformation
de la perlite en austénite se réalise & un taux élevé [Cho00|. Ensuite, la croissance de I’austénite se
poursuit jusqu’a ce qu’un état d’équilibre soit atteint. A ce stade, il n’y a pas de ségrégation des
éléments en substitution (Si, Mn), mais le Mn commence & diffuser dans ’austénite [HHCP02]
et le Si est redistribué sur de faibles distances, a l'interface o/y [WPE81|. Comme le Mn et le Si
sont des éléments en substitution, ils n’ont pas d’influence notable (pour les teneurs utilisées ici)
sur le paramétre de maille de l’austénite [Pea58]. Onink et coll. [OBT 93] proposent la formule
suivante (valable dans la région intercritique) pour obtenir le paramétre de maille de l'austénite
en fonction de la teneur en carbone et de la température :

a, = (0.36308 + 0.00075 - ¢,) - 1 + (24.9 — 0.6 - ¢,) - 10~° - [T — 1000]
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Fi1G. 33 — (a) Evolution du paramétre de maille de ’austénite et de sa fraction volumique pendant un maintien
a 750 °C [HHCPO02]; (b) Evolution du paramétre de maille de austénite pour un maintien d’une heure a la
température indiquée [HHCP02]

Pour différentes températures de maintien intercritique, la figure 33-(b) illustre ’évolution
du paramétre de maille de ’austénite qui dépend toujours de deux paramétres : la teneur en
carbone et la température. Si, & une température donnée, le paramétre de maille est mesuré par
diffraction des rayons X ou par diffraction de neutrons, la concentration en carbone peut ensuite
étre calculée en utilisant la relation d’Onink.

La figure 34-(a) donne ’évolution de la teneur en carbone de l'austénite avec la température
du recuit intercritique. Les mesures expérimentales (lheure de maintien & chaque température)
sont différentes des prédictions de la simulation avec ThermoCalc (en supposant des conditions
de paraéquilibre ou d’orthoéquilibre), surtout vers les hautes températures. Deux aspects dont &
considérer :

*x comme de 'austénite se forme toujours méme aprés des temps de maintien supérieurs a 10
heures, figure 33-(a), il est clair que ’état d’équilibre n’est pas encore atteint. Cet aspect
est important, car, dans la pratique, le maintien dans la région intercritique est inférieur &
10 minutes. Les prédictions (sous conditions d’équilibre) des modéles d’austénitisation lors
de la coulée continue vont ainsi surestimer la fraction volumique de 'austénite résiduelle,
figure 34-(b);

* le désaccord entre ’expérience et le calcul est plus important vers les hautes températures.
Il est supposé que le taux de croissance de l'austénite est contr6lé par la mobilité des
interfaces a/v. Or, les modeéles implémentés dans ThermoCalc préconisent un plus grand
effet des solutés sur la mobilité des interfaces quand la température augmente [BA81].

Pour résumer, plus la température du recuit intercritique est grande et plus la fraction
volumique de I'austénite formée au recuit (avant refroidissement) est importante. Mais il sera
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F1aG. 34 — (a) Variation de la concentration du carbone dans I'austénite et (b) évolution de la fraction volumique
de Pausténite avec la température du maintien intercritiques. Comparaison des mesures expérimentales (temps
de maintien 1 heure) avec les résultats des simulations avec ThermoCalc [HHCP02]

aussi plus difficile de stabiliser cette austénite, car elle s’est appauvrie en carbone. Inversement,
dans le cas d’une température plus basse, l'austénite est plus stable (voire trop stable)
mais pas en quantité suffisante pour augmenter significativement les propriétés mécaniques
[ILKP00, LKPC98|. Selon Lee et coll. [LKOL02, LKLLO04|, pour une composition donnée, il
existe une température pour laquelle les propriétés mécaniques sont optimales. Elle correspond &
une teneur de 50 % en austénite lors du recuit intercritique (780-810 °C). Pour d’autres auteurs
[SUKH92, JC91], cette température correspond a (Ac; + Acs)/2.

2.5.3 — Le refroidissement

Lors du refroidissement jusqu’a la température du maintien dans la région bainitique il
y a croissance des grains de ferrite. Cependant, le carbone diffuse plutot vers ’austénite et,
suivant la vitesse de refroidissement, la transformation perlitique pourrait se produire dans ce
domaine intermédiaire de température. En s’appuyant sur les travaux d’Umemoto [Ume89] pour
la ferrite et de ceux de Zener [RZ40] pour la perlite, Minote et coll. [MTON96| ont modélisé ces
transformations en considérant la vitesse de refroidissement. Leur conclusion (pour un acier TRIP
0.2C-1.5Si-1.5Mn-0.015P) est que les faibles vitesses de refroidissement, inférieures a 10 °C/s,
favorisent la formation de la ferrite et de la perlite, figure 35. La vitesse de refroidissement devra
étre ajustée pour atteindre le meilleur enrichissement possible en carbone de l'austénite, tout en
évitant la formation de la perlite. Les faibles vitesses sont donc & proscrire, figure 36.
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F1G. 35 — Evolution de la teneur en ferrite et en perlite lors du refroidissement a 400 °C. Les traits pleins
représentent les résultats du calcul. a=ferrite, P=perlite [M'TON96]
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F1G. 36 — Enrichissement en carbone de ’austénite pour différentes vitesses de refroidissement [MTON96]

Si les températures des deux traitements thermiques sont fixées, il existe une vitesse de
refroidissement optimale, permettant d’obtenir des caractéristiques mécaniques maximales. Cette
vitesse est fonction de la teneur en éléments d’alliage du matériau. Par exemple, alors que I'ajout
du Si n’a aucun effet, le Mn réduit cette vitesse de refroidissement optimale.

2.5.4 — Le maintien isotherme dans la région bainitique

La maintien dans la région bainitique est une particularité des aciers TRIP. Elle permet
de stabiliser 1’austénite et d’optimiser la quantité et les propriétés mécaniques de 1’austénite
résiduelle de ces aciers.

Pendant le recuit intercritique, la périphérie des grains d’austénite s’appauvrit en Si qui
diffuse vers la ferrite. Lors du maintien dans la région bainitique, les lattes de bainite germent
plus facilement dans cette zone. Du carbone est rejeté vers le grain austénitique ce qui a pour
effet de stabiliser I'austénite [SMT91].

Lors de ses travaux, Jacques [Jac98] a mis en évidence que la cinétique de la transformation
bainitique dépend de la température. Il semblerait que cette dépendance soit due a la faible taille
de grain de ’austénite résiduelle qui influence dans une grande mesure la germination des lattes
de bainite [Jac98|.

Quand une latte de bainite «p se forme, du carbone est rejeté vers le grain d’austénite
v qui entoure cette latte, figure 37. L’interface ap/7, s’enrichit donc en carbone distribué
de fagon hétérogéne. La formation d’une nouvelle latte est bloquée d’une part, par la faible
taille du grain d’austénite (la nouvelle latte ne dispose pas de ’espace suffisant pour se former
a l'extrémité de l’ancienne, dans une zone appauvrie en carbone) et d’autre part, par la
présence de la région enrichie en carbone a 'interface p/7,. Une deuxiéme latte va se former
4 coté de ’ancienne uniquement quand le carbone de l'interface aura suffisamment diffusé dans
l'austénite. La cinétique de la transformation bainitique dépend ainsi de la vitesse de diffusion
du carbone dans 'austénite qui est trés sensible & la température, figure 38-(a). Cette diffusion
thermiquement activée du carbone & 'intérieur de petits grains d’austénite controle la cinétique
de la transformation bainitique qui dépendra donc de la température a laquelle le maintien
isotherme est effectué, figure 38-(b).

Les figures 39-(a) et (b) montrent la morphologie de la bainite dans un acier TRIP. A une
échelle plus petite, les lattes de bainite et I’austénite résiduelle peuvent étre observées aprés une
transformation bainitique partielle par des analyses en microscopie électronique en transmission,
figures 40-(a) et (b).
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F1G. 37 — Schéma du processus de formation de la bainite dans les aciers TRIP [Jac98]
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FiG. 38 — (a) Diffusivité du carbone (obtenue par calcul) dans 'austénite intercritique (dont la composition
chimique initiale est connue) en fonction de la température pour deux aciers TRIP de compositions chimiques
différentes [Jac98]; (b) Evolution de la fraction volumique de bainite dans un acier TRIP 0.16C-1.30Mn-0.38Si
pour différentes températures du maintien isotherme (mesures de dilatométrie) [JGC199]
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F1aG. 39 — (a) Nllustration schématique de la microstructure de la bainite [ZBO04] ; (b) Morphologie de la bainite
ap qui s’est formée & partir d’un grain d’austénite résiduelle 7, lors du maintien isotherme, micrographie MEB
[Jac98]

F1aG. 40 — Images MET : (a) grain d’austénite partiellement transformé en bainite lors d’un maintien a 375 °C.
La bainite est constitué¢ d’un empilement de lattes adjacentes [GJR'99]; (b) arrangement des lattes bainitiques
et de Pausténite résiduelle aprés un maintien isotherme & 375 °C pendant 4 minutes [JHD02]
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Le modéle de transformation au refroidissement développé par Minote et coll. [MTON96]
(validé sur un acier TRIP 0.2C-1.5Si-1.5Mn-0.015P) préconise que pour des températures de
maintien isotherme supérieures a 350 °C la transformation bainitique est gouvernée par un
meécanisme de diffusion, alors qu'un mécanisme displacif contréle la transformation en dessous
de cette température, figure 41.
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F1G. 41 — Evolution de la teneur en bainite lors d’un maintien & 300, 350 et 450 °C - courbes corespondant &
un mécanisme diffusionnel (trait continu) et & un mécanisme displacif (trait en pointille) [MTON96]

Il est maintenant établi que les propriétés mécaniques du matériau sont fonction des
paramétres du cycle thermomeécanique. En particulier, pour obtenir des meilleures propriétés
meécaniques, les parameétres du maintien isotherme doivent étre ajustés au regard des paramétres
du recuit intercritique [LKOL02].

La température et le temps de maintien contrélent le taux de diffusion du carbone dans
I'austénite.

* Premiérement, & une température donnée, le temps de maintien optimal est celui nécessaire
4 la teneur en carbone de ’austénite pour atteindre sa valeur maximale donnée par la valeur
de la courbe T correspondant & cette température, figure 42-(a). Alors, la stabilisation de
I'austénite est maximale, la quantité de carbone dans I’austénite ne varie plus et un maintien
prolongé & cette température est inutile;

* En second lieu, la température du maintien doit étre bien choisie. Plus elle est élevée et
plus la teneur maximale de carbone dans ’austénite diminue [?] (cf. courbe Ty) et, méme
si la quantité d’austénite résiduelle obtenue est plus importante (plus grande vitesse de
diffusion du carbone et transformation bainitique plus efficace que pour une température
plus basse), celle-ci sera moins stable, car le taux f,/c,, augmente. Une température trop
basse ne permet pas la formation d’une quantité suffisante d’austénite résiduelle. Aussi, la
bainite formée est plus fragile (car sursaturée en carbone distribué de fagon inhomogeéne)
et la matrice ferritique moins ductile & cause d’une plus faible restauration des dislocations
[ZBO04]. La figure 42-(b) montre la carte de 1’évolution de la fraction volumique des
différentes phases d'un acier TRIP 0.11C-1.53Mn-1.50Si-0.04Al en fonction du temps de
maintien dans la région bainitique.

La quantité et la stabilité de ’austénite résiduelle varient donc avec la teneur en Mn et en
Si de l'acier. Elles sont également fonction des paramétres du recuit intercritique et du maintien
isotherme, mais dans les limites fixées par la teneur en carbone de 'acier [SMT91].
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F1G. 42 — (a) Courbe T donnant la teneur maximale du carbone dans ’austénite en fonction de la température
pour un acier TRIP 0.29C-1.42Mn-1.41Si-0.04Al [JHDO02] ; (b) Carte de I’évolution de la microstructure en fonction
du temps de maintien dans la région bainitique & 375 °C. Les paramétres du recuit intercritique sont 4 minutes
a 750 °C [JHDO2]
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2.5.5 — Remarque

If faut noter que certains auteurs [LNHT99] ont tenté avec succés d’obtenir un acier TRIP
avec des trés faibles quantités de silicium et d’aluminium (0.16C-2Mn-0.017Si-0.034Al1). En
considérant la formule d’Andrews [And65], M, = 539—423C —30.4Mn—17.7TNi—12.1Cr—7.5Mo
(établie a la base pour les aciers TRIP inoxydables instables), il est clair que la température Mg
peut étre abaissée en premier lieu par ’ajout de carbone, mais aussi par un apport important en
manganése. Cet élément reste confiné au voisinage des joints de grains dans l’austénite lors du
recuit intercritique [GPKT72|. L’idée était donc d’essayer de mieux stabiliser ’austénite résiduelle
par son enrichissement & cceur en manganése. Par conséquent, le cycle thermique caractéristique
des aciers TRIP a été modifié, figure 43.
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F1G. 43 — Schéma d’un nouveau traitement thermomécanique [LNH199]

Le procédé se déroule comme suit :

* un léger recuit & environ 600 °C permet ’enrichissement de la cémentite en éléments de
substitution (manganése) [Bha89, Hai96];

* pendant le recuit intercritique qui suit, la germination de l’austénite a lieu
préférentiellement aux interfaces cémentite/ferrite (et non pas ferrite/ferrite) a cause des
teneurs élevées en carbone et en manganése dans ces zones [SSR69]. Il a été montré
[SSR69, JP68] que austénite croit et entoure trés rapidement ce noyau de cémentite
enrichie en manganeése. La transformation de la cémentite en austénite est ralentie (comparé
a la cinétique de transformation de la cémentite pure) et, lorsque la température du recuit
intercritique est suffisamment élevée, des conditions de paraéquilibre sont respectées : seul le
carbone diffuse et non pas le manganeése qui se retrouve piegé au coeur du grain austénitique ;

% lors du refroidissement, l'austénite sursaturée en manganése est trés stable. A la
température ambiante, une microstructure multiphasée contenant de ’austénite résiduelle
est obtenue sans ’ajout du silicium. Des caractéristiques mécaniques comparables a celles
des aciers TRIP (o,=430 MPa, Rm=655 MPa, £,=15 %) sont obtenues, tout en conservant
une bonne soudabilité et un bon état de surface.

2.5.6 — Conclusion

Nous avons vu jusqu’ici que tous les paramétres du cycle thermomécanique sont trés
importants lors de I’élaboration des aciers TRIP. La prédéformation dans la région intercritique
affine la taille de grain et augmente ainsi les propriétés mécaniques de l’acier. Concernant
les paramétres thermiques du cycle, il est préférable d’abaisser la température du recuit
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intercritique pour permettre un enrichissement important en carbone de l'austénite et abaisser
la température M. La transformation bainitique doit se faire & une température suffisamment
basse pour empécher le grossissement des carbures et pendant un temps de maintien
judicieusement choisi afin d’obtenir le meilleur enrichissement possible en carbone de ’austénite
sans décomposition de celle-ci.

Dans le cas d’un acier TRIP 800, pour transformer complétement 1’austénite, un maintien
minimum dans la région bainitique est nécessaire (3 heures & 430 °C ou 1 heure a 470 °C
ou 30 minutes a 500/600 °C). Au-dela de ce temps de maintien minimum, la quantité
d’austénite reste stable. Un maintien isotherme & 500 °C pendant 2 heures semble étre un
bon compromis [KLCL01].
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3 — La transformation martensitique

La transformation martensitique appartient a la catégorie des
transformations cristallographiques displacives (ou paramorphiques) du premier ordre, i.e. les
deux phases coexistent et sont séparées par une interface bien définie. C’est une transformation
sans diffusion, présentant un mouvement coopératif des atomes & des vitesses proches de la
vitesse du son [0092], I'étape limitante de la transformation étant la germination. L’absence de
diffusion implique non seulement que la phase austénitique (phase mére) et la martensite ont la
méme composition chimique, mais aussi, que la martensite hérite de I'ordre et des défauts de la
phase meére.

3.1 — Cristallographie de la transformation martensitique

La transformation martensitique correspond a un cisaillement de I’austénite de ’ordre de 20 %
[FPZ92]. Lors de la transformation le réseau cristallin varie, ce qui provoque une variation de
volume et de forme. Des modéles phénoménologiques ont été proposés pour décrire les caractéres
géométriques de la transformation, en particulier :

* le changement de forme observé, figure 44 est exprimable par une matrice de
transformation ;

* l'existence des relations d’orientation particuliéres entre ’austénite et la martensite ;

* l'existence d'un plan macroscopique invariant dans la transformation, appelé plan
d’accolement (ou d’habitat) et caractérisé par deux propriétés de conservation : (i) son
orientation n’est pas changée par la transformation et (ii) les positions relatives des atomes
dans ce plan ne sont pas modifiées (conservation des distances et des angles).

<1 DD>‘

AUSTENITE AUSTENITE FERRITE
~— CORRESPONDANCE/ ~~— TRANSFORMATION -7

F1G. 44 — Transformation de Bain montrant la fagon dont la martensite se forme a partir de ’austénite [BD24]

En s’appuyant sur le modéle de transformation homogeéne de Bain B [BD24|, Wayman [Way94|
décrit le passage cristallographique d’une maille cubique & faces centrées & une maille quadratique
centrée par une matrice F écrite comme un produit de plusieurs transformations géométriques.
Le cristal est soumis & un cisaillement hétérogéne a réseau invariant, représenté par une matrice
S, par une succession de micromaclages et/ou glissements sur des plans paralléles, qui rend
compte d’un plan macroscopique non-déformé a l'interface [Lam01]. Une rotation de corps rigide
R rameéne ce plan & sa position initiale :

Il
[l
Iy
I1%n
s

Cette théorie phénoménologique ne décrit pas la chronologie exacte de la transformation,
mais rend compte de son état initial et final.
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Les contraintes internes générées par la transformation sont partiellement relaxées par
I’activation de certains mécanismes inélastiques : adaptation de la morphologie de la phase
créée (plaquettes, lattes, aiguilles, ... ), arrangement microstructural (formation de martensite
en papillon, groupes de variants auto-accommodants, ... ), déformation plastique par glissement
ou maclage dans la martensite et/ou dans l’austénite. La déformation de transformation ep se
compose de la déformation de Bain e et d’'une déformation & réseau invariant 7,75 nécessaire a
I’'accommodation des déformations :

ET = EB +ELIS
ol, pour la martensite, le tenseur des déformations de Bain est donné par

V2au

Oy

ee=| 0 —‘L‘/Ef 't
EQL
0 0

Les dimensions des paramétres de maille de la martensite a, et ¢y dépendent de sa teneur
en carbone. Plusieurs auteurs ont caractérisé cette dépendance :

* Cq = aq + 0.118C (wt%) et ay = aq — 0.015C (wt%) [Kur60]
X Cor = (2.8664 + 0.0243X ) /10 et ap = (2.8664 — 0.0027X o) /10, [LBDMY0]

ou X représente le nombre d’atomes de carbone pour 100 atomes de fer.

3.1.1 — Relations d’orientation

Un caractére particulier de la transformation martensitique (et bainitique) est ’existence des
relations d’endotaxie, ou d’orientation, bien définies entre 1’austénite meére et la martensite. Ces
relations correspondent & des minima d’énergie de germination et conduisent aux expressions
classiques de relations d’orientation dont les caractéristiques sont données au tableau 1. En
connaissant ’orientation du réseau cristallographique de ’austénite, on peut par une matrice de
passage connaitre le réseau cristallographique des différents variants de martensite.

Nom Angles d’Euler Angle/axe de rotation Rel. d’orientation
Bain (45°, 0°, 0°) 45° (100)~//(100)y
[100] 011],//[001]
Kurdjumov-Sachs (84.23°, 48.19°, 84.23°) 90° (111)~//(110)
112 [110},//[111]
Nishiyama-Wassermann  (80.26°, 48.19°, 45°) 95.27° (111),//(110)
[BkI]* [112],//[110]

*h=-1+v2+V3 k=1+v2++3 1=v2

TAB. 1 — Données caractéristiques des relations d’orientation usuelles entre les réseaux CFC et CC lors d’une
transformation & I’état solide

Relations de Kurdjumov-Sachs (KS) [KS30]

Un plan dense de 'austénite est parallele & un plan dense de la ferrite : {111},//{110},.
Dans ces plans denses (4 possibilités de plans denses {111},), une direction dense de ’austénite
(3 possibilités de directions <110>, dans le plan dense choisi) est paralléle a une direction
dense de la ferrite (2 possibilités de direction dense), <110>,//<111>,. Il y a donc 24 variants
possibles.
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Relations de Nishiyama-Wassermann (NW) [Nis34]

Un plan dense de 'austénite est parallele & un plan dense de la ferrite : {111},//{110}.
Dans ces plans denses (4 possibilités de plans denses {111}, ), une direction <211> de l’austénite
(3 possibilités de directions <121>, dans le plan dense choisi) est paralléle & une direction de la
ferrite, <211>,//<110>,. Il y a donc 12 variants possibles en termes de relation d’orientation,
mais toujours 24 en termes de €175 (24 éléments de symétrie, & déterminant (+1), dans le cube
CFC initial).

Le passage des relations KS aux relations NW se fait par une rotation de 5.26° autour de la
normale commune & {111}, et & {101},.

3.1.2 — Plans d’habitat

La nature du plan invariant provient du mécanisme de la transformation (aptitude de la phase
fille & une accommodation par glissement ou par micromaclage, par exemple). Elle est décrite
par la théorie phénoménologique de la transformation martensitique pour les transformations
displacives. Sa structure dépend de l'optimisation de l’énergie élastique d’interaction entre la
phase meére et la phase fille.

L’orientation du plan d’accolement varie avec la composition chimique et avec la température
de la transformation. Généralement, elle présente une importante dispersion. Dans le cas de la
martensite en plaquettes, ces plans sont {225}, et {259}, dans les cas respectifs des relations KS
et NW. Pour la martensite en lattes, le plan d’habitat {hkl}, est proche de {557}, ou {223},, &
9-12° de {111}, [Kel92|. Le tableau 2 montre quelques résultats de la littérature.

Composition Température Plan d’habitat Angle avec (111),
35NiCr8 (0.35%C) 365 °C (569), 14.3
Fe-0.62C-2Si 450-475 °C (586)., 11.1
Fe-0.76C-2.25i 290, 320, 380 °C  (0.373 0.663 0.649), 13.4
Fe-1C-3.9Si 420 °C (253)., 20.5
Fe-1.1C-8Cr 285 °C (254)., 18.8
o (lattes), %C<0.8 250-550 °C (557) 9.45
o (plaquettes), %C>0.8 <250 °C (225), 25.2

TAB. 2 — Plans d’habitat de la martensite et de la bainite, d’aprés Quidort [Qui99]

3.2 — Activation mécanique de la transformation martensitique

En dessous de la température To® la transformation de l’austénite en martensite est
nécessairement accompagnée par une diminution de l’enthalpie libre du mélange Fe-C, figure
45. Cependant, l'austénite se décompose uniquement si la force motrice de transformation est
suffisante, i.e. la différence entre les énergies libres de ’austénite et de la martensite correspond &
la barriére d’activation de la transformation v — /. Par conséquent, la transformation spontanée
au refroidissement de ’austénite en martensite a lieu & la température M, quand un écart AT
suffisamment grand® par rapport & Ty est atteint, figure 45. Pour des températures supérieures
a Mg, la force motrice de la transformation n’atteint pas la valeur fixée par AGX/I:O" nécessaire 3
la transformation martensitique spontanée : dans ces conditions, My<T<Ty, 'austénite est dans
un état métastable.

8température pour laquelle les deux phases de méme composition chimique ont la méme énergie libre
9cet écart AT et la force thermodynamique associée permettent la distinction entre les transformations
thermoélastiques [TW92] et les transformations non-thermoélastiques
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Le fait que la transformation 7 — « se réalise par un mouvement de cisaillement
coopératif des atomes de ’austénite implique que, pour des températures supérieures a Mg,
I'état des contraintes locales peut favoriser ou, au contraire, bloquer la transformation. A une
température Ty, telle que My <T1<Ty, I’écart d’énergie libre (AG’]MZO" —AG%;O‘I) nécessaire pour
que la transformation ait lieu peut étre compensé par I’apport d’une force motrice Wy, d’origine
mécanique, générée par application d’un effort extérieur [Tam82, Ols82, TW92]. Dans ce cas,
la formation de la martensite est induite mécaniquement, par un travail élastique ou plastique
de déformation, figure 46.

Dans ses travaux, Cohen [CMP49] a calculé I’évolution de la différence des énergies libres de
I'austénite et de la martensite en fonction de la température et de la teneur en carbone dans
un alliage de fer. La température Ty (pour laquelle AG%O_O‘I = 0) diminue quand la teneur en
carbone de l'austénite (c,) augmente. Par ailleurs, les enthalpies libres chimiques de ’austénite
et de la martensite peuvent étre déterminées & partir de leur composition chimique, par exemple,
a l’aide du logiciel THERMOCALC.

La transformation martensitique induite lors des sollicitations mécaniques améliore
sensiblement les propriétés mécaniques des aciers inoxydables [ZPFB67] et des aciers TRIP
faiblement alliés contenant une dispersion des ilots d’austénite résiduelle [HOCT89, Jac98|. Pour
ces matériaux, I'effet composite!?, couplé a I'effet TRIP, améliore la capacité de déformation et
d’écrouissage de l'acier et retarde la striction [JEMDO01, Bha02|. Ainsi, de trés bonnes propriétés
mécaniques et un bon compromis résistance-ductilité peuvent étre atteints, par exemple, une
charge & la rupture Rm>800 MPa et un allongement réparti e, >20 %.

Opeffet composite est di & la présence de plusieurs phases ayant des propriétés mécaniques différentes
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3.3 — Mécanismes de germination et de transformation

Nous avons vu que la transformation martensitique a lieu spontanément lors d’un
refroidissement en dessous de la température My mais aussi & des températures supérieures
a Mg par apport d’énergie mécanique (déformation). La martensite formée peut présenter deux
morphologies différentes :

* lath martensite ou martensite en lattes, accompagnée d’une importante densité de
dislocations internes (voir, par exemple, [Kel92]);

* plate martensite ou martensite en plaquettes contenant un nombre important de macles.

Suivant les valeurs de 1’énergie de faute d’empilement;, il existe deux mécanismes de formation
de la martensite :

* une forte énergie de faute d’empilement conduit & la formation directe de martensite o ;

* une faible énergie de faute d’empilement conduit & la formation de martensite . Aux
intersections des variants de la martensite ¢ germe la martensite o’. Ce mécanisme indirect
de transformation v — € — ' est observé dans les aciers inoxydables instables a faible
teneur en carbone. La fraction volumique de martensite € ne dépasse pas 7-10 % [Bot97].

L'énergie de faute d’empilement (EFE) est un facteur essentiel de lexistence de la
transformation martensitique induite par une sollicitation mécanique. Elle correspond & I’énergie
par unité de surface d’une faute d’empilement dans un cristal et est fonction de la composition
chimique et de la température. En raison des diverses interactions possibles entre les éléments
d’addition de 'alliage, il est assez difficile d’estimer les valeurs de cette énergie. Par exemple, le
nickel augmente 'EFE, tandis que les éléments comme le Cr, Si, Mn, N la diminuent [LP72, SR75].

Suivant le niveau de contrainte et/ou de déformation appliqué, deux modes de germination
de la martensite sont possibles entre My et My [OC82a| (voir figure 46) :

* si la température de sollicitation est proche de M;, une contrainte extérieure permet
d’atteindre le niveau nécessaire & la transformation martensitique par apport d’énergie
mécanique (germination et croissance) ;

* pour des températures supérieures (mais T<My), la martensite germe a l'intersection des
bandes de glissement. Le croisement d’un défaut peut entrainer des fortes concentrations
de contraintes et un abaissement de l’énergie nécessaire a la germination (germination
hétérogene). Ce mécanisme permet la formation de germes de martensite dés le début de
la déformation plastique.

3.3.1 — Martensite assistée par la contrainte appliquée

Quand l'austénite est sollicitée & une température supérieure & Mg, la transformation
martensitique a lieu si un niveau de contrainte "critique" est atteint. L’énergie élastique liée
& cette contrainte dont l’évolution en fonction de la température est montrée sur la figure 46,
correspond & la force motrice manquante pour que la transformation ait lieu spontanément & la
température considérée et elle est une fonction croissante de la température. La force motrice
chimique AG?“’ décroit linéairement avec I’augmentation de la température (T>M;) [PC53] et
contrairement, la force motrice induite par la sollicitation mécanique augmente linéairement avec
la température. Dans ce régime, la contrainte nécessaire au déclenchement de la transformation
martensitique est inférieure & la limite d’élasticité de I’acier. Ce mode de transformation est donc
régi par la contrainte appliquée'? et ses mécanismes sont identiques & ceux impliqués dans les
transformations spontanées. La martensite se forme & partir des mémes sites de germination

115 fraction de martensite alors formée dépend uniquement de I’écart de température par rapport a M,
215, contrainte critique pour la germination de la martensite est associée & la propagation des défauts planaires
(fautes d’empilement, macles, lattes de e-martensite) dans austénite [Abr73]
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que lors du refroidissement!3. On dit que la transformation est assistée par la contrainte et la
martensite formée est de type S.A.M. [OCT72].

3.3.2 — Martensite induite par déformation plastique

Au-dela d'une certaine température, appelée M?, la contrainte critique nécessaire a la
transformation dépasse la limite d’écoulement de 1’austénite qui se déforme plastiquement
avant qu’elle ne se transforme en martensite. Aussi, elle est trés inférieure & celle obtenue par
I'extrapolation de la courbe donnant 1’évolution de la contrainte critique pour le domaine des
températures My;<T<MJ. Cette diminution de la force motrice nécessaire a la transformation
est consécutive & l’apparition des nouveaux sites de germination pour la martensite créés aux
intersections des bandes de glissement [LIO98] lors de la déformation plastique de 1’austénite!®.
Dans ce régime, la transformation n’a pas d’influence sur la limite d’élasticité du matériau, elle
est induite par la déformation'® et la martensite formée est de type S.LM. [OCT72].

La température M? marque 'inversion de la dépendance de la contrainte d’écoulement du
matériau envers la température [OC82a, TW92, HGOCS9]. Elle définit le passage d'un mécanisme
de transformation & l'autre, i.e. S.I.M. <> S.A.M.

3.4 — Plasticité de transformation

Le changement de forme des zones transformées en martensite provoque une accumulation
des contraintes qui peuvent étre relaxées par déformation plastique sous forme de glissement
(dislocations parfaites) ou de macles. La transformation martensitique s’accompagne donc
d’une déformation plastique macroscopique correspondant au phénoméne de plasticité de
transformation.

L’influence de l’apparition de la martensite lors des sollicitations mécaniques sur les
mécanismes de déformation des aciers TRIP a été longuement étudiée. Les conséquences de
la transformation de ’austénite métastable, comme la dilatation ou le cisaillement engendrés
par le changement de la structure cristalline, la sélection de certains variants de martensite ou
encore le changement soudain de la pente d’écrouissage [PC53, OC75, OC82a, TW92, SP092]
améliorent la résistance mécanique et la ductilité du matériau par augmentation du taux
d’écrouissage [ZPFB67, OA78, Ols82]. Ces effets, associés aux caractéristiques intrinséques de la
transformation martensitique et & l'interaction de cette transformation avec la microstructure,
sont classiquement reliés & deux mécanismes [LD89, MF95, GZZ95, FRW 100, VCP94]. Ce sont,
pour résumer, les effets macroscopiques de l'interaction contrainte-produits de transformation
d’une part, de ’accommodation plastique locale des incompatibilités de déformation thermo-
métallurgique, d’autre part, qui provoquent :

* la sélection de certains variants de martensite favorablement orientés par rapport & la
direction de la contrainte appliquée lors de la transformation assistée par la contrainte,
encore appelé effet Magee [MP68| ;

* la microplasticité des phases due au changement de volume et de forme associés a la
transformation martensitique, encore appelé effet Greenwood-Johnson [GJ65].

13dans ce cas, la fraction de martensite formée varie linéairement avec la partie plastique de la déformation

4 dans les aciers inoxydables instables, la courbe de transformation correspondant & ce régime est une sigmoide
[OCT5]

5pour des températures de sollicitation supérieures & My, le travail plastique de déformation nécessaire pour
induire la transformation devient plus important que la résistance a la rupture du matériau. L’austénite se déforme
plastiquement sans se transformer, il n’est plus possible donc d’induire la transformation par déformation
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La transformation des grains d’austénite provoque un écrouissage important de la matrice
ferritique environnante, écrouissage di a la production de dislocations lors de la transformation
(voir figure 47) et, aussi, un adoucissement li¢ au changement de forme de la zone transformée
et a la relaxation des contraintes par déformation plastique [OC82a]. Cet adoucissement, lié
a la plasticité de transformation, est négligeable pour des températures d’essai supérieures
a M7 mais ne l'est plus au début de la transformation dans le cas contraire. En effet, lors
d’une transformation induite par déformation plastique, la formation de la martensite génére
un écrouissage important qui équilibre l’adoucissement par une production importante de
dislocations.

I Extra hardening

Extra hardening e

F1G. 47 — Micrographie MET montrant les dislocations générées par la transformation martensitique (SIM) dans
les grains de ferrite situés & proximité de Pancien grain de 'austénite résiduelle [JFPDO00]

Pour des températures de sollicitation allant de M, & My, les auteurs [TW92, BZP72, Fah71|
ont rapporté une augmentation de la ductilité et de la résistance du matériau grace a effet TRIP.
Au cours d’une sollicitation mécanique, la formation de la martensite et I’émission d’un nombre
important de dislocations qui accompagne ce processus, augmentent la capacité d’écrouissage de
l'acier, ce qui retarde la striction [JEPDO00, EP02].

3.4.1 — Effet Magee

Ce mécanisme assimile la transformation de phase & un mode de déformation trés voisin
du maclage. Selon cette interprétation, I’application d’une contrainte orienterait les produits
de transformation [Sch32, Mag66]. Lors d’'un refroidissement & contrainte nulle, il n’existe
pas de déformation de transformation macroscopique (hormis la variation de volume), car les
déformations de transformation propres & chaque variant se compensent mutuellement. La
formation des divers variants est équiprobable, mais, si le déviateur des contraintes est non
nul lors du refroidissement, seuls les variants les mieux orientés par rapport au chargement
vont s’activer. Ainsi, la déformation de transformation globale sera non nulle et orientée par la

contrainte appliquée.

Ce mécanisme est & la base des propriétés mécaniques des alliages & mémoire de forme, mais
a également été observé dans les aciers (plaquettes de martensite orientées et un effet mémoire
non négligeable) [Abr73, GZZ95, MW53].

3.4.2 — Effet Greenwood-Johnson

Cette interprétation considére que la plasticité de transformation est due a la "polarisation"
par la contrainte appliquée de la micro-plasticité engendrée par les incompatibilités de volume
associées a la transformation de phase [JR61, GJ65, Leb89|. En d’autres termes, les contraintes
générées par ’avancée du front de transformation créent des dislocations mobiles que le champ de
contraintes appliqué fait glisser'®. Cet effet prend donc en compte I’'accommodation inélastique
de la déformation de Bain dans les deux phases.

161es différences de coefficients de dilatation thermique dans les matériaux multiphasés stables peuvent donner
naissance & un écoulement plastique de méme nature. C’est le cas des composites & matrice métallique [FL87]
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En conclusion, dans le cas de la transformation martensitique, la variation de volume (partie
isotrope de la déformation de transformation) est accommodée par déformation plastique de
la phase mére (mécanisme Greenwood-Johnson), alors que le cisaillement (partie déviatorique)
est adapté par avancée de la transformation ou création d’autres plaquettes d’accommodation
(mécanisme de Magee)'”.

3.5 — Stabilité de I’austénite résiduelle

Des auteurs [Sac83, GST85, YYKKS83| ont rapporté l'existence de ’austénite résiduelle dans
les aciers Dual Phase sous forme de films encapsulés entre les lattes de martensite ou alors comme
des grains de trés petite taille (quelques micrométres) isolés dans la matrice [YYKK83, RAD*79].
Comme ces aciers ne contiennent pas d’élément stabilisant'®, d’autres mécanismes qui pourraient
expliquer la stabilisation de ’austénite ont été envisagés. Parmi eux, l'effet de taille de grain ou
I’état local de contrainte exercé par les phases voisines. Par ailleurs, il a été montré que de la
martensite peut se former suite & des sollicitations mécaniques, ce qui induit un faible effet TRIP
dans ces aciers. Rigsbee et Arend [RvdA77] ont suggeré que la transformation de phase augmente
I’écrouissage du matériau par accumulation des dislocations dans la ferrite. Cependant, cette
austénite se transforme trés rapidement, dans les tout premiers stades de déformation plastique
et l’effet TRIP ne peut plus contribuer & améliorer les capacités de déformation du matériau. I1
en a été conclu que la stabilité de 'austénite résiduelle est un facteur essentiel pour augmenter
de fagon effective les propriétés mécaniques du matériau.

Dans certaines classes d’aciers contenant de ’austénite & I’état métastable, la stabilité de cette
phase est controlée en dosant judicieusement les éléments d’addition de l'alliage [ZPFB67, BZP72,
Fah71| de facon a obtenir le meilleur effet TRIP & la température considérée. Des traitements
thermiques spécifiques sont aussi utilisés pour atteindre la stabilité souhaitée dans d’autres types
d’aciers, comme les aciers maraging [KMN83] ou les aciers martensitiques [Hai88, HOCTS89).

La figure 48-(a) montre que loptimum des propriétés mécaniques est atteint a une
température située entre M7 et My qui dépend de la composition chimique'? et de la contrainte
appliquée?’. Cette augmentation des propriétés mécaniques est due au fait que la formation de
la martensite retarde de fagon significative la localisation de la déformation par amélioration de
la capacité d’écrouissage du matériau.

La courbe donnant I’évolution de la limite d’élasticité du matériau en fonction de la
température d’essai passe par un maximum a la température MJ. Cette évolution résulte d’'un
compromis entre deux phénoménes opposés [OC82a) :

* effet de la température : diminution de la limite d’élasticité pour des températures
croissantes due & l’activation thermique de la déformation plastique. En outre, la
température a un effet sur la cinétique de la transformation martensitique : dans les aciers
inoxydables instables, le taux d’austénite transformée décroit avec I’augmentation de la
température. Le méme effet a été observé dans les aciers Dual Phase [Sac83], figure 48-(b) ;

* effet de la transformation martensitique, martensite assistée par la contrainte (S.A.M.) :
la transformation martensitique débute dans le domaine élastique, d’autant plus t6t que
la température diminue. Les concentrations de contraintes qu’elle génére provoquent une
déformation inélastique précoce du matériau. Pour des températures inférieures a M7, la
transformation martensitique provoque donc une diminution de la limite d’élasticité avec
la température.

7selon cette hypothése, une martensite dont la dilatation de transformation est faible, ne doit générer aucune
plasticité de transformation de type GJ. C’est le cas des martensites thermoélastiques dans les alliages & mémoire
de forme

18en dehors du carbone concentré dans l'austénite intercritique. Ce carbone ne permet pas cependant une
stabilisation suffisante de ’austénite

913, composition chimique fixe Mg

201 valeur de la contrainte détermine Pefficacité du mécanisme de transformation S.A.M.
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La température M? sépare les deux mécanismes de transformation S.A.M. et S.I.M. Si les
températures M et My caractérisent la stabilité thermique de l'austénite, la température M
est le parameétre qui caractérise la stabilité mécanique de 1’austénite résiduelle, les propriétés
mécaniques étant optimales au voisinage et au dessus de cette température [TW92, Tam82|.

Afin d’obtenir expérimentalement cette température, Richman et coll. [RBT71] et
Vasilakos et coll. [VPHB99] ont mis au point une technique de mesure : & partir des hautes
températures, une éprouvette du matériau considéré est chargée en traction simple pour obtenir
la limite d’élasticité conventionnelle a 0.2 % de déformation plastique, Rpg.o et ce, a plusieurs
températures, voir figure 49-(a). Cette méthode de mesure suppose que la limite d’élasticité
de mesure est contrdlée par le comportement de ’austénite. Si ’hypothése est vraie dans le
cas des aciers inoxydables instables et dans celui des aciers martensitiques avec de ’austénite
dispersée dans la matrice?!, elle I’est moins dans le cas des aciers TRIP faiblement alliés, oil la
microstructure est principalement composée de ferrite. Pour ces aciers 13, la limite d’écoulement
est déterminée par le comportement de la ferrite ou alors, elle est controlée par des interactions
complexes entre les phases qui constituent la microstructure. En conséquence, la température
M7 est obtenue en faisant des essais de traction sur plusieurs éprouvettes, chaque essai ayant
lieu & une température inférieure & celle de l'essai qui le précéde. Comme il a été spécifié, la
température correspondant au pic de la limite d’élasticité est MJ et elle correspond au passage
d’un mécanisme de transformation a l’autre (S.I.M. <> S.A.M.).

Cependant, un autre aspect est & considérer. Lors de ses études, Jacques [Jac98, JLDO1]
a montré que la stabilité mécanique de 'austénite (i.e. sa capacité de se transformer lors des
sollicitations mécaniques) est affectée non seulement par sa teneur en carbone [THI91, SMT91,
ITU95], mais aussi par les propriétés des phases qui I’entourent. A partir des analyses sur les
aciers TRIP dont les compositions chimiques sont données sur le tableau 3 et les traitements
thermiques et la microstructure obtenue (tableau 4), I'auteur a mis en évidence effet d’écran
que la martensite peut avoir pour empécher la transformation de ’austénite lors des sollicitations
mécaniques. En effet, malgré une plus grande teneur en carbone et donc une stabilité intrinséque
plus grande de l'austénite résiduelle, la figure 50 montre que l'acier LSi VI présente une
transformation plus importante que les aciers LSi IV et LSi V, ce qui est di & ’absence de la
martensite dans cet acier. La contribution de chaque phase a la résistance mécanique du matériau
est fonction de ses propriétés mécaniques [TT82, PF92, SG87|. Lors d’une sollicitation mécanique,
le transfert de charge vers la martensite diminue la valeur des contraintes locales exercées sur
lausténite résiduelle et lui confére (voir les résultats correspondant au matériau LSi VI) une
stabilité mécanique apparente comparable & celle d’'un matériau ayant une austénite résiduelle
plus riche en carbone (comme le matériau HSi II). La présence de la martensite améliore, non
seulement les propriétés mécaniques des aciers, mais aussi, pour les aciers TRIP faiblement alliés,
la stabilité mécanique de 'austénite résiduelle et donc, l'efficacité de 'effet TRIP.

De méme, le role des autres phases (ferrite, bainite) est aussi trés important. Par exemple,
d’aprés Leslie [Les72] et Aranzabal et coll. [AGRIU97|, 'ajout du silicium augmenterait la
résistance de la ferrite de 100 MPa et de 20 MPa celle de I’austénite, respectivement, pour 1 %
de soluté. Dans le cas des aciers TRIP, ce durcissement de la matrice par la solution solide (le
silicium) pourrait expliquer la meilleure stabilité de 1’austénite pour les matériaux HSi, figure 50.

La bainite influence la morphologie de l'austénite et la quantité d’austénite résiduelle
non-transformée aprés une sollicitation mécanique. Il a été montré [SMKS93| que l'austénite
sous forme de films situés a coté des lattes bainitiques est plus stable (meilleur enrichissement
en carbone lors du traitement isotherme et fort confinement géométrique) et ne se transforme
pas en martensite lors de la déformation. Les lattes de bainite jouent également un réle d’écran
et stabilisent mécaniquement cette austénite [Jac98].

21a martensite a une limite d’élasticité supérieure 4 celle de 'austénite. Par conséquent, c’est le comportement
de l'austénite qui contréle la limite d’élasticité de ces aciers [HGOC89]
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(wt% | C [Mn | Si | P | § [ C | Ni [ Cu [ Nb [ Al | N |
HSi [ 0.13[1.42 ] 1.5 [0.013]0.009 [ 0.013 | 0.02 [0.008 [ 0 [0.027 [ 0.0079
LSi [ 0.16 | 1.3 | 0.38 ] 0.013 | 0.012 [ 0.019 [ 0.027 | 0.019 | 0.013 [ 0.03 | 0.0063

TAB. 3 — Compositions chimiques des aciers TRIP considérés [Jac98]

T 1 (o ) [ ) [ % ) | Dipermat 00) [ 2 1% |

HSI | I | 760°C/2min/410°C/5min | ~75 | ~15 8 0 0.93
HSi | 11 | 775°C/2min/360°C /6min | ~60 | ~30 | 7.9 ~0 0.85
HSi | 111 | 775°C/2min/410°C/5min | ~60 | ~30 | 7.8 0 0.97
LSi | IV | 730°C/5min/370°C/30s | ~75 | ~9 8.8 ~T7 0.61
LSi | V | 730°C/5min/370°C/Imin | ~75 | ~12 | 8.1 ~5 0.68
LSI | VI | 730°C/5min/370°C/3min | ~75 | ~19 | 6.1 0 0.73

TAB. 4 — Fractions volumiques des différentes phases de la microstructure des aciers HSi et LSi et teneur en
carbone ¢, de 'austénite résiduelle [Jac98]
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F1G. 50 — Taux de transformation de Pausténite en fonction de sa teneur en carbone pour les deux aciers
HSi et LSI. La ligne continue représente l'interpolation des résultats correspondant aux trois matériaux HSi
(méme composition chimique), le trait en pointillés correspond a l'interpolation des résultats obtenus sur les trois
matériaux HSi et sur le matériau LSi IV (méme nature des phases ferritiques). L'interpolation utilise la loi de
f‘y*f'y,sh

= =k-e ™, avec k et n constantes [Jac98|
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transformation donnée par
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On a indiqué précédemment que l’austénite résiduelle peut étre répartie sous deux formes :
celle intergranulaire située aux joints de grains de la ferrite, qui se transforme facilement lors de
la déformation et 'austénite intragranulaire [YBMKS85] formée sur l’ancien emplacement de la
perlite lors du recuit intercritique®? [JCHT98]. Parce que cette derniére est trés enrichie en Mn
[CGROS85]| et ses grains sont de faible dimension [KDH77|, 'austénite intragranulaire est trés
stable et se transforme difficilement en martensite lors des sollicitations mécaniques.

Nous avons vu que plusieurs parameétres sont & considérer lorsqu’on analyse la stabilité de
l'austénite résiduelle. Non seulement la teneur en carbone, mais aussi les propriétés mécaniques
des phases voisines contrdlent sa stabilité et son taux de transformation en martensite quand
le matériau est soumis & des sollicitations thermomécaniques. Par conséquent, dans le cas des
aciers TRIP multiphasés, la température MJ ne représente pas un paramétre rigoureux pour
rendre compte de la stabilité mécanique de ’austénite résiduelle, mais, plutot, elle caractérise la
stabilité mécanique intrinséque de cette austénite.

La stabilité chimique de ’austénite dépend principalement de sa teneur en carbone. Plusieurs
auteurs ont proposé des formules empiriques permettant de déterminer la température My en
fonction de la teneur en éléments d’alliage de ’acier [And65, SH56, KR82]. Parmi eux, & partir
d’une importante base expérimentale, figure 51-(a), Wang et Van der Zwaag [WvdZ01] ont
identifié une relation permettant de calculer la température M, de 'austénite pour un acier
TRIP Fe-0.2C-1.5Mn-1.5Si :

M (K) = 273 4 545.8 - ¢~ 1362 ¢e

D’apres cette équation, si d’autres mécanismes de stabilisation (outre ’effet du carbone) n’étaient
pas présents, alors, pour une austénite résiduelle & 2 % de carbone, la température My serait
d’environ 308 K. Les auteurs ont aussi calculé I'influence de la taille de grain de ’austénite sur la
température My, figure 51-(b). Pour des tailles de grain supérieures a 1 pym ’austénite résiduelle
est instable et se transforme en martensite sous des faibles sollicitations. Si la taille de grain de
l'austénite est inférieure & 0.02 um elle sera trop stable et aucun effet TRIP ne peut avoir lieu?3.

La martensite formée est athermique?* (germination hétérogeéne) si, pour une taille de grain
de l'austénite résiduelle d’environ 1 um, le nombre de sites de germination de la martensite est
suffisamment grand, i.e. de l'ordre de 2.5-10'7 m™3. Si le nombre de sites de germination est
inférieur & cette valeur, alors la stabilisation de 1’austénite peut avoir lieu.

L’étude bibliographique sur les modeéles de transformation de phase (plasticité de
transformation, effet TRIP) est donnée dans le chapitre III (présentation générale) et IV
(présentation détaillée des différents modéles) de la theése.

221ors du recuit intercritique, austénite germe sur des fines particules de cémentite, eux mémes formés & partir
des particules de perlite rendus sphériques par la prédéformation dans le domaine intercritique

231es joints de grain stabilisent la phase mére, car la croissance de la martensite s’arréte aux joints de grain.
L’énergie interfaciale est directement liée & la dimension des lattes de martensite, figure 51-(c). A cause de la
diminution de la température M, la diminution de la taille de grain de ’austénite entrainera une augmentation
de la force motrice pour produire la transformation

4 dans le cas d’un acier 4340 (0.4C-0.46Mn-0.28Si-1.74Ni-0.89Cr-0.21Mo), Haidemenopoulos et al. [HGOCS9]
ont proposé un modéle de distribution de sites autocatalytiques en loi puissance pour décrire le comportement de
P’acier dans le régime de transformation assistée par la contrainte. Cette distribution prédit des valeurs raisonnables
de P’enrichissement en carbone de 'austénite résiduelle di au revenu



CHAPITRE I — BIBLIOGRAPHIE 54
900 400
o Experimental data
| — Fitting curve
£ T P TR L Kung78 330
L ---- Wang00
600 |- 260
h o
¥ -
g 1 2
450 E 190
300 | E 120
=}
5!
150 . . L o . 50 . P NP .
0 0.4 0.8 1.2 1.6 2 0.01 0.1 1 10 100
(a) Carbon, mass % (b) Grain size, ym
6000 700
----- 0.01 Fe-1.6C-1.5Mn-1.5Si [ 80
—0.05
- 0.10 560
S 4500
£ 4 40
5 600 %)
3 : = 420
@ £ 0
S 3000 @ 0.1 1 10
= ©
S © 280
g Q
g a - 1.2 C (0.05)
£ 1500 — 2.0 C (0.05)
140} —— 1.6 C (0.10)
—— Ms decrease
0 0 Lo s v™es T
0.01 100 0.01 0.1 1 10 100
(C) Grain size, pm (d) Grain size, ym
2000 2200 .
I Grain size : 1 mm
™
3 ey L
E o} g i
3 5 !
§ o 1800 |
S 2 [
) =] [
3 R000 [ A A _ 2 3
; 1 Curve1-1.0 C, mass % -‘E
[x] 0,
E /2 Curve 2 - 1.2 C, mass % = 1400 |
8 3 Curve 3 - 1.4 C, mass % o
S 4000 B A Curve 4 - 1.6 C, mass % £
/4 Curve 5-1.8 C, mass % o L,
/5 Curve 6 - 2.0 C, mass %
6
4 |
-6000 . 1000
300 500 700 900 1100 f 320 360 400 440
(e) TK ( ) Ms, K

F1G. 51 — (a) Variation de la température M; avec la teneur en carbone dans un alliage Fe-C-1.5Mn-1.5Si;
(b) Températures M, de 'austénite résiduelle pour deux teneurs en carbone, en fonction de la taille de grain de
'austénite ; (c) Energie interfaciale qui accompagne la formation d’une mole de martensite & la température M,
en fonction de la taille de grain ; (d) Evolution de la température M; induite par la diminution de la taille de grain
de Pausténite résiduelle; (e) Evolution de la différence des énergies de Gibbs entre I'austénite et la martensite
en fonction de la température et de la teneur en carbone; (f) Evolution de I'énergie totale du systéme, écrite
comme la somme des énergies chimique, élastique (due & une déformation homogéne composée d’une variation de
volume et d’un cisaillement) et de ’énergie d’arrangement spontané des atomes de carbone a la température M,
ou énergie de Zener, en fonction de la température My [WvdZ01]
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4 — Conclusion

Le développement et la mise au point des aciers TRIP multiphasés a €té possible grice a
lingéniosité des ingénieurs matériauz & travers le monde : une "simple" modification du schéma
thermomécanique de la fabrication des aciers Dual Phase a permis de stabiliser l’austénite
et d’obtenir finalement une microstructure ot la ferrite, [’austénite résiduelle, la bainite et la
martensite coeristent a la température ambiante.

Les études portant sur l’analyse des microstructures TRIP soulignent que c’est précisément
le caractére multiphasé de ces microstructures qui confére auz aciers TRIP faiblement alliés des
propriétés mécaniques supérieures G celles des aciers traditionnels. En effet, les caractéristiques
mécaniques intrinséques des phases constituant la microstructure TRIP sont trés différentes,
ce qui donne lieu G un comportement mécanique de type composite. A cela vient s’ajouter effet
provoqué par la transformation de l’austénite résiduelle en martensite, transformation induite par
la contrainte et/ou la déformation plastique lors des diverses sollicitations (thermo)mécaniques.
Conjointement, deur phénoménes inhérents a cette transformation de phase contribuent a
laugmentation des propriétés mécaniques des aciers TRIP : l’accommodation de la déformation
de transformation provoque une relaxation des contraintes locales et la formation de la martensite,
phase dure, induit l’augmentation de la capacité d’écrouissage du matériau.

L’austénite résiduelle agit sur le comportement mécanique par sa stabilité, ainsi que par sa
fraction volumique dans l’acier : une austénite trop instable se transforme en martensite dés le
début de la déformation et ne contribue pas a retarder la striction. Trop stable, elle ne peut pas se
transformer en martensite et l’effet positif sur la ductilité est annulé. Des teneurs croissantes en
austénite résiduelle et une stabilité optimale de celle-ci ont une influence bénéfique sur la ductilité
et la résistance mécanique du matériau. De plus, pour avoir une bonne formabilité la répartition
de Uaqusténite résiduelle doit étre homogéne dans la piece avant déformation.

5 — Objectifs de I’étude et démarche adoptée

Aprés cette premiére partie bibliographique, qui traite principalement de la métallurgique des
aciers TRIP, quelques questions restent sans réponse, en particulier :

* le bon comportement mécanique des aciers TRIP multiphasés (grande capacité
d’écrouissage et ductilité élevée) est-il di principalement & la transformation de phase
(v — ') au cours de la déformation plastique ou alors il réside dans les propriétés
mécaniques intrinséques des phases constituant la microstructure de ces aciers?

* la question précédente impose de caractériser la microstructure des aciers TRIP faiblement
alliés, mais aussi de déterminer le comportement des phases de la microstructure. Comment
cela peut se faire 7 Mesures de nanodureté couplées & des modeéles micromécaniques ou alors
a ’aide des techniques de mesure comme, par exemple, la diffraction de neutrons?

* pour savoir & quel point la transformation de phase influence-t-elle le comportement
mécanique des aciers TRIP, nous avons besoin de mesurer de fagcon quantitative les
cinétiques de la transformation martensitique induite par la déformation plastique, et
ce, pour des chargements multiaxiaux. Est-ce que les techniques traditionnelles, comme
la diffraction des rayons X ou l’analyse d’images conviennent-elles pour atteindre cet
objectifs 7 Est-ce qu’il est envisageable d’utiliser une autre méthode de mesure, permettant
de gagner en rapidité et, éventuellemnt, en précision (étant donné les faibles quantités
d’austénite résiduelle dans les aciers TRIP multiphasés) ?

*x comment les aciers TRIP multiphasés se comportent-ils pendant ’opération de mise en
forme?

* concernant la simulation numérique de la mise en forme par emboutissage des aciers
TRIP, une des prioriés serait de clarifier si un modéle de comportement simple, facilement
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implémentable dans un code de calcul de ’emboutissage, comme, par exemple, celui donné
par le critére de plasticité de Von Miseés, avec le terme d’écrouissage isotrope calculé & partir
de la loi des mélanges, peut raisonnablement étre utilisé pour approcher le comportement
meécanique de ces aciers ; une autre question serait de savoir si oui ou non la transformation
de phase doit étre intégrée dans un modéle de comportement pour les aciers TRIP
multiphasés.

Le chapitre 1, a caractére bibliographique, sert d’appui théorique pour la compréhension des
relations entre la microstructure et les propriétés mécaniques des aciers TRIP. En particulier,
il traite de la métallurgie des aciers TRIP : le traitement thermique utilisé pour obtenir la
microstructure TRIP multiphasée est comparé avec celui utilisé pour fabriquer les aciers Dual
Phase. Le role des éléments d’addition, carbone, silicium et manganése, est également décrit dans
ce chapitre.

Dans le chapitre 2 la caractérisation de la microstructure est réalisée & plusieurs échelles et &
I’aide de différentes techniques. Avec la caractérisation de la nanodureté des phases, ces analyses
aident a mieux comprendre les relations existantes entre la microstructure et les propriétés
mécaniques des aciers TRIP multiphasés.

L’établissement et/ou la validation d’une loi de comportement pour I’acier TRIP nécessite la
caractérisation de ses propriétés mécaniques. Cette étape est aussi réalisée dans le chapitre 2 de
la thése, oli une campagne d’essais mécaniques est mise en place pour déterminer la réponse du
matériau & des sollicitations multiaxiales.

L’austénite résiduelle contenue dans la microstructure de 1’acier se transforme en martensite
au cours de la déformation plastique de la tdle, ce qui confére au matériau une trés bonne
résistance mécanique et une grande capacité de déformation. La stabilité de ’austénite résiduelle
est un facteur important qu’il convient de considérer lors du développement d’une loi de
comportement pour les aciers TRIP. En effet, parmi d’autres paramétres, le taux de la
transformation austénite — martensite dépend de la température d’une facon intrinséque, ainsi
que de I’état de contrainte. Pour quantifier cette dépendance, un montage de dosage magnétique
de l'austénite résiduelle a été mis au point. Il est présenté au chapitre chapitre 3 de la thése.
A T’aide de mesures réalisées avec ce dispositif la loi de transformation de I’austénite résiduelle
en fonction de la déformation plastique, de la pression hydrostatique et de la température a été
obtenue.

Dans la recherche d’une loi de comportement adéquate pour les aciers TRIP multiphasés,
le chapitre chapitre 4 démarre par un rappel bibliographique sur les différents modéles de
comportement trouvés dans la littérature. Cependant, on vera que la plupart de ces modéles
ont été développés a la base pour les aciers TRIP inoxydables; un certain nombre parmi eux ont
été adaptés pour caractériser le comportement mécanique des aciers TRIP multiphasés, tout du
moins en traction simple.

Des mesures de diffraction de neutrons lors d’un essai de traction in-situ ont permis de
déterminer le comportement mécanique de 'austénite résiduelle et de la ferrite. Le chapitre 4
décrit ces mesures expérimentales. On montrera par la suite que le comportement du matériau
de I’étude obéit & une loi des mélanges qui intégre la contribution de la transformation de phase
et la contribution relative du comportement de chaque phase au comportement 3D global du
matériau. Un deuxiéme modéle de comportement, utilisant une approche & champs moyens, est
également proposé.

Selon une procédure utilisée par Renault pour caractériser la réponse des toles a des
sollicitations séveres (comme celles appliquées lors de la mise en forme), avant toute utilisation, le
modele de comportement proposé au chapitre 4 doit étre validé sur un cas concret d’emboutissage
avec un outil en croix. C’est 'objectif du chapitre 5 de la thése. Dans notre démarche, la loi de
comportement, couplée au critére de plasticité de Von Misés, a été implémentée dans un logiciel
de simulation de ’emboutissage (Pam-Stamp). Finalement, les résultats de la simulation seront
comparés aux résultats expérimentaux de ’emboutissage avec 1’outil en croix.
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Chapitre 11

Caractérisations microstructurales et
mécaniques du TRIP 800

Lors de ces derniéres années, l'intensification des travaux sur les produits sidérurgiques de la
gamme des aciers THLE ont abouti & la mise au point des aciers TRIP trés comptétitifs, tant au
niveau de leur microstructure, qu’au niveau de leur propriétés d’usage. En particulier, la teneur
en carbone a diminué, la ténacité, la résistance et le contrdle de la quantité et de la stabilité de
I’austénite résiduelle ont été ameéliorés.

Dans ce chapitre on s’intéresse aux caractéristiques métallurgiques et mécaniques du matériau
de l’étude. Les procédures expérimentales qui ont permis de déterminer les facteurs dont
dépendent les propriétés des aciers TRIP sont également décrites tout au long du chapitre.

Tout d’abord, la complexe microstructure de ’acier est caractérisée. La fraction volumique des
phases, leur distribution dans la microstructure, ou encore leurs propriétés thermomécaniques,
sont autant de facteurs qui déterminent la réponse du matériau aux diverses sollicitations
thermiques ou mécaniques. Différentes techniques, comme la microscopie optique, le MEB ou
I’AFM seront utilisées pour décrire finement la microstructure de ’acier TRIP.

Le comportement mécanique de l’acier a été caractérisé pour plusieurs chemins de
déformation : traction simple, traction plane, cisaillement simple monotone et expansion
équibiaxiale. A partir de ces résultats, nous essaierons de déterminer si un critére de plasticité
isotrope, comme celui de Von Misés, suffit pour décrire 1’évolution de 1’écrouissage de 1’acier lors
de sa déformation plastique.

Avant I'utilisation & large échelle des aciers TRIP dans I'industrie automobile, d’autres aspects
trés importants doivent étre abordés. Ils concernent, par exemple, la tenue en fatigue ou la
soudabilité de ces aciers. Une partie de ce chapitre, a caractére bibliographique, sera consacrée
& I'analyse des résultats de la littérature dans ces domaines.
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1 — Composition, microstructure et propriétés des phases

Le matériau de la thése est un acier TRIP fourni par ARCELOR (USINOR). Deux toles
différentes ont été analysées, tant au niveau de la microstructure, qu’au niveau de leur propriétés
mécaniques. Une étude exhaustive sur la premiére nuance d’acier (1217) a été réalisée et présentée
dans un précédent rapport [Rad01]. Les résultats obtenus sur cette tole ne seront donc pas
détaillés dans ce manuscrit, & ’exception de ceux dont les essais correspondants n’ont pas été
réalisés sur la deuxiéme nuance d’acier (1736).

La tole d’acier TRIP 800 est fournie sous forme de flans de dimension 2000x1000 mm?, elle
est électrozinguée®® et a une épaisseur de 1.35 mm. Le procédé de fabrication correspond 4 celui
de la figure 11 (chapitre 1.2.2) pour un laminage a froid.

1.1 — Composition chimique

Une analyse chimique (SEO) a été réalisée sur un échantillon d’acier TRIP 800. La
composition chimique de 'acier est donnée dans le tableau 5. Les résultats sont conformes aux
données bibliographiques pour cette classe d’aciers. A titre de comparaison, la nuance 1217 de
lacier contient 0.21 %wt C, 1.7 %wt Mn, 1.74 %wt Si.

C Mn Si Al Cr Cu Mo Ni Sn Ti Vv P S
0.19 | 1.54 | 1.58 | 0.04 | 0.03 | 0.022 | 0.007 | 0.02 | 0.006 | 0.003 | 0.004 | 0.012 | 0.003

TAB. 5 — Composition chimique de 1’acier TRIP 800 (%wt pondéré)

Nous avons vu dans le premier chapitre que, suivant la teneur en silicium du matériau, il
existe deux types d’aciers TRIP :

* les aciers TRIP a forte teneur en silicium ont de trés bonnes propriétés mécaniques dues non
seulement & la transformation de ’austénite résiduelle en martensite lors des sollicitations
mécaniques, mais aussi au réle durcissant du silicium présent en solution solide dans ’acier
[Jac98]. Un inconvénient a 'utilisation de ces aciers serait leur soudabilité médiocre, ainsi
qu’un état de surface imparfait pour la peinture;

* les aciers TRIP a forte teneur en aluminium. La substitution du silicium par I"aluminium
est étudiée pour remédier aux inconvénients induits par les fortes teneurs en silicium.
Un compromis entre la quantité d’aluminium et de silicium donnerait des résultats
encourageants pour l'utilisation a large échelle de ces aciers [Mer02]. Ces aciers sont encore
en phase de développement.

L’acier TRIP de notre étude fait donc partie de la premiére catégorie.

1.2 — Caractérisation de la microstructure

Afin de révéler la microstructure de ’acier, diverses techniques d’observation ont été utilisées.
Pour visualiser les diverses phases, une attaque chimique adaptée a chacune de ces techniques
est appliquée & un échantillon préalablement poli mécaniquement jusqu’au grade 1 pm.

%1a, couche de Zn a une épaisseur de 5-10 pm
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1.2.1 — Répartition des phases dans la tole

La microscopie optique permet une caractérisation d’ensemble de la microstructure. De cette
fagon, la taille des grains et leur répartition dans les différents plans de la tole peuvent étre
analysés.

Des échantillons ont été prélevés (annexe Al) en vue d’une analyse en microscopie optique
suivant les trois directions L, T et N?6 de la tole. Une attaque colorante dérivée du réactif LePera
[LeP80] (annexe A2) nous a permis d’observer la microstructure de ’acier. Avant toute analyse,
les échantillons sont enrobés dans une résine acrylique et les étapes de polissage sont celles
classiquement employées pour les aciers, ’étape ultime étant le polissage sur drap dur avec une
pate diamantée de 1 pm. Afin d’éviter toute oxydation, les échantillons sont rincés & 1’éthanol
entre chaque étape de polissage et séchés dans un flux d’air chaud.

La figure 52 montre ’austénite résiduelle qui est colorée en blanc et la ferrite colorée en bleu.
La martensite devrait apparaitre colorée en marron clair. Il a été montré [Jac98] que la teneur
en carbone et en silicium de l'acier affecte la coloration de la matrice ferritique. Moins 'acier est
allié et plus la ferrite change de couleur, du bleu vers le marron.

La distribution des grains d’austénite est homogéne dans les plans LN et TN de la tole; elle
I’est un peu moins dans le plan LT de la téle oil nous pouvons rencontrer des zones enrichies en
austénite, figure 52. Ce sont probablement des bandes de ségrégation créées aprés le laminage
de D’acier. Le principe de la formation de ces bandes pourrait étre le suivant : une ségrégation
produite lors de la solidification de I'acier est suivie par la création d’une morphologie en bandes
apres le laminage, ’enrichissement en austénite et la concentration de 'austénite résiduelle dans
ces zones a lieu lors du traitement thermique?” de l'acier.

Les micrographies de la figure 53 montrent la microstructure des aciers TRIP produits par
d’autres fabricants d’acier. Elles rendent compte de la variété des microstructures des aciers
TRIP. On constate que les grains de ferrite ont soit une forme plutot sphérique, soit une forme
allongée dans le sens du laminage, figure 53-(b). Dans la plupart des cas, l’austénite résiduelle
est dispersée sous forme d’ilots aux joints de grains de la ferrite, mais elle peut aussi avoir une
morphologie plus aciculaire, voir la figure 53-(b).

La martensite devrait apparaitre sous forme de points marron clair aux interfaces
ferrite/austénite ou & l'intérieur des grains d’austénite. Or, la finesse de la structure et les
capacités de grandissement limitées des microscopes optiques disponibles (x 1000) permettent
difficilement de distinguer entre l'austénite résiduelle et la martensite, dont la taille est inférieure
au micron. C’est pourquoi, afin de résoudre ces deux phases & une échelle plus fine, nous avons
eu recours & une autre technique d’observation qui utilise le MEB.

Pour employer cette technique, il faut en premier lieu créer un contraste topographique entre
les phases. A cette fin, un réactif d’attaque adapté doit étre utilisé. Lors de ses travaux de
thése, Lambert [Lam01] a révélé les composants MA d’un acier bainitique & ’aide de la solution
chimique Villela [Vil74] (annexe A2). Nous l’avons donc aussi retenue pour les observations MEB
sur ’acier TRIP de notre étude.

Les photos MEB ont été obtenues avec un microscope équipé d’un canon & effet de champ
a faible tension d’accélération®®, aprés polissage et attaque Villela. Le réactif dissout fortement
la ferrite, la martensite est moins attaquée, tandis que 1’austénite résiduelle n’est pas attaquée
du tout. Lors d’une observation au MEB (en électrons secondaires), la différence de profondeur
ainsi créée entre les phases a la surface de I’échantillon attaqué donne le contraste permettant
de distinguer ces phases sur les images MEB.

261, désigne le sens long, T le sens travers et N la normale au plan de la tole
27il g’agit du maintien bainitique
28] tension utilisée lors de ces analyses était de 10 kV



61

CHAPITRE Il — CARACTERISATION DE L’ACIER TRIP 800

F1G. 52 — Micrographies optiques de 'acier TRIP 800 dans la plan de la téle : mise en évidence des phases et

des zones enrichies en austénite résiduelle
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F1a. 54 — Images MEB de la microstructure de l’acier, dans le plan de la téle : (a) vue globale, (b) grain
d’austénite résiduelle (A) partiellement transformé en martensite (M). A=austénite, F=ferrite, M=martensite
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Cette fois, le niveau de détail atteint permet de bien distinguer toutes les phases de la
microstructure. La figure 54 est un résultat caractéristique d’une analyse au MEB de ’acier
TRIP 800. Un "faible" grandissement (x 3000), figure 54-(a), permet de déterminer la taille
moyenne des grains ferritiques, qui est de ’ordre de 5-10 pm, alors que celle de 'austénite
résiduelle ne dépasse pas 1-3 pm. Des niveaux de grandissement supérieurs (x 10000) nous ont
donné la possibilité de mettre en évidence la martensite formée & lintérieur de ’ancien grain
d’austénite résiduelle, figure 54-(b). Ceci permet de distinguer sans ambiguité la martensite de
I'austénite dans les ilots.

1.2.2 — Morphologie de ’austénite résiduelle

Les grains d’austénite résiduelle ont une morphologie (forme, dimension, orientation) qui
peut varier en fonction des paramétres du cycle thermomécanique et de la teneur en éléments
d’addition de l’alliage. L’analyse des images MEB montre que, dans la plupart des cas, les
ilots d’austénite résiduelle se forment aux joints de grains de ferrite, figure 55. Cette austénite
"massive" (grains d’environ 2 pum) est sensible & la déformation et se transforme facilement
en martensite contribuant ainsi & augmenter la ductilité du matériau [KLCL01]|. L’austénite
intragranulaire, figure 55, est présente en quantités beaucoup plus faibles et ses grains sont
plus petits et allongés, d’une taille d’environ 1 pym. Lors de la déformation elle se transforme
difficilement en martensite, car sa composition chimique est différente de celle de 'austénite
formée aux joints de grains [Jac98]. La haute teneur en manganése?® [CGROS85], jointe & un effet
de taille, rendent ’austénite intragranulaire trés stable [RvdA77, RR83, KDH77, XH94|. Par
exemple, leffet de taille est visible sur la figure 55 o, aprés une déformation de 1’ordre de 20
%, lancien grain d’austénite résiduelle d'une taille d’environ 2 pm est entiérement transformé
en martensite, alors que le petit grain d’une taille de 1 pym et situé juste a c6té du premier est
resté austénitique.

Il est tres intéressant d’observer plus en détail la forme 3D des grains d’austénite résiduelle.
Afin de regarder leur géométrie & travers plusieurs coupes, le faciés d’un échantillon est plusieurs
fois analysé au MEB, chaque fois aprés un cycle de polissage suivi d’une attaque chimique avec
le réactif Villela®?. D’aprés la figure 56, il semblerait que les grains d’austénite résiduelle soient
percolés entre ceux de la matrice de ferrite. Au vu de leur géométrie variée, il est difficile de
définir une forme et une taille caractéristique de ces grains.

La figure 57 montre qu’il n’y a pas d’hétérogénéité notable de la microstructure, i.e. la taille,
la morphologie est la méme dans les trois plans de coupe.

) austénite intragranulaire s’est formée & partir des particules sphériques de cémentite lors du recuit
intercritique

3%en sachant que ces grains ont une taille trés faible, entre deux analyses au MEB, I’échantillon est trés faiblement
poli en utilisant la pate diamant de 1 pm et trés faiblement attaqué. Une empreinte de dureté a été faite afin de

pouvoir repérer ’endroit contenant le grain que nous voulions analyser
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FI1G. 55 — Images MEB dans le plan de la téle : (a)-(d)-(f)-(g)-(h) Vue globale de la microstructure TRIP ; Mise
en évidence de l'effet de forme : lausténite intragranulaire allongée (b)-(c) est plus stable que celle ayant une
forme sphérique (e) ; L'effet de taille est visible sur I'image (i) de Pensemble des micrographies
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F1G. 56 — Photos prises au MEB afin de regarder I'évolution de la forme d’un méme grain d’austénite résiduelle
a travers plusieurs coupes successives sur des plans parallels. La microstructure de cette phase est trés complexe
et semble percolée entre les grains de ferrite de la matrice
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F1G. 57 — Images MEB de l'acier TRIP (nuance 1217) suivant les plans LT, LN et TN de la tole
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1.2.3 — Teneur initiale en austénite résiduelle

Une analyse par diffraction des rayons X a été réalisée3! sur un échantillon de téle non-
déformée, & trois profondeurs différentes dans le plan de la tole. Les raies utilisées pour doser la
ferrite sont les (200) et (211), tandis que pour le dosage de I’austénite les raies (200) et (220) ont
été utilisées. Les résultats sont présentés dans le tableau 6.

| Profondeur umy | 14 [ 165 | 900 |
| Austénite résiduelle <) | 14 [ 13.7 | 13 |

TAB. 6 — Teneur initiale en austénite résiduelle de I’acier TRIP 800, mesures par diffraction des rayons X

La teneur moyenne en austénite résiduelle & 1’état initial, calculée par diffraction des rayons X
est donc de 13.5 %. Cette valeur est confirmée par une autre méthode de dosage de 'austénite
résiduelle®? qui elle, donne 13.6 % d’austénite résiduelle & 1’état initial. Lors de cette analyse,
nous avons aussi mesuré le paramétre de maille de ’austénite résiduelle en utilisant la raie (220) :
ay,=0.3612 nm.

Plusieurs auteurs proposent des expressions reliant le parametre de maille de l'austénite a,,
(nm) aux teneurs en éléments d’alliage (comme le carbone, le manganése, 'aluminium ou le
chrome) et & la température absolue T pour les alliages Fe-C :

ay = [0.36308+7.5-10 4 C(%wt)]-[1+(24.9—0.6-C(%wt))-10~° - (T~ 1000)]| ;> 773y [OBT+93]

ay =0.35895+9.5-107° - Mn(%wt) + 5.6 -10~* - Al(%wt) +0.0033 - C(%wt)|(r<773y [OBT*93]
ay = 0.3553+9.5:107°- Mn(%wt)+5.6-10~*- Al(%owt) +6-10~°-Cr(%wt)+4.74-10~*-C (%wt) [LBDMI0]
ay = 0.3555 + 4.4 - 107° - C(%wt)|(r—293) [Rob53]
ay = 0.3573 +0.0033 - C(%wt) [RSZ69]

C’est cette derniére loi qui est la plus adaptée aux aciers TRIP et, elle est utilisée par la
plupart des auteurs dans la littérature. Le pourcentage de carbone dans ’austénite résiduelle
calculé & partir de cette loi vaut 1.18 %.

1.3 — Eléments d’addition. Ségrégation

Les analyses chimiques par spectrométrie en sélection de longueur d’onde des rayons X
(microsonde de Castaing) permettent, entre autres, d’obtenir une image de la distribution des
principaux éléments d’addition dans la tole et d’identifier une possible ségrégation de ces éléments
aprés le laminage ou aprés un traitement thermique.

Dans le cas de l’acier TRIP 800, la figure 58 montre les cartographies obtenues pour le
manganése et le silicium. Le manganése, élément gamma-géne, est concentré principalement
dans les zones austénitiques, alors que le silicium, élément alpha-géne, est concentré dans les
zones ferritiques.

Ce type d’analyse permet également de déterminer quantitativement le pourcentage massique
des principaux éléments d’addition3? et son évolution sur une distance prédéfinie, permettant de
mettre en évidence une éventuelle ségrégation de ces éléments. Pour le manganése, sa teneur
dans lacier vaut 1.5 (%wt), et 1.6 (%wt) pour le silicium, respectivement. Ces valeurs sont trés
proches de celles mesurées par analyse chimique globale.

31j] s’agit d’une analyse en longueur d’onde avec une anticathode en chrome
32cette méthode de mesure est détaillée dans le chapitre III de la thése
33du fait de la contamination, la teneur en carbone ne peut étre mesurée que de facon qualitative
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La figure 58-(d) montre qu'il n’y a pas d’évolution de la teneur en Mn ou en Si de acier sur
une distance de 400 pym. Il n’y a pas de macroségrégation de ces éléments dans la microstructure
de l’acier.

F1G. 58 — Distribution (a) du Mn et (b) du Si dans le plan LT de la téle, microsonde de Castaing ; (c) Repérage
(dans le plan LT) de la zone analysée avec des marques de dureté; (d) Evolution des teneurs en Mn et en Si sur
400 pm correspondant a la distance entre les deux marques de dureté
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1.4 — Nanodureté des phases

A Theure actuelle, la seule technique permettant de caractériser la microstructure et,
en particulier, les phases des aciers TRIP par des mesures in-situ de dureté & une échelle
nanomeétrique est la nanoindentation couplée & la microscopie a force atomique (AFM).

Des images de la microstructure peuvent étre obtenues par AFM. L’intérét d’utiliser cette
technique serait d’observer la structure de la martensite. Couplée & des essais de nanoindentation,
I’AFM permettrait également de mesurer la nanodureté des phases (i.e. de l’austénite résiduelle,
de la ferrite, de la martensite) et éventuellement, l’évolution de cette nanodureté avec la
déformation plastique de 'acier. Aussi, des auteurs [GS99, DCvV*101] ont tenté d’établir des
modeéles permettant d’obtenir les propriétés d’écoulement des phases & partir de l'interprétation
des résultats issus des essais de nanoindentation.

Le principe de fonctionnement de ’AFM est le suivant, figure 59 : I’appareil posséde une
pointe nanométrique qui se déplace suivant la normale & la surface analysée. Le contact entre la
pointe et la surface est assuré par les forces d’attraction électrostatiques au niveau atomique. Lors
du balayage de la surface de I’échantillon®*, un dispositif enregistre la différence de profondeur
(due a attaque chimique) entre les phases. L’image du relief de la surface est ainsi obtenue.
Un logiciel de traitement d’images relie le déplacement vertical de la pointe a l’intensité d'une
couleur, ce qui permet d’obtenir une cartographie 2D de la surface balayée.

Photodiode
Piezo
Laser

‘&,ﬁgl i Feedback
<>
Scanner v
l Image I
F1G. 59 — Tllustration schématique du moyen expérimental de mesure de la nanodureté des phases :

nanoindentation couplée & PAFM [RYHMO1]

Les résultats des mesures de dureté des phases sont trés sensibles a 1’état de la surface lors
de l'indentation [FKJT02]. Afin d’éviter tout écrouissage résiduel de la surface, apres le polissage
mécanique, un polissage électrolytique (annexe A2) est appliqué a l’échantillon analysé. Cette
méthode de préparation permet d’identifier sans ambiguité la phase indentée lors des mesures de
nanodureté et lors des analyses par AFM. La figure 60 montre des images de la microstructure
de P’acier obtenues par cette méthode, images trés semblables a celles obtenues lors des analyses
au MEB.

Un montage spécialement concu pour s’adapter & un AFM classique [BKBW96| permet de
controler le déplacement en 23 et la force appliquée par la pointe durant l'indentation. Les
capteurs piézoélectriques de ’AFM controélent le balayage de la surface en z et y. Typiquement,
quelques cycles de chargement a F,,,, et déchargement sont appliqués, avec un certain temps
de maintien de la charge lors du dernier cycle afin de permettre la relaxation de la surface.

341a taille des échantillons est de Pordre de 0.5 cm?
352 représente la normale 3 la surface indentée
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F1G. 60 — Micrographies de la microstructure du TRIP 800 obtenues par AFM (Université Catholique de
Louvain, Belgique) : (a)-(b) vues globales; (c)-(d) visualisation des empreintes laissées par 'indenteur Berkovitch
dans la ferrite ; (e)-(f) la profondeur d’indentation de la ferrite est de Pordre de 5-6 A pour une charge appliquée
de 1000 pN
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L’enregistrement des courbes charge-déplacement est dépouillé suivant une méthode [POB92,
OP92] qui tient compte du recouvrement élastique de la surface pendant l'indentation pour
aboutir au calcul de la dureté de la phase indentée :
* h, est la profondeur d’indentation, exprimée comme la différence entre la profondeur au
maximum d’indentation h,,,, et le déplacement élastique de la surface au périmétre de
contact by = hpay — €+ 2 mar | avec € un parameétre lié a la géométrie de 'indenteur utilisé3 ;

* le coeflicient de frottement S lors du contact S = g_l;; | Frnas €St calculé en utilisant la premiére
partie de la courbe de déchargement approchée par une loi puissance F' = « - hy";

* la surface de contact A, est déterminée & partir de h. en utilisant une fonction dépendant
de la forme géomeétrique de la pointe®” qui a été calibrée a 1’aide d’un étalon en silicium ;

* la dureté est déduite de la relation H = %.

C

La figure 61-(a) montre le cycle d’indentation appliqué lors de nos essais. La charge
maximale®® est de 1000 uN et le temps de maintien lors du dernier cycle vaut 10 s. Sur la
figure 60-(c) on distingue ’empreinte laissée dans la ferrite par I'indenteur.

Chaque phase est caractérisée par une courbe de chargement-déchargement spécifique, figure
61-(b). Plus une phase est dure et plus la pénétration dans cette phase diminue. Ainsi, la phase
la plus molle est la ferrite suivie par 'austénite résiduelle et la martensite. Le tableau 7 donne

les valeurs de dureté obtenues pour les différentes phases.

"]

‘ Phase ‘ « ‘ Yr ‘ «a
| Dureté (ray | 4.1 [ 8.3 [ 1255 |

TAB. 7 — Dureté des différentes phases de la microstructure TRIP mesurée lors des essais de nanoindentation

Les valeurs données ci-dessus se rangent dans un bon ordre de classement pour un acier TRIP.
En effet, il est bien connu que la martensite posséde une dureté trés supérieure par rapport
aux autres phases [Hon81] : sa structure tétragonale, sa sursaturation en carbone interstitiel et
I'importante densité des dislocations créée par la transformation displacive v — o' lui conférent
cette grande dureté.

La valeur de la dureté de 'austénite résiduelle pourrait paraitre surprenante pour une
structure CFC. Par exemple, dans les aciers inoxydables ferrito-austénitiques (duplex stainless
steels) la limite d’élasticité de 1’austénite est de I'ordre de 100 MPa [Wen90]. D’un autre coté,
Irvine et coll. [ILP69] ont montré que le carbone a un effet important sur la limite d’élasticité
de 'austénite. Dans le cas des aciers hautement alliés cette augmentation est d’environ 300-400
MPa / 1 %wt de carbone. Ces résultats sont contraires & ceux obtenus par Winchell et coll.
[WC98] qui rapportent un effet du carbone inférieur a ces valeurs. Un autre aspect doit étre
souligné : méme si la limite d’élasticité de 'austénite est généralement basse, son coefficient
d’écrouissage est important. Lors de I'indentation, cet écrouissage influence ’allure de la courbe
charge-déplacement, conférant & ’austénite une grande dureté apparente.

Nous savons également que le silicium en solution solide durcit la ferrite [Bha92]. D’apres
Leslie [Les72], la limite d’élasticité de la ferrite augmente de 100 MPa pour une augmentation
de 1 wt% de sa teneur en silicium.

Il peut arriver que la transformation -y, — o soit déclenchée par ’enfoncement de la pointe
de l'indenteur. Des courbes charge-déplacement spécifiques sont alors obtenues, comme, par
exemple, celle de la figure 62. La pente de la courbe d’indentation correspondant & l’austénite
résiduelle est modifiée aprés la transformation, et elle correspond au module de dureté de la
martensite.

3

8¢ = 0.72 pour les indenteurs coniques

37]a pointe est une pyramide en diamant & trois facettes 4 angle droit

381a valeur mesurée de la nanodureté augmente avec la diminution de la profondeur d’indentation [Fur03], i.e.
avec la diminution de la charge appliquée. Il existe donc un effet de taille d’indentation sur les mesures, effet qui
peut étre expliqué par la théorie du gradient en plasticité [Beg98]. Lors de nos essais, la charge choisie est assez
grande pour diminuer I'impact de cet effet sur les mesures

39par rapport a d’autres résultats de la littérature [Fur03], ces valeurs sont plus faibles. Cela pourrait s’expliquer
par le fait que la charge lors de nos essais de nanoindentation était 5 fois supérieure & celle utilisée par Furnémont
lors de ses travaux
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F1G. 61 — (a) Cycle de nanoindentation appliqué; (b) Courbes charge-déplacement correspondantes pour les
différentes phases de 'acier
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FI1G. 62 — Courbes charge-déplacement de la martensite et de Pausténite résiduelle comparées & la courbe
présentant la transformation v, — ' lors de I'indentation [Fur03]
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1.5 — Faciés de rupture

L’analyse des photos des faciés de rupture et des images prises au voisinage de la zone de
rupture indiquent que :

* la rupture est de type ductile. On peut constater la présence des cupules sur la figure
63-(a);

* prés de la zone de rupture, les grains de la seconde phase, i.e. de I'austénite résiduelle,
sont fortement allongés dans la direction de la sollicitation, figure 63-(b). Ce phénomeéne
est accentué par les fortes vitesses de sollicitation, figures 64-(a) et 64-(b);

* dans cette méme zone, 14 ou la déformation s’est localisée, des micro-cavités se sont
formeées, figures 63-(b), 64-(a) et 64-(b). Comme nous allons le voir, c’est la croissance
et la coalescence de ces micro-cavités qui provoquent la rupture du matériau.
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F1G. 63 — (a) Faciés de rupture. La présence des cupules indique que la rupture est ductile ; (b) Mise en évidence
des micro-cavités prés de la zone de rupture de I’éprouvette. Les grains d’austénite résiduelle sont fortement
allongés dans la direction de la sollicitation

F1G. 64 — Micro-cavités formées lors des sollicitations (a) statiques et (b) dynamiques de Pacier TRIP
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2 — Caractérisation du comportement mécanique

2.1 — Influence du trajet de chargement

Les modéles implémentés dans les codes de calcul sont des modéles tridimensionnels
permettant de traiter des problémes complexes comme la mise en forme ou le crash. Ces
modéles font intervenir des coefficients, ayant plus ou moins de justification physique, coefficients
déterminés par identification avec des essais rhéologiques.

Au niveau de la modélisation du comportement mécanique, plus un modeéle est évolué, plus il
requiert un nombre important de parameétres a déterminer et, par conséquent, d’essais mécaniques
adaptés. Classiquement, on utilise des essais monotones permettant d’obtenir les caractéristiques
mécaniques de base d’un matériau, tels que la traction uniaxiale (0°, 45°, 90° par rapport au sens
de laminage), la traction plane (0°, 90°), 'expansion équibiaxiale et des essais cycliques donnant
des informations sur ’écrouissage cinématique, tels que la flexion alternée ou le cisaillement
cyclique (0°, 45°). En résumé, pour déterminer un modéle de comportement mécanique, il est

......

l’aide des essais monotones et/ou cycliques.

D’un autre coté, la transformation de ’austénite résiduelle en martensite a lieu, si un niveau
de contrainte correspondant a la différence des énergies libres AGX}:O" —AG%T_)O/ est atteint lors
de la défomation élastique*® ou plastique de 1’acier. Pour des températures supérieures & M7, cet
écart d’énergies libres correspond au travail de déformation plastique W, = [ 0y; - ;5 qui dépend
de la forme du tenseur des contraintes/déformations. Par conséquent, le trajet de déformation
pourrait avoir une influence sur la transformation de 1’austénite résiduelle en martensite et,
implicitement, sur le comportement de 'acier. Afin d’éclaircir cet aspect, nous avons entrepris
une batterie de tests, tous a la température ambiante, lors desquels la réponse du matériau est
étudiée en fonction du trajet de chargement imposé.

2.1.1 — Traction simple

Les essais de traction uniaxiale ont été réalisés sur une machine servohydraulique Instron de
traction-compression (250 kN), équipée d'un extensométre *! et d’un four permettant de faire
des essais en température. La vitesse imposée au vérin est constante au cours de l'essai*? et
correspond & une vitesse de déformation initiale de 1072 s~!, calculée en considérant la longueur
de la partie utile de I’éprouvette. Le schéma de prélévement, ainsi que le plan des éprouvettes de
traction sont donnés en annexe B.1.

L’acier TRIP 800 posséde des hautes propriétés mécaniques (e,~24 %, oy~450 MPa, Rm~820
MPa), une grande capacité d’écrouissage (voir la figure 65). Son comportement en traction simple
est parfaitement reproductible (voir annexe B.1).

Des essais de traction simple ont été réalisés sur la nuance 1217 de I'acier, les éprouvettes étant
prélevées suivant trois directions (0°, 45°, 90°) par rapport au sens de laminage. Le comportement
de l'acier en traction uniaxiale est isotrope dans le plan de la téle, comme on peut le constater
sur la figure 66. Une analyse sur figures des poles [Str00] a montré que le matériau n’est pas
texturé, confirmant ainsi nos résultats.

403 basse température, un mécanisme de transformation induit par la contrainte appliquée est actif (S.A.M.).
Des niveaux de contrainte relativement faibles sont alors suffisants pour déclencher la transformation v, — o

1o =22 mm

429 =0.5%10"* m/s
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FIG. 65 — Evolution de Pécrouissage de acier lors de sa déformation plastique en traction simple
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F1G. 66 — Traction simple suivant trois directions par rapport au sens de laminage (essais sans extensométre)
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Coefficient d’anisotropie

La limite d’élasticité et la résistance mécanique ne sont pas primordiales pour ’emboutissage,
car elles s’appliquent également sur les efforts moteurs et résistants. Si elles sont basses, par
exemple, l'effort de rétreint est plus faible, mais également la capacité de la jupe de ’embouti
& tirer le métal sous serre flan. Le méme raisonnement peut étre fait au sujet de la capacité
d’écrouissage du matériau. L’allongement & la rupture mesuré par l'essai de traction ne joue,
quant & lui, aucun réle.

Il est bien connu que le paramétre important pour les aciers est le coefficient d’anisotropie
normale ou coefficient de Lankford, r = 22, mesuré au cours d’un essai de traction simple et
qui représente le rapport de la diminution de largeur a la diminution d’épaisseur lorsque le
meétal s’allonge. Quand la déformation a lieu majoritairement en largeur, r est élevée (2<r<3).
A Tinverse, r faible (0,5<r<1,5) correspond & un métal se déformant plutét dans I’épaisseur
(amincissement ou épaississement). Par exemple, un acier dont la tendance naturelle sous traction
est de diminuer de largeur se comporte bien au rétreint.

Nous avons mesuré ’évolution du coefficient de Lankford avec 1’allongement plastique?®.
Globalement, r est inférieur a 1 (~0.7) : le matériau aura tendance a se déformer légérement
plus en épaisseur qu’en largeur et lors de la mise en forme par emboutissage, il faudra appliquer
un effort serre-flan plus important pour éviter la formation des plis (sollicitation en rétreint sous
le serre-flan).

2.1.2 — Traction plane

Quand on considére la mise en forme des toles métalliques, il faut tenir compte du fait
qu’elles réagissent de fagon trés différente selon le mode d’application des contraintes ou des
déformations. Les données issues de ’essai de traction ne peuvent pas étre considérées comme
des caractéristiques intrinséques du matériau. Elles ne représentent son comportement, et encore
de fagon imparfaite, que dans un seul cas simple de sollicitation. Il existe donc deux types de
représentation de ces variations de caractéristiques :

* dans le repére des contraintes : ce sont les critéres de plasticité de Tresca, de Von Mises,
de Hill, etc. qui permettent de calculer les lois de comportement du métal dans tous les
modes de déformation, & partir de celle de traction pure;

* dans celui des déformations : 'outil indispensable & toute étude de la formabilité est la
Courbe Limite de Formage (CLF), figure 67-(a). Elle est déterminée pour chaque nuance
spécifique d’acier pour définir la capacité de déformation du matériau selon les différents
modes de sollicitation. Cette amplitude est limitée pour chaque mode de déformation par
I’apparition d’'un amincissement localisé ou d’une rupture. La connaissance des limites de
formabilité décrites par la CLF est donc importante pour utiliser, lors de la conception de
piéces, le matériau au mieux de ses limites sans jamais les dépasser.

A partir de la loi de conservation du volume dans le domaine plastique et en négligeant I’effet
de la déformation élastique, €1 + €2 + €3 = 0, la valeur €3 de la déformation dans I’épaisseur est
calculée comme étant I’opposé de la somme des deux précédentes. Ainsi, tout état de déformation
peut étre représenté par un point dans un diagramme (1, £2) et I’épaisseur en tout point peut étre
déduite de ce diagramme de formage, figure 67-(a). Selon la forme du tenseur des déformations,
on parle alors de retreint, d’extension ou d’expansion, comme montré sur la figure 67-(b).

Lors de ’emboutissage, le trajet représenté par la traction plane correspond a ce qui se passe
sur un embouti a la transition entre la déformation sur le nez du poingon et celle dans la paroi
verticale de la piéce. Ce trajet est critique, car c’est celui qui donne I’amplitude de déformation

43plusieurs chargements-déchargements successifs de traction simple ont été appliqués : 'épaisseur et la largeur
de I’éprouvette étaient mesurées aprés chaque déchargement
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la plus faible, comme le montre la figure 67. C’est ce type de sollicitation qui est & ’origine de
la majorité des casses observées sur des emboutis industriels.

(a) (b) Traction plane
Traction uniaxiale , £n=0
- (o7 =20, Expansion biaxiale

€ =1t ! W) équibiaxiale
Cisaillement pur . € =%
f&?:-g?.) EXPANSION (0= 0)

Cisaillemeng RETREINT
EEB
E.-u

FiG. 67 — (a) Illustration schématique dune courbe limite de formage (CLF) dans le repére des
déformations principales. TU=traction uniaxiale, TL=traction large, TP=traction plane, EB=expansion biaxiale,
EEB=expansion équibiaxiale ; (b) Les tenseurs des déformations correspondant aux différents types de trajets de
chargement

Les essais de traction plane** ont été menés a la DIMAT Renault sur une machine de traction-
compression Roell Korthauss, équipée de mors hydrauliques spécialement concus pour ce type
d’essai. Un schéma de l’outillage de traction plane est montré sur la figure 68. La vitesse de
déplacement du vérin est calculée de facon & appliquer & la partie utile de 1’éprouvette une
vitesse de déformation initiale de 1072 s~!, comparable & celle des essais de traction simple
(1073 s71).

mors supérieurs

vérins hydrauliques

alimentation en huile
souUs pression

¥ mors inférieurs

F1G. 68 — Illustration du principe de montage de I’éprouvette de traction plane
g

441a mesure de la largeur des éprouvettes testées confirme ’hypothése de traction plane, er =0
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La faible longueur utile de ’éprouvette ne permettait pas 1’utilisation d’un extensométre. Afin
d’avoir une mesure fiable de I’allongement (plastique), des marques de repérage ont été faites sur
les éprouvettes. Le recalage de cette mesure sur le déplacement du vérin permet de remonter aux
courbes contrainte nominale axiale-allongement relatif. Au-dela de 10 % d’allongement plastique,
le glissement dans les mors provoquait une fissure dans le congé de I’éprouvette entrainant une
rupture prématurée en traction plane.

Les valeurs de o, (475 MPa) et de Rpg2 (530 MPa) ont été calculées & partir de la courbe
d’acquisition donnant la contrainte nominale en fonction du temps. Comme la variation de
I’allongement plastique au cours de l'essai est linéaire en premiére approximation, la courbe
contrainte-allongement plastique a été obtenue par interpolation linéaire de la valeur initiale (0)
et finale (mesurée sur l’éprouvette) de l'allongement plastique.

Les éprouvettes de forme utilisées lors de ces essais ont été prélevées dans le sens long?®,
car le matériau n’est pas texturé. En conclusion, ces essais ont permis non seulement d’obtenir
I’écrouissage du matériau pour un trajet de chargement en traction plane, mais aussi, d’avoir
4 un état de déformation de traction plane suivant une direction qui forme avec la direction de
laminage des angles de 0° et 90°.

2.1.3 — Cisaillement monotone

Le cisaillement est le trajet idéal de formage, car toute déformation en traction est compensée
par une déformation en compression, sans que I’épaisseur de la t6le diminue ou augmente. Pour un
acier TRIP, I’essai de cisaillement pourrait également étre utile afin d’étudier la transformation
v — o induite par la déformation plastique sous une pression hydrostatique nulle.

Cette campagne d’essais s’est déroulée a la DIMAT Renault sur une machine Roell Korthauss
équipée d’un montage spécifique pour les essais de cisaillement. I’effort maximal de traction®6
admissible par le montage est de 30 kN. La vitesse de déformation initiale imposée est calculée
de facon & correspondre & la vitesse de déformation initiale en traction simple, soit 1073 s~ 1.

Le dispositif expérimental est pourvu d’un montage permettant ’acquisition et le traitement
des données. Ainsi, une caméra CCD permet d’obenir la pente moyenne de cisaillement lors de
Iessai, Ymes €t la déformation de cisaillement est calculée avec la relation®” €17 = Ymes /2. La
figure 69 illustre le principe de mesure.

Comme les autres essais, les essais de cisaillement simple sont parfaitement reproductibles
(annexe B.3). Aprés leur dépouillement, on trouve que la limite d’élasticité vaut 250 MPa et que
la limite d’élasticité conventionnelle & 0.2 % de déformation plastique vaut 275 MPa.

2.1.4 — Expansion équibiaxiale

Lors des sollicitations d’expansion biaxiale le champ des déformations est tel que €1 et g9 > 0,
€3 < 0. Dans le cas de ’expansion équibiaxiale on a en plus €1 = e9. Ce trajet de déformation
correspond a ce qui se passe au nez du poingon lors de l’emboutissage, I’expansion étant d’autant
plus importante que le métal est bloqué sous le serre-flan.

Afin de procéder & des essais d’expansion équibiaxiale, un outillage spécifique, de type
Marciniak [MKG67|, a été monté sur une presse d’emboutissage. Aprés avoir mis en place le
flan et son contre-flan*®, dont les dimensions sont données en annexe B.4, l'effort serre-flan est

4515 direction de traction coincide avec le sens de laminage, cf. schéma des éprouvettes en annexe B.2

461es sollicitations appliquées correspondent au cisaillement simple. Un des bords de ’éprouvette (montrée en
annexe B.3) est bloqué, alors que 'autre subit une translation imposée par le mord

4TI correspond au sens long et T au sens travers

48Putilisation du contre-flan permet d’assurer un champ des déformations homogéne dans le fond plat de
Pembouti, en évitant le frottement entre le flan et le poingon & cet endroit
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Mors )
Zone observée

Xz
¥ \d’mesuré
1 0 1 d

largeur de I'éprouvette

K1
hauteur de 'éprouvette

Eprouvette

F1G. 69 — Acquisition de la pente de cisaillement pour la mesure de la déformation lors des essais de cisaillement
simple

appliqué®® : le flan est bloqué entre le serre-flan et la matrice, ’ensemble est ensuite descendu
jusqu’a ce que la tole vienne en contact avec le poingon (fixe). L’effort d’emboutissage est appliqué
et la tole est emboutie d’une certaine profondeur®® ajustable via les dimensions des cales fixées
sous le serre-flan. La figure 70 montre un schéma de ce montage.

Serre flan

Matrice

DAine
Poingon Biti

F1G. 70 — Schéma de la presse d’emboutissage, outil Marciniak

La vitesse relative de déplacement du poingon est d’environ 20 mm/s, soit une vitesse de
déformation en expansion équibiaxiale de l'ordre de 0.1 s~!. Aprés l’essai, les déformations
peuvent étre visualisées en mesurant les modifications d’un réseau de cercles déposé sur le
flan avant ’emboutissage de celui-ci. Plus précisément, avec un pied a coulisse on mesure les
allongements plastiques €1, et er dans les deux directions principales de la tole.

“Oun effort poincon de 500 tonnes et un effort serre-flan de 300 tonnes ont été appliqués lors de ces essais
%015, profondeur maximale d’emboutissage avec ce montage est de 146 mm
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La rupture des flans ne s’est jamais produite dans le fond plat de ’embouti. A cause du faible
rayon de courbure de la matrice, la rupture s’amorce dans le congé qui relie la collerette a la
jupe de I’embouti. Ces essais ne pourront donc pas étre utilisés pour déterminer des points de la
courbe limite de formage (CLF) du matériau.

Des éprouvettes de traction simple ont été prélevées dans le centre du fond plat des emboutis.
A cet endroit, le matériau est déformé en expansion équibiaxiale & différents niveaux de
déformation plastique, suivant la profondeur d’emboutissage. A 1'aide des essais de traction
simple, nous avons ensuite déterminé la limite d’élasticité en traction de chaque éprouvette pré-
écrouie en expansion équibiaxiale. Sous 'hypothése que le domaine d’élasticité est isotrope dans
le sens donné par le critére de Von Mises, la limite d’élasticité en traction simple est égale & la
limite d’élasticité équivalente en expansion équibiaxiale. De cette facon, la courbe d’écrouissage
correspondant & ce trajet de chargement peut étre calculée. Les résultats sont montrés dans le
paragraphe suivant. On suppose ici que le cycle déchargement-rechargement est élastique.

2.2 — Critére isotrope d’écoulement plastique
2.2.1 — Domaine initial d’élasticité

Le tableau 8 résume les résultats des campagnes d’essais menées sur 'acier TRIP 800.

| Traction simple | Traction plane | Cisaillement |

Oy (MPa) 450 475 250
Rpgo (mpa) 485 530 275
Rm (vPa) 820 nm nm

ER (%) 25 nm nm
Er (%) 36 nm nm

TAB. 8 — Caractéristiques mécaniques de I'acier suivant le mode de sollicitation (nm : non mesuré)

Les valeurs des limites d’élasticité a 0.2 % de déformation plastique ont été réportées dans
un diagramme ayant pour abscisse la contrainte oy, et en ordonnée la contrainte op. Une ellipse
peut étre interpolée par ces points, figure 71. Elle correspond au critére isotrope de Von Misés
et son intérieur décrit le domaine d’élasticité de ’acier dans un état non écroui.

Conclusion

Le domaine initial d’élasticité est isotrope®'. Il peut étre exprimé par une fonction de charge
construite en utilisant une description isotrope de l’état des contraintes et des déformations,
comme celle donnée par le critére de Von Misés ou de Hill 4852,

2.2.2 — Analyse de I’écrouissage du matériau

Nous avons porté sur la figure 72 les valeurs équivalentes, dans le sens de Von Mises, des
courbes contrainte-déformation plastique issues des essais mécaniques décrits dans les précédents
paragraphes. Si le comportement en plasticité du matériau était isotrope, ces courbes devraient
étre confondues. Or, on remarque qu’il existe une différence entre le comportement en traction
simple, en traction plane et en expansion équibiaxiale, d’une part, et celui en cisaillement
monotone, d’autre part.

Slceci a été rigoureusement vérifié sur la nuance 1217 de 'acier TRIP

2¢eci est valable pour des températures de sollicitation supérieures & MJ, ot le mécanisme S.I.M. gouverne la
transformation de phase
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FIG. 71 — Domaine initial d’élasticité de 1’acier (les points représentent les valeurs Rpo.» pour chaque mode de
sollicitation). L’ellipse correspond au critére isotrope de Von Misés
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F1G. 72 — Tllustration de 'influence du trajet de chargement sur la réponse mécanique de 'acier TRIP 800
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A 5 % de déformation plastique, 1’écart mesuré entre les valeurs des contraintes sur les courbes
de traction simple et de cisaillement monotone est d’environ 7 %. Il augmente avec 1’écrouissage
du matériau pour atteindre 9 % a 10 % de déformation plastique.

Conclusion

Un critére isotrope indépendant de la pression hydrostatique, comme celui de Von Mises,
ne décrit pas correctement 1’état des contraintes lors de 1’écrouissage du matériau. Or, le trajet
de chargement, et donc la triaxialité des contraintes, ont une influence sur le comportement
mécanique de ’acier TRIP. Par conséquent, toute tentative de modélisation de ce comportement
mécanique devra tenir compte de 'effet du chargement induit par une pression hydrostatique
non nulle lors de la déformation plastique du matériau.

2.3 — Influence de la température

Nous savons qu’un mécanisme de transformation assisté par la contrainte appliquée est
prépondérant & basse température, alors que pour des températures supérieures & MJ la
transformation 7y, — o' est induite par la déformation plastique. Dans le cas d’un acier TRIP,
Olson et Azrin [OC82a| ont montré que I’évolution de la limite d’élasticité avec la température
de sollicitation résulte d’un compromis entre deux phénoménes de nature différente :

* effet thermique : diminution de la limite d’élasticité pour des températures croissantes due
a l'activation thermique de la déformation plastique;

* effet TRIP : pour des températures inférieures a MY, la transformation martensitique
débute dans le domaine élastique, d’autant plus té6t que la température est faible.
Les concentrations des contraintes engendrées par la transformation sont relaxées par
déformation plastique sous forme de glissement ou de maclage. Dans cet intervalle de
températures, la transformation martensitique s’accompagne d’une déformation plastique
macroscopique et provoque une diminution de la limite d’élasticité du matériau. L’effet
TRIP n’a pas d’influence sur la limite d’élasticité lorsque la température de sollicitation
est supérieure a MY .

Ces propos sont illustrés sur la figure 73 [BFK100]. La pente des courbes représentant
le comportement d’un acier inoxydable en traction simple évolue avec la température de
sollicitation. Plus cette température est basse et plus petite est la déformation nécessaire pour
induire la transformation martensitique. Pour ce type d’acier, 'apparition de la martensite
augmente la capacité d’écrouissage, mais aussi, retarde la localisation de la déformation.

Dans le cas des aciers TRIP micro-alliés, I'effet de la température sur les caractéristiques
mécaniques peut étre décrit comme suit :

bandes de Piobert-Liiders — Sakuma et Matlock [SMK92a] ont mis en évidence ’évolution
d’un comportement en traction discontinu pour des températures proches de M7, di a la
formation des bandes de Piobert-Liiders, & un comportement continu pour des températures
plus élevées ;

allongement réparti — son évolution est le résultat de deux facteurs :
* une transformation martensitique plus efficace vers les basses températures, loin de Mg,
retarde la localisation de la déformation (relachement des contraintes locales) ;
* l'augmentation de la température implique une augmentation de la ductilité du matériau
(car augmentation de la ductilité des phases ferritiques) ;

résistance mécanique — 1’évolution observée est ’augmentation de la charge & rupture pour
des températures décroissantes [SMK92a|. Comme pour la limite d’élasticité, deux facteurs
expliquent cette évolution :
* effet de la température ;
x effet de la transformation martensitique;
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coefficient d’écrouissage — dans les aciers TRIP, la transformation martensitique est
identifiée par I’augmentation de la capacité d’écrouissage du matériau lors des sollicitations
mécaniques [Jac98].
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F1G. 73 — Effet de la température sur le comportement en traction simple d’un acier inoxydable contenant
11 wt% Ni et 17 wt% Cr [Ble02]

L’étude de la sensibilité du comportement de ’acier TRIP 800 & la température a été réalisée
pour des sollicitations de traction simple & une vitesse de déformation de 1072 s~!. Comme pour
les aciers inoxydables, la capacité d’écrouissage augmente fortement avec la diminution de la
température, figure 74.
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F1G. 74 — Courbes de traction simple du TRIP 800 & différentes températures. Les essais sont effectués avec
un extensomeétre, dans une enceinte climatique (AT = %1 °C, le gradient de température sur la partie utile de
I’éprouvette est inférieur a 5 °C)

Le tableau 9 résume les résultats obtenus : pour des températures décroissantes, la limite
d’élasticité et la résistance mécanique du matériau augmentent, alors que ’allongement homogéne
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et l'allongement a la rupture diminuent. La consolidation plus importante pour des températures
d’essai inférieures & la température ambiante, due & la formation précoce de la martensite induite
par la déformation plastique, explique 'augmentation de la résistance mécanique de ’acier ; nous
allons voir plus loin (chapitre III) que la saturation précoce de la transformation martensitique
lorsque la température diminue est responsable de la diminution de la ductilité du matériau.

‘ T o ‘ Oy (MPa) ‘ Rpg.o (vpa) ‘ Rm upa) ‘ Eh (%) ‘ Er (%) ‘

-50 470 495 960 20 33
-20 460 490 900 22 34
25 450 485 820 25 36
55 435 473 790 29 40
75 425 460 765 32 42

TAB. 9 — Evolution des propriétés mécaniques de I’acier TRIP 800 avec la température de sollicitation

Pour des températures de déformation inférieures a MJ la baisse de la limité d’élasticité est
contrdlée par la transformation martensitique (mécanisme S.A.M.), alors qu’au dessus de cette
température c’est a ’activation thermique du glissement que la diminution de la limite d’élasticité
est due. A la température MY la limite d’élasticité du matériau passe par un maximum qui, dans
le cas de I'acier TRIP 800, se situe en dessous de -20 °C.

2.4 — Effet de la vitesse de sollicitation

Il est bien connu que trés souvent, le comportement mécanique des aciers dépend de la vitesse
de sollicitation. Afin de satisfaire les exigences demandées par le cahier des charges pour les
structures susceptibles d’étre soumises a des chargements dynamiques (crash, impact ballistique,
mise en forme a grande vitesse), les caractéristiques mécaniques dynamiques des matériaux qui
composent ces structures doivent étre identifiées complétement et, éventuellement, modélisées.

C’est dans cette optique que nous avons voulu caractériser le comportement dynamique, en
traction simple, de ’acier TRIP 800. Le role de la vitesse de sollicitation sur le comportement
mécanique a été souligné a travers des essais de traction & grande vitesse. Les résultats de ces
essais seront utiles lors du dimensionnement en crash des diverses piéces réalisées en TRIP 800.
Bien évidemment, avant 1’étape de modélisation et de simulation numérique du comportement
dynamique du matériau, des tests sur piéces réelles plus complexes (longeron, pied milieu)
devraient compléter les essais de traction & grande vitesse (TGV), afin de mieux comprendre
le comportement en crash de l'acier.

Habituellement, la caractérisation dynamique d’une toéle est effectuée dans la gamme des
vitesses de déformation comprises entre 1072 s™! et 102 s~!. Cependant, & cause des limites
expérimentales rencontrées sur les machines hydrauliques que nous avons utilisées, dont la limite
d’exploitation se situe approximativement & 400 s~!, la caractérisation peut étre complétée, pour
les vitesses supérieures, par d’autres types d’essais, par exemple, sur des barres de Hopkinson.

Les essais de traction & grande vitesse ont été réalisés sur une machine hydraulique rapide
INSTRON VHS80/20, le vérin pouvant atteindre une vitesse de 25 m/s. Durant la sollicitation
de I’éprouvette, la vitesse de déplacement du vérin est constante. La mesure de la déformation
de I’éprouvette utilise un capteur optique Zimmer®® qui permet d’obtenir une mesure précise et
sans contact de la déformation.

Des éprouvettes spécifiques pour les essais de traction & grande vitesse ont été usinées et
instrumentées (plan dans ’annexe B.5). Pour que la description du comportement dynamique du

%31a fréquence d’acquisition est Finar = 250 kHz. L’extensométre mesure le déplacement relatif de deux cibles
contrastées (noir/blanc) placées sur la partie utile de I’éprouvette. Les objectifs disponibles permettent d’obtenir
une étendue de mesure de 20 mm
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matériau soit correcte, il est nécessaire de réaliser des essais a plusieurs vitesses de déformation
avec au moins trois essais par vitesse de sollicitation, afin de s’affranchir de la dispersion des
mesures et de vérifier la reproductibilité des résultats.

Le tableau 10 est une synthese des résultats d’essais de traction & grande vitesse. La limite
d’élasticité et la résistance mécanique augmentent avec la vitesse de sollicitation, tandis que
I'allongement homogéne diminue quand la vitesse de sollicitation augmente.

‘ vit. VErin (myss) ‘ vit. déf. 1) ‘ Oy (MPa) ‘ Rm (mpa) ‘

0.5-10 % 103 450 820
0.1 5 540 900

1 50 605 965
250 760 1075

TAB. 10 — Influence de la vitesse de sollicitation sur les caractéristiques mécaniques & 20 °C

Comme on peut le constater sur la figure 75, le matériau présente une forte sensibilité a la
vitesse de sollicitation. Les courbes correspondent & des vitesses du vérin allant de 0.5-107* m/s
(essai statique) a 5 m/s (simulation du crash). Globalement, le comportement dynamique du

matériau est reproductible, voir I’annexe B.5.
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F1G. 75 — Courbes de traction & grande vitesse de I’acier TRIP 800
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FI1G. 76 — Exemples typiques des comportements statiques et dynamiques (a) d’un acier conventionnel et (b)
d’un acier TRIP [TYHO02]; (c) Comparaison entre les comportements dynamiques d’un acier Dual Phase et d’un

acier TRIP [WLFS02]
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Des comportements similaires sont rapportés dans la littérature [WLFS02, WLF*t02b,
WLF*02a, FWST02, CBK'02, Ush99, MMVDO02, PSCMO02]|, voir, par exemple, les figures 76-(a)
et 76-(b). En particulier, Wei et coll. [WLFS02] ont caractérisé le comportement dynamique en
traction d’un acier TRIP 0.195C-1.6Si-1.58Mn, trés semblable & I’acier TRIP 800 au niveau de
la composition chimique, et 'ont comparé avec celui d’un acier Dual Phase. Leurs résultats sont
montrés sur la figure 76-(c) : si la résistance mécanique des aciers Dual Phase atteint des niveaux
supérieurs & celle des aciers TRIP, en revanche, leur ductilité est nettement moins bonne.

Pour les fortes vitesses de déformation, on remarque ’apparition d’un crochet de traction. Le
méme phénomeéne a été observé par d’autres auteurs [WLFS02, TYHO02] lors des essais TGV sur
des barres Hopkinson. La grande vitesse de déformation provoque une accumulation importante
de dislocations au voisinage de la phase dure dans un trés faible laps de temps®*. Lorsque la
déformation augmente, les dislocations sont génées dans leur mouvement et se propagent moins
facilement, d’ou ’existence du palier sur les courbes de traction correspondantes.

Lors des sollicitations a grandes vitesses de déformation les temps de sollicitation sont trés
courts ; la chaleur générée par la déformation plastique du matériau ne peut pas s’évacuer. Plus la
vitesse de sollicitation est grande, plus I’échauffement du matériau est important ; la sollicitation
ne s’effectue plus dans des conditions isothermes, comme lors des sollicitations statiques, mais
dans des conditions quasi-adiabatiques. Dans le cas de I’acier TRIP 800, nous avons mis en
évidence I’échauffement du matériau par des mesures de thermographie infrarouge (annexe B.5) :
a la rupture, la température atteint 75 °C pour I’essai 4 2-107% m/s et 130 °C pour l’essai 4 0.1
m/s. En sachant que la transformation de l'austénite résiduelle en martensite a lieu lors des
premiers stades de la déformation et parce qu’elle dépend fortement de la température [MST87a,
SMK92a], le temps et la température adiabatique doivent étre pris en compte® quand il s’agit
de modéliser le comportement dynamique des aciers TRIP.

L’occurrence de la transformation martensitique induite par la déformation plastique de I'acier
modifie progressivement 1’écrouissage du matériau. Par conséquent, une loi de type Hollomon,
o=k-e"- ™ n’est pas adaptée pour décrire le comportement dynamique du matériau, car les
paramétres n et m ne peuvent pas étre constants. Un modéle phénoménologique®® plus élaboré,
établi par Zhao [Zha97| pour les aciers doux et pour les alliages d’aluminium, a été testé avec
succes sur un acier TRIP 0.195C-1.6Si-1.58Mn par Fu et coll. [FWST02] :

os=(A+B-¢gp) - (1—p-AT)
o= (O~ D-&)log(1) - (L u- AT)

oy =E-¥.-(1-p-AT)

ol o4(gp, T') correspond & la partie statique de 1’écoulement plastique, o4(gp,€p, T') décrit de
fagon phénoménologique le mécanisme d’écoulement plastique thermiquement activé, fonction
de la vitesse de déformation et oy (ep, €p, T) représente la partie visco-plastique de 1’écoulement.
Finalement, le comportement dynamique est donné par la relation

é .
a:[A+B-sg+(C—D-5;,”)-log(%)+E-ek]-(1—u-AT)

avec A, B, C, D, E, k, m, n et ¢ les coefficients du modéle, € la vitesse de déformation imposée
et p le coefficient d’adoucissement thermique; AT représente 'augmentation de la température

54l faut environ 30 us pour atteindre 2 % de déformation & une vitesse de 10% s~!

55Vinfluence du temps est introduite via la vitesse de déformation ; I'influence de la température adiabatique
est considérée par un terme d’adoucissement thermique

56¢e modele ne prend pas en compte I'influence de la quantité et de la stabilité de 'austénite résiduelle sur le
comportement mécanique du matériau



CHAPITRE Il — CARACTERISATION DE L’ACIER TRIP 800 89

lors de I’essai, calculée a partir de la relation AT = %, avec Q =-Wp=p-[o-dep, ou 8
est un facteur qui rend compte de la proportion de travail plastique (W) transformé en chaleur

(Q) lors de 'essai; p est la densité et ¢, la chaleur spécifique de I’acier.

Pour conclure ce paragraphe, la figure 77-(a) montre les résultats des crash tests sur des
longerons fabriqués en différentes toles d’aciers. Les aciers TRIP possédent un meilleur compromis
résistance mécaniquex ductilité que les aciers Dual Phase. La figure 77-(b) classe quelques nuances
d’aciers en fonction de leur capacité d’absorber 1’énergie lors des sollicitations dynamiques. On
constate que, 1a encore, les aciers TRIP multiphasés sont trés bien placés, juste derriére les
aciers inoxydables qui, eux aussi, sont des aciers & effet TRIP ; cependant, si les caractéristiques
mécaniques de ces derniers sont les meilleures, ils restent assez chers et leur utilisation massive
pour la fabrication des piéces de structure n’est pas encore envisageable.



CHAPITRE Il — CARACTERISATION DE L’ACIER TRIP 800

90

(a)

(b)

18
17
16
15
14
13
12
11
10

Calculated absorbed energy, kJ

644MPa-TRIP

i 348MPa

A A

30 40
Total elongation, %

80

=2}
=

4=
=

L]
=

Specific energy absorption, kJ/kg

=

Strain rate £ =250 1/s

F1G. 77 — (a) Carte des valeurs de ’énergie absorbée lors du crash des longerons fabriqués en différentes nuances
d’aciers [TYHO02]; (b) Classement des différents types d’aciers suivant leur aptitude au crash, pour une méme
vitesse de sollicitation (250 s™*) en traction simple [Ble02]
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2.5 — Bake hardening

Les caractéristiques d'un matériau dépendent a la fois de sa composition et des traitements
thermiques qui lui ont été appliqués. Afin d’obtenir la mise en forme désirée et le meilleur
compromis sur le plan du comportement mécanique, sur celui de I’amélioration de la résistance
a I'agression de I’environnement et pour une bonne aptitude & I’assemblage, il s’agit de définir,
pour un matériau donné, la succession des cycles thermiques qui permettront d’atteindre ou
d’approcher ces objectifs.

Aprés leur mise en forme, les différentes piéces qui composent la structure de la caisse
assemblée subissent le traitement de peinture, suivi par un passage dans le four de séchage. Lors
de ce dernier traitement, le matériau est soumis un échauffement important pendant un certain
temps. Pour garantir la tenue en service demandée par le cahier des charges, il est nécessaire
de savoir dans quelle mesure ce traitement thermique, dit de bake hardening ou BH, modifie les
propriétés mécaniques du matériau.

D’un point de vue expérimental, ’effet BH est équivalent & un vieillissement au four. Aprés la
prédéformation correspondant & la mise en forme, ’éprouvette est maintenue a 180 °C pendant
20 minutes. Elle est ensuite chargée & nouveau pour étudier 'influence du traitement thermique
sur les caractéristiques mécaniques et, notamment, sur la variation de la limite d’élasticité de
I'acier.

L’influence du traitement thermique sur le comportement mécanique de ’acier a été étudiée
en faisant des essais de traction simple sur des éprouvettes prédéformées a 25 °C et a 75 °C, et
ayant subi le traitement de BH. Les résultats sont montrés sur les figures 78-(a) et 78-(b) 57.

Nous avons mesuré I’évolution de la limite d’élasticité induite par le traitement thermique®®,
pour des sollicitations de traction plane et de cisaillement monotone, les prédéformations des
éprouvettes étant de 2 % et de 5 %, respectivement. Les tableaux 11, 12, 13 et 14 résument tous

les résultats obtenus. On remarque que :

* le maintien au four provoque un durcissement du matériau. Des résultats similaires pour les
aciers TRIP ont déja été rapportés dans la littérature [YFB02, GVBO02]|, mais le phénoméne
reste assez mal compris ;

* apres le vieillissement au four, les courbes de traction présentent un palier dont 'existence
pourrait s’expliquer par une ségrégation du carbone sur les dislocations, dans la ferrite et
la martensite®®. Dans leur mouvement, les dislocations sont bloquées par les atomes de
carbone, d’oul la présence du palier;

* l’allongement réparti et l’allongement & la rupture diminuent pour des prédéformations
croissantes. Il semblerait que le traitement thermique provoque une stabilisation de
lausténite, i.e. une transformation vy, — o' moins efficace, ce qui expliquerait la diminution
de la ductilité du matériau.

Comparé a d’autres types d’aciers, le traitement thermique de BH a un effet plus important
dans le cas de la microstructure TRIP. Cet effet est encore plus visible sur les figures 79-(a) et
79-(b) : aprés une prédéformation d’environ 15 % & 75 °C (é=1073 s7!) et un maintien au four
4 180 °C pendant 20 minutes, les éprouvettes sont sollicitées en traction simple & 25 °C et &
-20 °C, respectivement. Par rapport aux résultats des mémes essais sans traitement thermique,
l'augmentation de la limite d’élasticité est de 70 MPa et de 45 MPa, respectivement, tableau 15.

57l’allongement plastique est la somme de Pallongement de I’éprouvette aprés la prédéformation et de celui
obtenu en chargeant ’éprouvette apreés le traitement thermique

%81a limite d’élasticité aprés le traitement thermique est calculée & partir de la valeur de la contrainte nominale
au début du palier des courbes de traction

%91a précipitation du carbone dans la phase . est peu probable, car son coefficient de diffusion dans cette phase

est trés faible
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Epredef @) | Aoy omee) | ep o) |

0 70 24
2 90 24
5 75 nd
10 75 21
15 65 18

TAB. 11 — Résultats des essais de traction simple avec traitement thermique de BH, prédéformation & 25 °C

| epredes @ | Aay oupa) |

2 50
5 80
15 70

TAB. 12 — Résultats des essais de traction simple avec traitement thermique de BH, prédéformation & 75 °C

| €predes » | Aoy opa) |
2 105
5 85

TAB. 13 — Résultats des essais de traction plane avec traitement thermique de BH, prédéformation & 25 °C

| Epredes < | Aoy e |
. 5 | 3 |

TAB. 14 — Résultats des essais de cisaillement monotone avec BH, prédéformation & 25 °C

| Epreqges » | 155 ] 15.6 | 155 [ 14.9 |

température (°cc) | 25 25 -20 -20
trait. therm. sans | avec | sans | avec
Aoy (MPa) 0 70 -65 45

TAB. 15 — Résultats de la campagne d’essais de traction simple avec et sans BH, epredesr = 15 % & 75 °C
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F1G. 79 — Courbes issues des essais expérimentaux de traction simple : epredes = 15 % & 75 °C — déchargement
— avec/sans traitement thermique de BH — rechargement en traction simple (a) 4 -20 °C, (b) 4 25 °C
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La figure 79-(a) est intéressante a plus d’un égard. Lors des essais sans vieillissement & -20 °C,
on remarque la baisse de la limite d’élasticité aprés la prédéformation : pour des températures de
sollicitation proches de MY?, la transformation de l'austénite résiduelle en martensite débute
pour des niveaux de contrainte relativement faibles, i.e. la limite d’élasticité est controlée
par un mécanisme de type S.A.M. Des résultats similaires, mais pour d’autres niveaux de

prédéformation, sont montrés en annexe B.6.

Mesures de dilatométrie

L’un des procédés permettant de suivre les transformations microstructurales au cours des
sollicitations thermiques est la dilatométrie. Cette méthode rend compte des évolutions de la
microstructure & partir de la mesure, en fonction de la température, des variations dimensionnelles
des échantillons susceptibles d’étre le siége des transformations de phase ou des phénoménes de
précipitation, ségrégation ou encore, de mise en solution et d’homogénéisation.

Le traitement thermique de BH a été simulé in-situ par des essais de dilatométrie sur une
éprouvette dont le plan est donné en annexe B.6. Nous voulions appréhender le mécanisme
responsable de la modification du comportement du matériau aprés ce traitement thermique
et, en particulier, mesurer ’effet d’une précipitation des carbures € qui pourrait avoir lieu dans
la martensite. Afin de réaliser les mesures, une éprouvette de dilatométrie (acier TRIP, nuance
1217, tole nue) a été soumise au cycle thermique®® montré sur la figure 80-(a).

x10 °C , x10 pm (b)

x10 °C

F1G. 80 — Essais de dilatométrie : (a) cycle thermique correspondant au traitement de BH; (b) réponse de
I’éprouvette aux sollicitations thermiques imposées

La figure 80-(b) montre la réponse de ’éprouvette aux sollicitations thermiques imposées. I1
n’y a pas d’effet visible sur les courbes, ce qui témoigne du fait que la technique de dilatométrie
n’est pas adaptée pour rendre compte des phénomeénes physiques ayant lieu dans la microstructure
TRIP pendant le traitement thermique de BH. Des observations au MET, qui autorisent des
analyses a 1’échelle atomique, pourraient éclaircir ce point.

Discussion

Speich et Taylor [ST92] ont montré que, lors d’un revenu entre 100 °C et 200 °C !, les
carbures € précipitent de préférence dans la martensite, aux joints inter-lattes ou inter-aiguilles.

501a montée a 500 °C a été réalisée afin de déterminer la température de destabilisation de I’austénite résiduelle.
Il s’agit de déterminer la réaction des phases lors de la galvanisation de la tdle, i.e. si la téle était descendue dans
un bain de zinc fondu, car 'application du revétement est antérieure a toute autre utilisation de la tole. Quelques
détails sont donnés en annexe B.6

5lce type de revenu, A une température inférieure & 200 °C, est habituellement appelé "the first stage of
tempering T1"
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La figure 81-(a) montre ces carbures précipités a l'intérieur d’une latte de martensite d’un acier
4130, trempé et revenu & 150 °C.

Les mesures de frottement interne permettent d’obtenir la teneur en carbone interstitiel dans
les structures cubiques centrées®?. Dans le cas de I’acier TRIP, la précipitation des carbures
conséquente au traitement thermique de BH pourrait étre confirmée en réalisant ce type de
mesures. Pour un acier TRIP CMnAlSi (0.3 %wt C), maintenu & 170 °C pendant 20 minutes,
Meyer et al. [MWCO00] ont montré que la teneur en carbone interstitiel reste trés faible, inférieure
a 1 ppm, et ce, avant ou aprés le traitement thermique, figure 81-(b).

Cependant, méme si la teneur en carbone interstitiel dans ’acier est faible, la bainite est
sursaturée en carbone. Il est possible que l'importante densité de dislocations (~10'3 cm~2)
générée dans cette phase lors du laminage & froid soit bloquée dans son mouvement par ces
atomes de carbone. Or, la teneur en carbone interstitiel de la bainite étant trés faible, la bainite
ne peut pas étre responsable & elle seule de ’augmentation de la limite d’élasticité de ’acier aprés
le traitement thermique de BH. Qui plus est, I’effet BH peut étre tout aussi important dans les
aciers Dual Phase.

Un autre mécanisme est responsable du vieillissement thermique des aciers TRIP. Il est
représenté de facon schématique sur la figure 82. Lors de la prédéformation, la transformation de
l'austénite résiduelle en martensite crée des dislocations mobiles dans la ferrite, mais aussi, des
dislocations de transformation et d’incompatibilité interfaciale aux interfaces o'/7,. Quand un
chargement est a nouveau appliqué, les dislocations sont accrochées par les carbures précipités
lors du traitement thermique. Leur glissement est momentanément bloqué, d’ou ’augmentation
de la limite d’élasticité aprés le traitement thermique.

Les aciers sont mis en forme et les piéces sont peintes et séchées au four avant toute
déformation & grande vitesse. Il est donc important de quantifier ’énergie absorbée par une
structure prédéformée et ayant subi le traitement de bake hardening. Nous savons déja que les
aciers TRIP, tout comme les aciers Dual Phase, sont trés sensibles aux différents traitements
thermiques. Ainsi, le traitement thermique consistant en une prédéformation de 5 % suivie d’un
maintien & 170 °C pendant 20 minutes provoque une augmentation d’environ 5 % de 1’énergie
absorbée par un longeron en acier TRIP lors d’un crash test, voir la figure 83-(a).

La figure 83-(b) montre les résultats des essais expérimentaux de traction simple aprés
traitement thermique de BH (prédéformation de 5 %), pour des sollicitations statiques et
dynamiques. On remarque encore que, une fois la prédéformation et le traitement thermique
appliqués, le comportement en crash des aciers TRIP est supérieur & celui des aciers
conventionnels.

Conclusion

L’étude de l'influence du traitement thermique de BH sur le comportement mécanique de
I'acier TRIP 800 a montré que :

1. Le traitement thermique augmente la limite d’élasticité du matériau. Pour une méme
prédéformation, il dépend du mode de sollicitation et de la température lors de la
prédéformation ;

2. Pour les prédéformations supérieures a 10 %, le traitement thermique diminue I’allongement
réparti. Cette affirmation a été vérifiée pour la traction simple uniquement ;

3. Le traitement de BH peut provoquer une légére relaxation des contraintes résiduelles et
une stabilisation de ’austénite résiduelle.

52]a friction interne est causée par Parrangement d’interstitiels mobiles sous Papplication d’une trés faible
déformation cyclique (vibratoire), de 'ordre de 10~7 (effet Snoek)
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Fia. 81 — (a) Image MET (champ sombre) de la microstructure d’un acier trempé 4130 et revenu & 150
°C montrant les carbures de transition précipités a 'intérieur d’une latte de martensite (particules en blanc) et
Pausténite résiduelle inter-lattes (lignes blanches en diagonale) [Kra01]; (b) Illustration des mesures de frottement
interne pour un acier TRIP CMnAISi aprés traitement thermique de bake hardening [MWCO00]

{ atmosphere

o formation
carbide precipitation
c) deformation d) paint baking simulation (low

temperature tempering)

FI1G. 82 — Représentation schématique de la transformation v, — o et illustration du mécanisme responsable
du vieillissement au four [MWCO00]
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F1G. 83 — Comparaison de plusieurs types d’aciers : (a) énergie absorbée lors du crash d’un longeron,

avec/sans prédéformation et traitement thermique de bake hardening (170 °C pendant 20 minutes) [TYHO02];
(b) augmentation de la limite d’élasticité suite & la prédéformation et au traitement thermique, essais
statiques/dynamiques de traction simple [TYHO02]
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3 — Autres aspects

Dans cette section, d’autres aspects importants liés a ’utilisation des aciers THLE dans
I'industrie automobile seront abordés. Ils traitent principalement de la soudabilité et de la tenue
en fatigue des aciers TRIP.

Afin de réduire les risques de corrosion, la plupart des toles utilisées dans l’industrie
automobile sont revétues d'une couche de zinc. Pour les toles d’aciers TRIP, le dépot du
revétement est d’autant plus important, que ces aciers a trés haute limite d’élasticité autorisent
I'utilisation des épaisseurs de tole inférieures a celles des aciers des générations précédentes.

A T’heure actuelle, deux procédés sont couramment employés pour déposer une couche de zinc
sur la surface de la toéle, la protégeant ainsi de ’oxydation :

1. le dép6t du revétement (~10 pm) par galvanisation consiste a tremper la tole dans un bain
de zinc fondu contenant moins de 0.2 % d’aluminium. Cette technique requiert un trajet
thermique spécifique qui rend difficile le controle de la microstructure que ’on veut obtenir.
De plus, la plupart des lignes de galvanisation ne sont pas équipées avec une section dédiée
au maintien isotherme dans la région bainitique, étape nécessaire pour retenir une quantité
suffisante d’austénite a la température ambiante. La composition chimique de ’acier doit
aussi se préter a ce traitement. Par exemple, le Si, utilisé dans les aciers TRIP pour inhiber
la formation de la cémentite, est bien connu pour son effet néfaste sur la mouillabilité des
surfaces ;

2. le dépot du revétement (3-7 pm) par électrozinguage a l’avantage de ne pas modifier les
propriétés mécaniques de ’acier. La surface doit étre activée a l'acide sulfurique afin que
la déposition du zinc puisse avoir lieu. Pendant ’activation, le Fe s’oxyde et de I’hydrogene
est produit (~315-107% g/dm?). Une partie de cet hydrogéne se recombine sous forme de
Hy a la surface de la tole, du gaz est dégagé; une autre partie de ces atomes d’hydrogéne
peuvent diffuser dans la téle, ce qui pourrait entrainer une fragilisation due & I’hydrogéne.
La figure 84 montre que la teneur en hydrogéne de la tole TRIP peut dépasser les 5
ppm. Cependant, les auteurs [MWCO00] n’ont pas noté de rupture prématurée du matériau
conséquente a l’électrozinguage de la tole.

6
] o
5 | |
A
H solubility in y at 900 °C
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I A
£ 3- - A
- [ ]
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24 ® ] o A
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14 B CMnSi
A CMnAISi A
H solubility in ¥ at 175 °C
0 1 1 T T Ll I
as annealed 20s 30s 90s one-side two-side

pickling pickling pickling electrogalvanized

F1G. 84 — Illustration de P’influence de 'activation de la surface et de ’électrozinguage sur I’enrichissement en
hydrogéne de la surface de I’acier TRIP [MWCO00]
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3.1 Soudabilité des aciers revétus

Lors du soudage d’une tole d’acier revétue, des réactions d’alliation et/ou de diffusion
peuvent se développer selon le type de revétement (galvanisé, électrozingué, galvannealed), ce
qui détermine ’agressivité chimique du revétement pour son environnement, par exemple, les
électrodes de cuivre en soudage par points®3.

Le revétement de zinc, une fois fondu, est chassé de l'interface tole/électrode par l'effort de
soudage, sous forme d’une vague, figure 85-(a). Aprés chauffage, les composés FeZn disparaissent
au profit du laiton S-CuZn qui est thermodynamiquement plus stable en présence du cuivre.
La réaction cuivre/zinc/fer — cuivre/laiton/fer est favorisée en présence du zinc pur. Ainsi,
le revétement galvannealed® (zinc-fer) est moins agressif pour les électrodes en cuivre que les
revétements type galvanisé ou électrozingué constitués de zinc pur [DCB02]. Ces deux derniers ne
sont pas équivalents. Sous 'effet de la chaleur, le revétement électrozingué réagit trés rapidement
avec le substrat acier pour se transformer en intermétalliques FeZn, alors que cette réaction
est retardée par la présence, a l'interface acier/revétement galvanisé, d’une couche d’inhibition
FeyAls créée lors de la galvanisation, figure 85-(b). Le revétement galvanisé est donc le plus nocif
pour les électrodes en cuivre.

~électrode (b)

F1G. 85 — (a) Evacuation du revétement galvanisé sous forme d’une vague centrifuge [DCBO02]; (b) Couche
FeyAls entre substrat et revétement galvanisé [DCB02]

Le soudage génére un échauffement rapide de I'acier suivi d’un refroidissement plus ou moins
brutal. Les structures engendrées en zone affectée par la chaleur différent de celles du métal de
base, quel qu’en soit son état (brut de laminage a chaud, laminage & froid, recuit). Pour des
vitesses de refroidissement élevées, le risque est de former dans la soudure des structures trés
fragiles, martensitiques ou/et bainitiques.

Selon le procédé de soudage, des problémes spécifiques apparaissent. En soudage par

étincélage le métal liquide généré n’est pas protégé de l'oxygéne de l’air. Le Mn et le Si peuvent

53cette technique d’assemblage bon marché est largement répandue dans Pindustrie automobile. Le procédé
consiste 4 maintenir en contact les deux téles & assembler sous un effort de quelques centaines de kg (contrainte
d’environ 100 MPa), a I'aide d’une paire d’électrodes, le temps de faire passer a travers cet assemblage un courant
électrique de forte intensité (de 'ordre d’une dizaine de kA). L’effet Joule provoque la fusion de I'interface entre les
toles et, donc, la formation d’une liaison continue. Les électrodes sont maintenues sous effort aprés le passage du
courant, le temps nécessaire a la solidification de la soudure. Pour les toles minces (épaisseur<1 mm), Pensemble
de opération ne dure pas plus d’une seconde, ce qui permet des cadences industrielles élevées

54galvannealed désigne un revétement allié & env. 10 % de fer, obtenu & partir d’un revétement galvanisé en
faisant interdiffuser fer et zinc lors d’un recuit
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s’oxyder. Ces oxydes, stables & haute température (~1700 °C), présentent des températures
de fusion supérieures & celle du fer. Ils s’incrustent dans la matrice métallique au moment du
forgeage, formant des inclusions dans le plan de joint qui fragilisent la soudure.

En soudage par résistance a la molette, la résistivité du matériau intervient. Les aciers TRIP
ont une résistivité de prés de deux fois celle d’'un acier calmé aluminium. Le fort échauffement
provoque, selon la configuration d’assemblage, soit un déficit d’échauffement de la nuance
d’accompagnement en soudage hétérogéne, soit des excés d’échauffement en soudage homogéne.
Ces phénomeénes provoquent le collage de la soudure ou/et des expulsions.

Afin d’éviter 'oxydation (qui peut atteindre 20 & 50 % de la section soudée), l'inertage de la
soudure est impératif. Différentes techniques sont utilisées sur lignes comme l'utilisation du gaz
naturel ou de la graisse. Des nouveaux mélanges & base de paraffine et de vaseline ont été mis
en ceuvre pour le moindre encrassement de la soudeuse tout en obtenant une qualité d’inertage
voisine des pratiques a la graisse. L’inertage au gaz naturel permet d’obtenir des soudures avec
des niveaux d’oxydation voisins de ceux mesurés avec des mélanges graisse-huile ou paraffine-
vaseline, plus polluants.

Malgré I’évolution des pratiques d’inertage, des plages oxydées persistent. Leur présence méme
en trés faible quantité (quelques %) constitue des amorces de rupture. Sous contrainte (pliages
alternés, traction, laminage) des fissures peuvent se développer et se propager ensuite facilement
dans la structure martensito-bainitique de la soudure. Leur ramification entraine alors la rupture
de joint soudé.

En phase de mise au point, des essais d’emboutissage instrumentés et le contrdle
macrographique des soudures permettent de fournir des éléments d’appréciation de leur qualité.
L’essai Erichsen indique localement la qualité de la soudure. La lecture du résultat de ce test est
parfois rendue difficile lorsque la soudure présente des expulsions ou un comportement inhabituel,
comme sur ’acier TRIP. En phase de production, il est impossible de multiplier les tests. Un
nouvel essai a été développé. Il se traduit par la réalisation d’'un test de pliage qui fournit
une réponse rapide et simple d’interprétation de la qualité globale de la soudure produite,
figure 86-(a).

Une fois laminées a froid, les bobines passent sur les lignes de recuit et d’électro-zinguage.
Elles y sont soudées par résistance a la molette. La composition chimique du TRIP 800 présente
une forte trempabilité mais aussi une résistivité élevée. Ces caractéristiques ne sont pas neutres
en soudage par résistance et se traduisent par une trés grande dureté de la zone fondue (550 HV),
par des difficultés & maitriser le juste échauffement de l'interface des toles a souder.

Quel que soit le procédé de soudage, a I’étincelage ou 4 la molette, la trempabilité élevée de cet
acier conduira & des structures trempées. Le traitement thermique de la soudure permet d’adoucir
les structures trempées. La température de recuit pour le TRIP 800 se situe au voisinage de Ac;.
L’adoucissement provoqué est perceptible au test d’emboutissage. Mais sur les plages oxydées,
le bénéfice du traitement serait plus faible. Il en est de méme lorsque le traitement thermique
est hétérogéne ce qui est le cas lorsqu’il est pratiqué entre les mors de la soudeuse. L.e manque
de robustesse de ces traitements ne permet par encore de garantir I'intégrité de la soudure sous
des contraintes fortes comme un laminage.

Des auteurs ont cependant proposé des cycles thermiques de soudage optimisés pour les
aciers TRIP [CKTMO02, CGO01], tableau 16. La figure 86-(b) en montre un exemple ou les phases
suivantes peuvent étre distinguées :

* la phase de fixation ol une contrainte d’environ 100 MPa est appliquée entre les électrodes
afin d’assurer un bon contact entre les toles & assembler. Les électrodes sont généralement
en alliage de cuivre-chrome-zirconium avec refroidissement interne a l’eau ;

* lors de la phase de pré-échauffement, de la chaleur est transférée dans la zone de soudage.

Ce traitement a le role de rendre moins brutale la phase de soudage proprement dite,
évitant ainsi les expulsions;
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% la phase de soudage : un courant électrique de forte intensité%> est appliqué entre les
électrodes. Si le courant appliqué est assez fort%, I’effet Joule, produit a cause de la grande
résistivité électrique de l’acier, provoque la fusion du matériau entre les électrodes. Cette
zone correspond au noyau de soudage, formé apreés le refroidissement ;

* le post-échauffement a pour but d’empécher la formation ou ’amorgage des fissures par le
contrdle de la vitesse de refroidissement ;

* aprés soudage, le courant électrique est coupé, mais la pression entre les électrodes est
maintenue & un certain niveau afin d’assurer la bonne solidification de la soudure.

revétement cycle ‘ courant min. ka) | courant max. (xa)
galvanisé standard 74 10.6
galvanisé optimisé 7.1 10.4

électrozingué | standard 7.6 9.3

électrozingué | optimisé 7.1 10.3

TAB. 16 — Conditions de soudage selon la norme AFNOR, A87-001 standard en comparaison avec celles
préconisées par le cycle optimisé [CKTMO02]

5%1e courant appliqué est alternatif ou continu, de faible voltage
56]es normes ISO récommandent un diamétre de la zone soudée équivalent & environ 5 - v/epaisseur [14301]
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F1G. 86 — (a) Tllustration de la méthode de sollicitation utilisée pour tester la résistance des soudures [CKTMO02];
(b) Cycle thermique optimisé pour le soudage des aciers TRIP [CKTMO02]; (c) Domaine de soudabilité des aciers
TRIP 700 galvanisé et TRIP 700 électrozingué [CKTMO02] ; (d) Comparaison en fonction du cycle thermique utilisé
de I’énergie absorbée par la soudure sollicitée en mode I, acier TRIP 700 électrozingué [CKTMO02]; Influence du
cycle thermique sur la résistance des soudures, sollicitées (e) suivant le mode I et (f) suivant le mode II d’ouverture
[CKTMO02]. Z=galvanisé (couches de zinc de 10 ym des deux c6tés), EZ=électrozingué (couches de zinc de 7 pm
des deux cotés)
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standard cycle

Optimised cycle

faciés de rupture fragile faciés de rupture ductile

F1aG. 87 — (a) Micrographies optiques illustrant 'interface entre les toles soudées : mise en évidence des fissures
aprés un cycle de soudage standard [CKTMO02]; (b) Images MEB, illustrant la différence des modes de rupture
des soudures obtenues aprés un cycle de soudage standard (faciés fragile) et optimisé (faciés prédominant ductile)
[CKTMO02]
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L’ensemble de l'opération de soudage dure environ 1320 ms. Les figures 86-(c), 86-(d), 86-(e),
86-(f) illustrent, pour un acier TRIP 700, les conditions de soudage, 1’énergie absorbée par la
soudure lors du test de fiabilité (cela donne une mesure de la ténacité de la zone soudée) et
Pordre de grandeur des efforts appliqués pour rompre la soudure suivant le mode I (traction) et
suivant le mode II (cisaillement), respectivement.

La figure 87-(a) montre des micrographies de la zone soudée, pour un cycle de soudage
standard et pour le cycle de soudage optimisé TRIP de la figure 86-(b). Dans ce dernier cas, on
remarque la parfaite fermeture de la zone affectée par la chaleur et 'absence des fissures dues
au refroidissement. La phase de maintien thermique aprés le soudage est trés importante, elle
permet le passage d’un mécanisme de rupture fragile de la soudure & un mécanisme prédominant
ductile, i.e. la diminution de la sensibilité de la soudure a ’effet d’entaille, figure 87-(b).

3.2 Tenue en fatigue des aciers TRIP

Les mécanismes gouvernant le comportement en fatigue des aciers TRIP inoxydables instables
ont été longuement étudiés. Le lecteur intéressé pourra consulter [OCAG80, CAG72, CA74, PP74,
BP77, HSA76, LWT77, FSB102]. Par contre, peu de travaux ont été consacrées a I’étude de la
tenue en fatigue des aciers TRIP multiphasés. Tout au plus, des caractérisations de la tenue en
fatigue ont été effectuées [EKLS97, YKT96]. Pour l’acier TRIP 800 (tole nue, épaisseur 1.5
mm), Pierrel [Pie00] donne une limite d’endurance & 5-108 cycles de 515 MPa quand le rapport
de charge omin/0maz est de 0.1. La galvanisation fait chuter cette valeur d’environ 5 %. En
comparaison avec ’acier DP 600, dont la limite d’endurance & 5-10° cycles est de 480 MPa, la
tenue en fatigue de ’acier TRIP 800 est meilleure.

Par ailleurs, il a été suggéré [YKTT96] que la transformation de phase de I'austénite résiduelle
en martensite induit dans la matrice ferritique des contraintes résiduelles de compression, ce qui
empécherait la propagation des micro-fissures de fatigue.

3.3 Mécanismes d’endommagement

Lors de la déformation des aciers Dual Phase, aprés le fort écrouissage de la ferrite au début
de la sollicitation, les incompatibilités de déformation entre la martensite et la ferrite provoquent
la décohésion des interfaces entre ces deux phases, conduisant a la formation des fissures ou des
cavités et, par la suite, a la rupture du matériau.

Dans les aciers TRIP, ’austénite résiduelle joue un roéle de "tampon" entre la ferrite et la
martensite induite par la déformation plastique : la formation de la martensite durcit ’acier et
améliore son écrouissage. L’expansion volumique, conséquente & la transformation de ’austénite
résiduelle, provoque un adoucissement par relaxation des contraintes aux interfaces ou aux
joints de grains, mais aussi, la fermeture des micro-cavités formées lors des premiers stades de
déformation aux interfaces ferrite-bainite ou ferrite-austénite résiduelle. En faisant I’hypothése
que 'austénite résiduelle commence & se déformer aprés I’ensemble ferrite-bainite®?, le principe
de fermeture des micro-cavités est celui représenté sur la figure 88.

La résistance a la propagation ductile de la fissure augmente avec la vitesse de sollicitation.
Plus la vitesse de déformation est grande et plus petit est le nombre des systémes de glissement
activés simultanément. Il s’ensuit qu'un nombre moins important de systémes de glissement
agissent sur les micro-cavités qui voient leur croissance supprimée lors de premiers stades de
déformation [WLFS02].

57cette hypothése est confirmée par les mesures de nanodureté, car l'austénite résiduelle a une dureté plus
grande que la ferrite et que la bainite
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Pour des conditions de déformation macroscopique identiques, la plasticité des phases dures
(austénite résiduelle) augmente avec la vitesse de sollicitation [PSCM02|. Néanmoins, les figures
63-(b), 64-(a) et 64-(b) prouvent qu’aussi bien dans le cas des sollicitations statiques que dans
celui des sollicitations dynamiques, le mécanisme de rupture reste le méme, & savoir, germination-
croissance-coalescence des micro-cavités dans les grains de la matrice ferritique ou aux interfaces
ferrite-austénite résiduelle.

)@

(a) (b) (c)

F1G. 88 — (a) Illustration schématique de la transformation v, — o [WLFS02] : (a) état non-déformé,
Y

(b) formation des cavités lors d’un chargement mécanique, (c) transformation de Pausténite résiduelle et fermeture

des microcavités

Les micro-cavités se forment de préférence & l'extrémité des grains durs de l'austénite
résiduelle, dont la forme est allongée dans la direction de la sollicitation mécanique. A ces endroits,
il existe des incompatibilités géométriques et des incompatibilités des propriétés mécaniques
entre la ferrite de la matrice et ’austénite résiduelle. La concentration des contraintes dépasse
localement la valeur macroscopique imposée par le chargement et des décohésions d’interfaces se
produisent.

Une fois que la coalescence d’un certain nombre de ces micro-cavités a eu lieu, des micro-
fissures se forment. Leur propagation est retardée par la transformation . — o' qui induit la
relaxation des contraintes en pointe de fissure [THI91]. La transformation de phase contribue
donc & augmenter la ductilité des aciers TRIP multiphasés.

Afin d’ameéliorer les propriétés mécaniques de ’acier par un effet TRIP important, on souhaite
avoir une teneur aussi grande que possible d’austénite résiduelle dans la microstructure de 1’acier.
Mais, si la stabilité de cette austénite n’est pas ajustée au mieux au regard des propriétés
visées, alors une quantité importante se transforme en martensite dés les premiers stades de
la sollicitation. Suivant ce mécanisme, proposé par Jacques et coll. [JFPDO1], 'amorcage des
fissures se fait a4 I’endroit ou ’austénite résiduelle est complétement transformée, i.e. 14 ou les
micro-fissures créées dans les zones martensitiques fragiles ont formé un réseau.

Il est donc trés important que ’austénite résiduelle ait une stabilité optimale. Mais en plus,
ses grains doivent étre de faible dimension et avoir une forme sphérique, afin d’éviter I’amorcage
de fissures sur des défauts géométriques [EEGS98].
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4 — Conclusion

Ce chapitre a €été consacré a la caractérisation de la microstructure et des propriétés
mécaniques de l'acier TRIP 800.

Conclusion de ’analyse de la microstructure

La morphologie des phases a €été obtenue par analyses au MEB. Leur répartition dans la
microstructure est globalement homogéne. Dans le plan de la tdle il existe des endroits enrichis
en austénite résiduelle mais leur dimension, d’environ 50 pm est trés faible devant celle de
Uéprouvette. Ils n’ont aucune influence sur le comportement macroscopique de l’acier.

La plupart des grains d’austénite résiduelle, de taille de 1 a 8 um, sont concentrés auz joints
de grains de ferrite. Les grains d’austénite intraganulaire, de taille d’environ 1 pm, ont une
forme allongée et ils sont stables vis-a-vis de la transformation v, — o' lors des sollicitations
mécaniques. Les grains de la matrice ferritique ont une taille supérieure, de 10-15 um.

On a établi que :

* la teneur en principauz éléments d’addition est de 0.19 %wt C, 1.54 %wt Mn et 1.58 %wt Si.
Il n’y a pas de macroségrégation du Si ou du Mn;

* les zones MA peuvent se présenter sous forme globulaire ou allongée et contiennent
essentiellement de l'austénite o l’état initial. Elles percolent dans le matériau, ce qui fait
que ces zones ne peuvent pas étre rigoureusement traitées comme des inclusions;

* l'acier n’est pas texturé ;

* le paramétre de maille de l’austénite résiduelle vaut 0.3612 nm, ce qui permet d’évaluer sa
teneur en carbone a 1.18 %wt;

* le paramétre de maille de la ferrite vaut 0.2682 nm ;

le pourcentage initial d’austénite résiduelle est d’environ 13.5 % ;
* il y a un effet de forme et de taille pour les grains d’austénite résiduelle au regard de leur
transformation en martensite lors de la sollicitation mécanique.

%

Conclusion des essais mécaniques

Comme nous l'avons constaté tout au long de ce chapitre, 'acier TRIP 800 posséde de
hautes propriétés mécaniques. L’intéret de sa substitution auz aciers Dual Phase traditionnels
pour certaines applications réside dans sa grande limite d’élasticité, une résistance mécanique
et un allongement réparti bien supérieurs. Sa formabilité améliorée (I’écart plastique Rm/Rpy.2
vaut environ 1.70), tout comme ses capacités d’absorption d’énergie, le rendent particuliérement
intéressant pour lindustrie automobile.

Le comportement statique du TRIP 800 a été caractérisé a travers des essais mécaniques
simples. On a vu que le critére isotrope de Von Misés décrit convenablement le domaine initial
d’élasticité de l’acier. Par contre, le comportement en plasticité du matériau ne peut pas se
faire avec un critére isotrope de ce type; le comportement du matériau est différent suivant le
mode de sollicitation, en particulier pour des sollicitations de cisaillement ou on enregistre la
plus faible résistance mécanique. Cela pourrait s’expliquer par la sensibilité du comportement a
la transformation de l'austénite résiduelle, transformation qui dépendrait a son tour du trajet de
chargement. Le passage de la structure austénitique & la martensite se fait par glissements de
plans cristallographiques (cisaillement et distorsion du réseau), glissements qui pourraient étre
influencés par les composantes du tenseur des contraintes macroscopique. On conclut qu’un critére
d’écrouissage prenant en compte la transformation de phase serait mieur adapté pour décrire le
comportement mécanique de notre acier.

Nous avons également mis en évidence une importante sensibilité du comportement a la
température d’essai. Non seulement la limite d’élasticité mais aussi la ductilité, la résistance
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mécanique et [’écrouissage du matériau changent avec la température. Il semble alors évident
que la température doit avoir un effet de premier ordre sur l’efficacité de la transformation de
Vausténite résiduelle en martensite lors de la déformation du matériau. Ce point sera éclairci
dans le chapitre III de la thése, ot nous allons proposer une méthode de suivi quantitatif de la
transformation v, — o' et ot nous allons mesurer quantitativement l'influence du mode et de la
température de sollicitation sur la transformation martensitique.

L’influence de la vitesse de sollicitation sur le comportement de lacier a été étudide a
travers des essais de traction a grande vitesse de sollicitation. Ils ont montré une augmentation
significative de la limite d’élasticité et de la résistance mécanique avec la vitesse de déformation.
Les résultats de ces essais pourraient servir de base de calcul aux ingénieurs de calcul du crash.

Le traitement thermique de bake hardening a une influence indéniable sur le comportement en
traction simple. Globalement, il provoque une augmentation importante de la limite d’élasticité
de Uacier. Réalisé aprés des grandes prédéformations, il induit une diminution de [’allongement
réparti qui s’expliquerait par une stabilisation de 'austénite résiduelle. Cependant, 'impact du
traitement thermique sur la ductilité du matériau est négligeable pour les applications industrielles
envisagées.

Finalement, un rappel bibliographique portant sur la caractérisation de la tenue mécanique
des points soudés et du comportement en fatigue des aciers TRIP a été donné. Pour un cycle de
soudage standard, des essais d’arrachement ont montré que la résistance mécanique des points
soudés en acier TRIP 800 (effort mazimal d’arrachement en traction de 600 daN) est bien
inférieure a celle d’un acier XES (1120 daN). Mais l’amélioration du cycle thermique de soudage
permettrait d’améliorer sensiblement la résistance mécanique des points soudés.

Quant a la tenue en fatigue de lacier TRIP 800, elle est supérieure & celle d’un acier DP
600. Comme de plus sa sensibilité au dépét d’un revétement est faible, cet acier pourrait aussi
étre utilisé pour fabriquer des piéces de liaison au sol.
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Chapitre 111

Etude de la transformation v, — o/
induite par la déformation

Dans le chapitre II nous avons montré que le comportement mécanique de l’acier, en
particulier sa courbe d’écrouissage, n’obéit pas & un critére isotrope comme celui de Von
Misés. Plusieurs auteurs ont rapporté que, dans le cas des aciers TRIP multiphasés, le taux
de martensite formée dépend du mode de sollicitation. Or, il est bien connu que la martensite est
un élément microstructural durcissant et que son apparition au cours de la déformation augmente
sensiblement la capacité d’écrouissage de ce type d’aciers. La sensibilité de la transformation de
phase 7, — o par rapport au trajet de chargement plastique pourrait donc nous aider a expliquer
pourquoi I’évolution en plasticité du TRIP 800 n’a pas pu étre décrite correctement par le critére
isotrope de Von Mises.

L’axe directeur de ce chapitre est la détermination de ’influence du trajet de chargement et de
la température sur la transformation de phase y, — «'. Afin de réaliser des mesures quantitatives
de la teneur d’austénite résiduelle, un moyen expérimental a été construit. Son principe de mesure
exploite les propriétés magnétiques différentes des phases qui composent la microstructure TRIP.
Les principaux atouts de ce dispositif expérimental sont la rapidité et la fiabilité des mesures,
leur relative indépendance envers la texture. Cet appareil permet aussi de réaliser des dosages
de phases in-situ lors des essais de traction simple & la température ambiante.

Finalement, nous allons proposer une loi qui décrit la transformation de ’austénite résiduelle
en martensite au cours de la déformation plastique. Elle intégre I'influence de la triaxialité des
contraintes et de la température sur la transformation de phase. Si le comportement des phases
est connu, alors la loi de transformation peut étre intégrée dans un modéle d’homogénéisation,
ou, plus simplement, dans une loi des mélanges qui tient compte de la contribution relative des
phases au comportement global du matériau.
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1 — Transformation v, — o/ : méthodes de mesure

L’optimisation des microstructures TRIP pour les différentes opérations de mise en forme
ou pour la tenue en crash doit passer par une meilleure compréhension des mécanismes qui
gouvernent la transformation de phase. C’est pourquoi plusieurs auteurs ont proposé des modéles
pour décrire la transformation en martensite de 'austénite résiduelle dans les deux régimes,
S.A.M. et S.I.M. Cependant, ces approches sont principalement consacrées aux aciers TRIP
inoxydables et, souvent, leurs prédictions sont valables pour la traction simple uniquement. Par
exemple, les figures 89-(a) et 89-(b) illustrent la fagon dont les cinétiques de la transformation
martensitique dépendent de la forme du tenseur macroscopique des déformations dans le cas d'un
acier inoxydable 304 et dans le cas d'un acier TRIP faiblement allié.

Parce que la stabilité de l'austénite résiduelle et la martensite jouent un role essentiel
dans le comportement mécanique des aciers TRIP, il est indispensable de mesurer de fagon
quantitative I’évolution de la transformation 7, — o', pour plusieurs trajets de chargement et
pour différentes températures d’essai. Cela pourrait nous aider & expliquer la relative dépendance
du comportement mécanique de ’acier TRIP 800 par rapport a la pression hydrostatique et sa
forte sensibilité a la température de sollicitation.

La méthode la plus répandue pour le dosage des phases reste ’analyse par diffraction
des rayons X [Jat80]. Dans le cas des aciers TRIP, 'utilisation de cette méthode pourrait
poser quelques problémes : les mesures sont réalisées en proche surface sur une profondeur de
quelques pm. Si la répartition de ’austénite résiduelle dans la tdle n’est pas homogeéne, les
mesures doivent étre répétées afin d’avoir une bonne statistique. La faible dimension des grains
d’austénite résiduelle pourrait augmenter ’incertitude des résultats. Lors du polissage il faut
prendre des précautions particuliéres (polissage électrolytique) afin de ne pas écrouire la surface
et créer artificiellement de la martensite.

Mais il existe d’autres méthodes de dosage de 'austénite résiduelle. Parmi elles, on peut citer
la technique du dosage magnétique, la spectroscopie Mossbauer [LH86, Jac98| et la diffraction des
neutrons [RAS*98, HHCP02|. Néanmoins, ces deux derniéres utilisent des moyens expérimentaux
spécifiques, rares d’accés et dont I’emploi est assez lourd. La technique du dosage magnétique de
'austénite résiduelle exploite les propriétés magnétiques a saturation®® des phases. A cause de
sa simplicité d’utilisation, elle a été retenue dans notre étude pour caractériser la transformation
v — o lors de la sollicitation mécanique de I’acier TRIP 800. Dans le cadre de la thése, nous
avons donc développé un dispositif expérimental permettant de mesurer les cinétiques de la
transformation martensitique lorsqu’on étudie le comportement mécanique des aciers dont la
microstructure contient de ’austénite métastable.

Le lecteur intéressé pourra trouver dans les travaux menés par Zhao et coll. [ZDBT01]
une comparaison critique entre les techniques de dosage de l'austénite habituellement utilisées
(diffraction des rayons X, spectroscopie Mossbauer) et la méthode du dosage magnétique. Le
principal avantage de cette derniére est sa rapidité. En outre, elle permet de réaliser des mesures
volumiques, indépendantes de la texture, de ’austénite résiduelle.

58en 1907, Weiss [Wei07] a introduit la théorie des domaines pour expliquer la fagon dont les forces atomiques
engendrent le ferromagnétisme. Selon sa théorie, un matériau ferromagnétique est constitué de petits aimants
ou domaines magnétiques. Dans un état démagnétisé, ces domaines sont orientés aléatoirement, de sorte que
I’aimantation globale d’un échantillon ferromagnétique soit nulle. L’application d’un champ magnétique va changer
la direction d’orientation des domaines, mais la valeur de leur aimantation reste inchangée. Si le champ appliqué
est assez fort, tous les domaines seront orientés dans la méme direction. L’induction intrinséque du matériau,
B; = B — H (ou B est 'induction créée par le champ magnétique H), atteint une limite, communément appelée
induction a saturation [Boz51|
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F1G. 89 — Cinétiques de transformation de ’austénite (a) dans un acier TRIP inoxydable 304 (18Cr-10Ni) sollicité
en (1) traction simple, (2) torsion, (3) compression [LK00] et (b) dans un acier TRIP 0.19C-1.63Si-1.59Mn [SSM02]
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2 — Dosage magnétique de 'austénite résiduelle

La transformation martensitique induite lors des sollicitations mécaniques ameéliore la capacité
de déformation des aciers inoxydables [ZPFB67] et des aciers THLE dont la microstructure
contient des ilots d’austénite résiduelle [HOCT89|. Pour ces matériaux, l’effet composite, couplé
a Deffet TRIP, contribue & augmenter 1’écrouissage du matériau et a retarder la striction lors
d’un essai de traction simple [JFMDO01, Bha02].

La stabilité de ’austénite résiduelle controle sa transformation en martensite et a une forte
influence sur le comportement mécanique de l'acier. Les principaux paramétres qui réglent la
stabilité de cette phase sont sa composition chimique et, en particulier, sa teneur en carbone,
la taille de grain, la température et 1’état local des contraintes. Dans le cadre de la thése,
nous avons donc développé un dispositif expérimental permettant de mesurer les cinétiques
de la transformation martensitique lorsqu’on étudie le comportement mécanique des aciers qui
contiennent de l'austénite métastable.

Du point de vue de la physique la transformation de l’austénite résiduelle en martensite
correspond a une transformation de type phase paramagnétique v, — phase ferromagnétique «'.
Nous avons mesuré la transformation avec un dispositif de dosage magnétique spécialement congu
a cet effet. Deux techniques sont proposées :

1. le dosage magnétique interrompu permet de déterminer les cinétiques de transformation &
partir des éprouvettes sollicitées & différents niveaux de déformation. Avec cette méthode
nous pouvons étudier l'influence du trajet de chargement et de la température sur la
transformation 7, — /. Elle a cependant l'inconvénient d’étre destructive, plusieurs
éprouvettes sont nécessaires a ’obtention des cinétiques de transformation ;

2. le dosage magnétique continu ou in-situ lors d’un essai de traction simple. La méthode est
trés rapide (temps de mesure d’environ 5 minutes) mais elle est limitée & ce seul mode de
sollicitation et & la seule température ambiante.

Le schéma du dispositif expérimental correspondant aux deux méthodes de dosage magnétique
est illustré sur la figure 90-(a), pour la méthode statique, et sur la figure 90-(b), pour le dosage
en continu, respectivement. Une alimentation stabilisée (min. 15 A) génére un courant électrique
dans les électro-aimants (1) qui crée un champ magnétique constant (H ~ 2 T) dans la zone de
mesure. Un état magnétique & saturation est induit dans I’échantillon positionné & l'intérieur de
la bobine de mesure (2).

Pour les mesures de dosage magnétique, nous avons eu besoin d’un échantillon de référence
ayant la méme composition chimique et la méme microstructure que le matériau étudié, mais qui
ne contienne pas d’austénite résiduelle, i.e. un matériau entiérement ferromagnétique. Dans le
cas de ’acier TRIP 800, cet échantillon de référence est obtenu en appliquant & 1’acier un revenu
a 500 °C pendant 4 heures, suivi d’une trempe a l’azote liquide. Les figures 91-(a) et 91-(b)
révélent la microstructure de cet acier "dual phase" en microscopie optique et aprés des analyses
au FEG-MEB : l'austénite résiduelle a disparu et la microstructure est composée de ferrite
«, de martensite o' et des carbures. Des mesures par diffraction de neutrons ont confirmé la
transformation compléte de 'austénite résiduelle aprés le traitement thermique. Les résultats de
la caractérisation du comportement mécanique de ’acier "dual phase" sont donnés en annexe C.
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F1G. 90 — Schémas des dispositifs de dosage magnétique (a) statique et (b) utilisé pour les mesures in-situ lors
d’un essai de traction simple a la température ambiante

F1G. 91 — Micrographies de ’acier "dual phase" de référence. Images obtenues en microscopie optique (a) et
au FEG-MEB (b). Aprés le traitement thermique, 'austénite résiduelle a disparu de la microstructure, formée
maintenant de ferrite, de martensite et des carbures
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Afin d’obtenir les cinétiques de transformation par la méthode des dosages interrompus,
plusieurs éprouvettes ont été déformées & différents taux pour chaque mode de sollicitation dont
on veut mesurer la cinétique de transformation de ’austénite résiduelle. Les échantillons de dosage
magnétique sont ensuite prélevés dans ces éprouvettes. Dans le cas du TRIP 800, il a été montré
[Rad01] que, pour satisfaire aux conditions & saturation, le ratio longueur échantillon/longueur
bobine de mesure doit étre supérieur & 4 et que, lors du dosage magnétique, la bobine de
mesure doit étre aussi prés que possible de I’échantillon ou de 1’éprouvette®. Si les conditions
géométriques spécifiées ci-dessus sont satisfaites, les mesures sont indépendantes de la section
transversale de I’échantillon ou de I’éprouvette qui peut étre aussi bien rectangulaire que circulaire
[Rad01]. Le tableau 17 donne les caractéristiques des bobines de mesure utilisées pour le dosage
statique et pour le dosage continu, respectivement.

‘ bobine ‘ longueur ‘ largeur | épaisseur ‘ nombre de spires (N) ‘
dos. stat. (C1) 10 6 1.5 532
dos. cont. (C2) 15 20 3 500

TAB. 17 — Dimensions (en mm) des bobines de mesure utilisées pour le dosage statique (C1) et pour le dosage
continu (C2)

Avec les caractéristiques géométriques des bobines de mesure données par le tableau 17, la taille
minimale des échantillons de dosage magnétique interrompu pour que les conditions & saturation
soient satisfaites est de 50x6x1.35 mm? (voir figure 92). La partie utile de I’éprouvette de traction
in-situ, i.e. de I’éprouvette utilisée pour le dosage magnétique continu, a été, elle aussi, calculée
afin de respecter ces conditions.

%93 cause de la dimension des tétes de Péprouvette de traction simple, la bobine de mesure utilisée pour

le dosage magnétique en continu n’a pas les mémes caractéristiques que la bobine de mesure utilisée pour les
dosages interrompus
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FI1G. 93 — Cinétiques de transformation obtenues par diffraction des rayons X et par la méthode de dosage
magnétique statique. On observe que 'estimation d’une quantité d’austénite résiduelle inférieure & 5 % par
diffraction des rayons X est délicate & réaliser. ef, représente la déformation plastique équivalente, ici calculée au
sens de Von Misés
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2.1 — Méthode statique des mesures interrompues

Afin de déterminer la cinétique de transformation pour un mode de sollicitation donné, la
méthode requiert des échantillons déformés & différents taux suivant le trajet de chargement
respectif.

A D'instant initial, I’échantillon est placé & I'intérieur de la bobine de mesure (2), figure 90-(a),
dans un champ magnétique constant H qui induit un état magnétique & saturation dans
léchantillon (3). Lors de l'extraction rapide (t<1 s) de l’échantillon en dehors du champ
magnétique, maintenu constant jusqu’a la fin de la mesure, la variation A¢ du flux magnétique
génére un courant e;, dans la bobine de mesure (2). En intégrant ce courant, un signal
eout proportionnel & A¢ est obtenu, eq. 1. Cette étape est réalisée par l'intégrateur (4).
Le voltmetre (5) affiche la valeur intégrée du courant généré dans la bobine de mesure.

La limite inférieure de ’étape d’intégration correspond & 1’état initial, ¢g, ot ’échantillon se
trouve & l'intérieur de la bobine de mesure, dans le champ magnétique constant H. La borne
supérieure correspond a 1'état final, ¢, ot I'échantillon est en dehors du champ magnétique H.

_d¢ 1 ¢ o Ag
€in = _E y  Cout = RC/O eindt” = RC (1)
A¢:¢f_¢0 s ¢f:O et ¢0:N'Bmes'5 (2)

En utilisant les équations 1 et 2, I'induction & saturation de ’échantillon TRIP est calculée avec

la relation
RCeout

NS (3)

ot RC =1.91-103 s est la constante d’intégration déterminée indépendamment et S la section
transversale de 1’échantillon.

Bmes =

Suivant la loi des mélanges, l'induction & saturation Bj,.s de l’échantillon est la somme
des inductions a saturation de la matrice ferritique et de la martensite (soit l'induction Bsgy
de l’échantillon de référence) et de Iausténite résiduelle B,, chacune multipliée par la fraction
volumique de la phase correspondante, eq. 4. Pour chaque niveau de déformation, la fraction
volumique de phase ferromagnétique, fferr, composée de ferrite (c) et de martensite (o) et par
conséquent, la fraction volumique de 'austénite résiduelle, f., du méme échantillon sont calculées
en utilisant 1’équation 5.

Bes = fferr'Bsat + f’y'B7 ; Bsat =1.938T B’y =0 (4)
B
fferr = Bmes ; f’Y =1- fferr (5)
sat

La figure 93 montre les cinétiques de transformation en traction simple de ’acier TRIP 800
obtenues par des mesures de diffraction des rayons X et par des mesures interrompues de dosage
magnétique. Les analyses par diffraction des rayons X ont été réalisées & 20 ym sous la surface de
la tole (polissage électrolytique), en utilisant une anticathode en chrome. Les raies {200} et {220}
de la ferrite et de I'austénite ont été utilisées pour calculer la fraction volumique de 1’austénite
résiduelle. Nous constatons qu’avec la méthode classique de diffraction des rayons X, on peut
difficilement mesurer des quantités d’austénite résiduelle inférieures & 5 % (pour des niveaux de
déformation supérieurs a 20 %, une méthode de déconvolution de la texture devrait étre utilisée).

2.2 — Dosage magnétique en continu

Une facon non-destructive et trés rapide de déterminer la cinétique de la transformation
v — o est de réaliser les mesures de dosage magnétique pendant I’essai de traction. Le montage
de dosage interrompu a été adapté pour supporter des essais de traction in-situ & une vitesse
d’allongement constante de 10~3 s~1, figure 90-(b). Une seule éprouvette suffit pour obtenir la
cinétique de transformation de ’acier en traction simple.
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Des mesures de dosage magnétique in-situ ont déja été réalisées sur les aciers TRIP
inoxydables, voir, par exemple, Lecroisey et Pineau [LP72], Abrassart [Abr73]. Quand il s’agit
des aciers TRIP faiblement alliés, la faible quantité d’austénite résiduelle (<15 %) rend ces
mesures particuliérement délicates. En effet, le courant généré dans la bobine de mesure (2) par
la variation du flux magnétique lors de la déformation plastique de 1’éprouvette est trés faible. Un
amplificateur de signal (x10*) remplace I'intégrateur(4) utilisé pour des dosages interrompus et
un PC d’acquisition remplace le voltmeétre (5), figure 90-(b). Le traitement numeérique du signal
amplifié e permet de déterminer la fraction volumique de martensite formée lorsque 1’éprouvette
est déformée en traction simple.

Lors des dosages in-situ 1’éprouvette est sollicitée & l'intérieur de la bobine de mesure sous
un champ magnétique constant, assez fort pour que I’état magnétique & saturation soit induit
dans le matériau’®. Pendant la déformation, la variation d¢ du flux magnétique résulte de deux
contributions opposées, & savoir, la variation dS de la section et le changement dBy, de I'induction
a saturation By,.s de ’éprouvette, changement di & la formation de la martensite, i.e. la formation
d’une phase ferromagnétique, eq. 6.

_ d¢__ dBmes @
e=—— = ~N(=—5+ Bmes' ) (6)

Dans ce qui suit, frerr = fferrjer—0 = constant représente la fraction volumique de phase
ferromagnétique (composée de ferrite et de martensite), déterminée soit par dosage magnétique
statique, soit par diffraction des rayons X et foy = fu jer est la fraction volumique de
martensite formée lorsque le niveau de déformation P est atteint.

Comme B, = 0 (car l'austénite est une phase paramagnétique), alors & n’importe quel niveau
de déformation plastique, 'induction & saturation By,es du matériau est la somme de 'induction &
saturation initiale de la matrice ferritique et de la martensite (égale & ffep, - Bsat = constant) et
de Tl'induction & saturation de la martensite fraichement formée (égale & for - Bgqr). Durant
la déformation plastique, la variation dB.s de 'induction & saturation de 1’éprouvette est
uniquement provoquée par la variation de I’induction & saturation correspondant & la formation
de la martensite induite par cette déformation plastique. Dans I’équation 6, nous pouvons écrire
que dBies = df ot 5 - Bsat- On a :

as
I’f dt

e = —N.(MS _I_ fa

dt )'Bsat (7)

A chaque pas de temps i pendant l’essai de traction, far,f|i €st obtenue en intégrant
numériquement 1’équation 7 :

1 tz' — ti—l €;
Sy — — . P — ———— e 8
Josi =5 g 7s Vet " NBy s, ®

La fraction volumique de l'austénite résiduelle est donnée par la relation :
f'y\i = (1_fferr) _fa’,f\i (9)

2.2.1 — Précision des mesures magnétiques

Pour les mesures de dosage in-situ, la longueur initiale de la partie utile de I’éprouvette a la
méme dimension que les échantillons utilisés pour le dosage statique, soit 50 mm. Nous avons
vérifié qu’il n’y a pas d’effets de bord induits par la proximité des tétes de I’éprouvette.

041 a été montré [GEO00] que des faibles champs magnétiques, inférieurs & 10 T, ne modifient pas la température
M; et les conditions de la transformation martensitique
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F1G. 94 — Analyse de dosage magnétique in-situ sur I'acier "dual-phase" : (a) courbe de l’essai de traction ;
(b) illustration du signal correspondant & la variation du flux magnétique dans la bobine de mesure
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Le dispositif de dosage magnétique en continu ne permet pas de mesurer simultanément la
variation de la section (ou la déformation) et le flux magnétique lors d’un essai de traction. Il a
été vérifie [Rad01] (en écartant temporairement le dispositif de dosage magnétique et en réalisant
des essais de traction, cette fois avec extensomeétre, sur des éprouvettes de traction ayant la méme
géométrie et en respectant les mémes conditions d’essai) que la variation de la section et donc,
de la déformation plastique, est une fonction linéaire du temps ¢. Par conséquent, la section et
lallongement plastique au pas de temps ¢ (équation 8) ont été obtenues par interpolation linéaire
des valeurs initiales et finales de la section et de 1’allongement plastique’’ avec les valeurs du
temps (¢;) de ’essai correspondant.

Des mesures par diffraction de neutrons sur I’échantillon de référence ont montré que
l'austénite résiduelle s’est complétement transformée en martensite aprés le traitement thermique
de revenu & 500 °C, suivi d’une trempe a ’azote liquide. La valeur de I'induction & saturation de
cet échantillon de référence a été mesurée par dosage magnétique, elle vaut Bgq = 1.938 T. Sur
la figure 94-(b) on remarque que, aprés le pic correspondant au plateau de Liiders (mouvements
des dislocations sur toute la longueur utile de ’éprouvette), visible sur la figure 94-(a), le signal
e est constant lors de la déformation plastique de I’échantillon de référence, ce qui confirme que
Byt = constant et que ’austénite résiduelle a complétement disparu de la microstructure de
I’acier.

Il faut noter que lors de mesures magnétiques, 1’éprouvette ou l’échantillon doit étre
parfaitement aligné dans la direction du champ magnétique. L’incertitude sur les mesures de
dosage magnétique est de maximum +1 % |[Rad01|, mais les résultats sont trés sensibles a la
mesure de la section S, ici réalisée avec un pied & coulisse’2. Si la rectitude de I’échantillon n’est
pas bonne, alors la mesure de la section ne sera pas exacte. Une attention particuliére a donc été
portée & la mesure de la section.

2.2.2 — Validation de la technique

Les inductions & saturation du fer pur et du nickel pur ont été mesurées par la méthode du
dosage magnétique statique et ce, en utilisant les deux bobines de mesure. Les mémes résultats
ont été obtenus, 2.15 T (C;) et 2.146 T (C,), respectivement, pour le fer pur et 0.61 T (Cy) et
0.607 T (Cs), respectivement, pour le nickel pur. Comparée aux valeurs théoriques, 2.15 T pour
le fer pur et 0.61 T, respectivement, pour le nickel pur, la différence est inférieure & 0.5 %, ce qui
prouve la validité des résultats de dosage magnétique statique.

Les bobines de mesure n’ont pas les mémes caractéristiques géométriques. Ainsi, I’espace libre
situé entre 1’éprouvette et les parois de la bobine pourrait influencer les résultats et induire des
erreurs de mesure. Afin de vérifier cette possibilité, nous avons mesuré I'induction & saturation
Byes de deux échantillons TRIP 800 non-déformés ayant des sections transversales différentes,
S =3 mm? et S =9 mm?. La valeur By, de 'induction & saturation est la méme non seulement
pour les deux échantillons, figure 92, mais aussi pour les deux bobines de mesure [Rad01]. Nous
avons donc pu conclure que, avec la géométrie des bobines de mesure telle qu’elle est donnée dans
le tableau 17, ’air libre situé dans cet espace n’a pas d’influence sur les mesures magnétiques.
Comme nous allons le voir plus loin dans ce paragraphe, les résultats de dosage magnétique
montrent une bonne reproductibilité.

2.2.3 — Application

Nous avons voulu tester la technique du dosage magnétique in-situ sur deux aciers TRIP
différents : un acier 301 inoxydable (0.02C-2Mn-1Si-18Cr-7Ni-0.045P-0.03S en %wt) qui, lors de
la déformation plastique présente un fort effet TRIP et sur 'acier TRIP 800 de notre étude.

" ces valeurs ont systématiquement été mesurées avant et aprés Iessai de traction

"]a section transversale S de Péprouvette représente la moyenne des sections mesurées en 5 points sur la partie
utile de ’éprouvette
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F1G. 95 — Micrographies FEG-MEB : (a) vue globale de la microstructure de I’acier TRIP 800; (b) formation
de la martensite dans ’ancien grain d’austénite résiduelle lors de la déformation plastique; (c)-(d) microstructure
a différents grossissements de I'acier 301 inoxydable dans I’état non-déformé
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Les micrographies de la figure 95 donnent un apercu des microstructures des deux aciers. La
taille de grain moyenne de ’austénite est de 20 ym pour ’acier 301 dont la microstructure & ’état
non-déformé est composée uniquement d’austénite metastable. Sa transformation en martensite
lors de la déformation plastique de ’éprouvette provoque un important effet TRIP visible sur la
courbe de l’essai de traction. La microstructure multiphasée de 1’acier TRIP 800 est beaucoup
plus fine. La taille de grain de la ferrite est de 5-10 ym, tandis que celle de I’austénite résiduelle
ne dépasse pas 1-2 pym. La figure 95-(b) montre un grain d’austénite résiduelle partiellement
transformé en martensite aprés 10 % de déformation plastique.

Les résultats des mesures de dosage magnétique sont montrés sur la figure 96 pour ’acier 301
et sur la figure 97, respectivement, pour l'acier TRIP 800. Dans les deux cas, on remarque
la concordance entre les mesures de dosage interrompues et les mesures de dosage in-situ. La
méthode du dosage magnétique continu est donc parfaitement valable et représente un moyen
puissant et rapide pour déterminer les cinétiques de transformation de l’austénite dans les
aciers TRIP, lors des sollicitations de traction simple & la température ambiante.
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F1aG. 96 — (a)-(b) Courbes de traction de I’acier 301; (c) Signal correspondant & la variation du flux magnétique
lors de Pessai de traction ; (d) Cinétique de transformation de P’acier 301 obtenue par des mesures magnétiques
in-situ. Comparaison avec la cinétique issue des dosages magnétiques interrompus
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Traction simple, TRIP 800, T=25"C
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F1aG. 97 — (a)-(b) Courbes de traction de I’acier TRIP 800; (c) Signal correspondant & la variation du flux
magnétique lors de 'essai de traction; (d) Cinétique de transformation de lacier TRIP 800 obtenue par des
mesures magnétiques in-situ. Comparaison avec la cinétique issue des dosages magnétiques interrompus
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3 — Influence de I’état de contrainte et de la température sur la
transformation

3.1 — Suivi in-situ de la transformation

Nous avons essayé de suivre la transformation de phase lors de la déformation en traction
simple de I'acier TRIP 800. La procédure appliquée est la suivante :

* polissage mécanique (1 pm) de I’éprouvette, suivi d’une attaque au réactif Villela;

* visualisation au MEB des grains d’austénite résiduelle situés dans la zone proche d’une
marque d’indentation ;

* essal de traction & environ 8 % d’allongement plastique ;

* attaque trés légére au réactif Villela afin de révéler la martensite formée;

* visualisation au MEB des grains repérés a 1’étape 2.

L’austénite résiduelle de ’acier contient environ 1.2 % de carbone. Pour de telles teneurs, la
martensite formée lors de la transformation sera & son tour sur-saturée en carbone et aura une
morphologie en plaquettes, comme indiqué sur la figure 98.
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F1G. 98 — Morphologie de la martensite formée selon sa teneur en carbone [Kra01]

La faible taille des grains de l'austénite résiduelle rend difficile le suivi "in-situ" de la
transformation -, — o'. De plus, les grains que nous pouvons observer sont situés en surface,
14 ou la transformation martensitique est beaucoup moins prononcée. Parmi les grains +, suivis,
seuls ceux ayant une taille assez importante (>2 pm), qui sont donc les moins stables, se sont
transformés lors de la déformation de l’éprouvette. La figure 99 montre le repérage dans la
microstucture TRIP de la zone ou se trouvent les grains d’austénite résiduelle que nous avons
suivis. Aprés environ 8 % d’allongement plastique, le gros grain de phase «, s’est transformé en
martensite, dont on remarque sur la figure 100 les plaquettes autoaccommodantes.
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F1G. 100 — Formation de la martensite induite par la déformation dans I’ancien grain d’austénite résiduelle. On
peut visualiser les plaquettes autoaccommodantes de la martensite formée. Images FEG-MEB
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Les analyses au microscope électronique & balayage ont mis en évidence la répartition de
I’austénite résiduelle au sein d’un composé MA. Les figures 102 et 103 montrent des images
MEB de ces zones MA dans un acier TRIP. La martensite, située au centre du composé, se
distingue nettement de l'austénite résiduelle, lisse et située & la périphérie. Le confinement de
I’austénite résiduelle & la périphérie du composé peut s’expliquer par :

* Deffet stabilisant du fort taux de carbone, plus élevé & l'interface entre la matrice et le
composé qu’au centre du composé. Lors du maintien isotherme dans la région bainitique,
il est clair que c’est d’abord l'extérieur des grains d’austénite résiduelle, éventuellement
voisins des grains bainitiques, qui s’enrichissent en carbone. Les modéles métallurgiques
prévoient en effet un gradient en carbone important au sein du composé d’austénite

refroidi [BC71];

* l'effet de confinement lors de la transformation. En considérant que la matrice est rigide
et que la transformation martensitique se traduit par une dilatation volumique de 1 %, la
pression imposée & ’austénite résiduelle est de I'ordre de 5500 MPa’ (voir la figure 101).
A de telles pressions, la température de début de transformation, M,, pourrait chuter
d’environ 200 °C [Rad62];

* ’absence de germes ou, au contraire, par la présence de trop nombreux défauts dans
I’austénite résiduelle.

Py
A, 0
o’ & P — a,/ag—1 _[3l+2u 4;1}
0~ 3 3 3 3
by 1/30 _1/b0 b, a,
Y
Fia. 101 — Calcul analytique des contraintes induites dans l'austénite résiduelle par la transformation

martensitique

L’expression de Py est obtenue & partir de ’équation d’équilibre en symeétrie sphérique

Up,r
T

A+p) - grad(divd)+p- AT =0 < (UT,M +2 — 21;—;) X 2A\+pu)=0

et des conditions aux limites en déplacement : u,(r = ao) = a1 — ag et u,(r =bg) =0

"]a valeur est probablement surestimée, car 'auto-accommodation de la martensite et la plastification de
Pausténite sont négligées
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F1G. 102 — Micrographies MEB montrant que les bords des grains de I’austénite résiduelle sont trés stables
vis-a-vis de la transformation martensitique, acier TRIP 0.3C-1.5Mn-0.3Si-1.2A1 [MJCV(2]

F1aG. 103 — Ilustration d’un grain d’austénite résiduelle dont les bords sont restés non-transformés aprés une
déformation plastique d’envrion 10 % en traction simple. Micrographie FEG-MEB, acier TRIP 800
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3.2 — Stabilité mécanique et thermique de 1’austénite résiduelle
3.2.1 — Rappel sur la transformation martensitique

La formation de la martensite lors de la déformation plastique génére un écrouissage important
de l'austénite résiduelle. Selon Jacques et al. [JEMDO01], le durcissement de la phase 7, par les
dislocations créées lors de la formation des aiguilles de martensite est plus important que le
durcissement de la ferrite induit par la dilatation et le cisaillement associé & la transformation
martensitique. La capacité de déformation de ’acier est augmentée :

1. parce que 'endommagement est retardé par la relaxation des contraintes/déformations qui
accompagne la transformation [SISKO00];

2. car la transformation martensitique et la différence de dureté entre la ferrite et 'austénite
résiduelle induisent des contraintes de compression dans la matrice, retardant ainsi
I'ouverture et la propagation des micro-fissures [FKJ102];

3. grace au durcissement par la foret de dislocations de la matrice ferritique [Ash66].

La transformation martensitique se traduit par 'augmentation du coefficient d’écrouissage
du matériau. La dureté de la martensite & haute teneur en carbone, ainsi que celle de ’austénite
résiduelle conférent & ’acier une consolidation accrue lors des sollicitations mécaniques.

3.2.2 — Stabilité mécanique de 1’austénite résiduelle

Dans le 2¢™€ chapitre de la thése nous avons vu que le comportement mécanique de 1’acier
ne peut pas étre décrit par un seul critére isotrope. En effet, le comportement de l’acier en
cisaillement est trés différent de la réponse du matériau & d’autres modes de sollicitation.

Les différentes études de la littérature ont montré que, dans les aciers TRIP, la transformation
martensitique dépend de la forme du tenseur des contraintes [SSM02, Fur03, TYH02, LK00]. Or,
I'influence de la martensite induite par la déformation plastique sur le comportement mécanique
est de premier ordre. Par conséquent, il est évident qu'une analyse quantitative de 'influence
du trajet de chargement sur la transformation -, — o' doit étre réalisée. Dans notre cas, ces
mesures ont été effectuées a l'aide du dispositif de dosage magnétique statique.

Afin d’obtenir les cinétiques de transformation par la méthode magnétique statique, des
éprouvettes ont été préalablement déformées suivant différentes conditions de sollicitation, allant
du cisaillement simple (7 = 0, e2/e1 = —1) a l'expansion équibiaxiale (7 = 0.666, e2/e1 = 1),
en passant par la traction uniaxiale (7 = 0.333, e2/e; = —0.5) et la traction plane (7 = 0.577,
£2/e1 = 0), ol T est la triaxialité des contraintes’™ et g; sont les déformations principales dans
le plan de la tole. Pour chaque trajet de chargement, plusieurs essais interrompus & différents
niveaux de déformation plastique, eb, (exprimée dans le sens de Von Misés), ont été effectués.
Puis, pour les dosages magnétiques, des échantillons parallellipipédiques (60 mm longueur x 6
mm largeur X 1.35 mm épaisseur) ont été découpés dans les éprouvettes.

Les résultats de ces mesures sont montrés sur la figure 104. Comme on pouvait s’y attendre,
le taux de martensite formée augmente avec la triaxialité des contraintes. Pour les essais de
cisaillement simple, ou la triaxialité est égale a zéro (7 ~ 0), la transformation est la moins
prononcée. Cela explique pourquoi la courbe correspondant & la réponse du matériau aux
sollicitations de cisaillement marque une consolidation plus faible (voir chap. II, § 2.2.2).

La transformation 7, — o a lieu principalement lors des tout premiers stades de la
déformation plastique, ce qui explique le fort écrouissage du matériau dans cette région de
déformation (voir figure 65). Parce que la diminution du taux de transformation entraine une
baisse de la capacité d’écrouissage du matériau, l'instabilité plastique survient au-dela de 20 %
de déformation.

747_ —

Llomm o3 gmm est la pression hydrostatique et e, est la contrainte équivalente de Von Misés
3 Tegq bl y q
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F1G. 104 — Mesures de dosage magnétique statique montrant I’influence du mode de sollicitation sur la
transformation martensitique (nuance 1736)
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F1G. 105 — Mesures de dosage magnétique statique montrant 'influence de la température sur la transformation
martensitique, échantillons déformés en traction simple (nuance 1736)
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3.2.3 — Stabilité thermique de ’austénite résiduelle

La transformation martensitique a lieu spontanément lors du refroidissement en dessous de
la température M,. Lorsque la température de sollicitation est comprise entre My et MY, la
transformation est assistée par la contrainte et la martensite se forme & partir des mémes sites
de germination que lorsque la transformation est spontanée. Pour des températures telles que
MJ<T<My, la contrainte nécessaire pour provoquer la transformation de phase est supérieure
& la limite d’élasticité de ’austénite résiduelle et, donc, le glissement plastique intervient avant
le début de la transformation «, — o'. Dans ce régime, ou la transformation est induite par la

déformation, des nouveaux sites de germination sont créés par la déformation plastique [OB86].

Pour tester la stabilité thermique de I'austénite résiduelle dans un état non-déformé, nous
avons trempé un échantillon d’acier dans de 1’azote liquide. Ensuite, par mesures de dosage
magnétique, la quantité d’austénite transformée a été estimée a environ 3 %. Ce résultat a été
confirmé par des mesures de diffraction de neutrons qui ont montré que la phase 7, est stable
lors d’un refroidissement & 10 K (voir annexe C). D’autres auteurs [Jan00] ont obtenu les mémes
résultats pour un acier TRIP 800 de composition chimique légérement différente de celle de
Pacier de notre étude (0.2 %wt C, 1.675 %wt Mn, 1.681 %wt Si) ; sans déformation, 'austénite
résiduelle est thermiquement stable, il n’y a pas de variation de sa teneur jusqu’a -65 °C et le
point de début de transformation est proche de -196 °C (2 % d’austénite transformeée & -196 °C).

Afin d’étudier linfluence de la température et de la déformation plastique sur la
transformation martensitique, des essais de traction simple ont été réalisés a différentes
températures. Les cinétiques de transformation ont été obtenues par la méthode des dosages
magnétiques interrompus. Elle montrent une trés forte sensibilité du comportement en traction
de D'acier a la température de l’essai, figure 105. A 25 °C, I'accélération de la transformation
entre 2 % et 10 % de déformation suggére que nous sommes en présence d'un mécanisme induit
par la déformation (S.I.M.). Lors de l'essai a -20 °C cette tendance est encore plus prononcée,
car la transformation débute dés les premiers stades de déformation (mécanisme S.A.M.).

Lors de la phase d’emboutissage, on devrait transformer, au maximum, la moitié de ’austénite
résiduelle "transformable" & la température de la mise en forme, et ce, quelque soit le mode de
sollicitation. Transformer une quantité plus importante pourrait avoir des effets négatifs lors de
crash tests, par exemple, car le matériau risquerait d’étre trop rigide ou de mal absorber les chocs
(baisse de ductilité, déchirure prématurée, etc.). A environ 5 % de déformation plastique et pour
des températures de déformation (en traction simple) comprises entre 25 °C et 75 °C, l'austénite
résiduelle de I'acier TRIP 800 remplit bien ces conditions, figure 105. De la méme fagon, environ
la moitié de 'austénite résiduelle "transformable" est transformée en martensite, quelque soit
le mode de sollicitation & la température ambiante (on se place toujours aux alentours de 5 %
de déformation plastique), figure 104. On conclut que l'austénite résiduelle de cet acier a une
stabilité (thermo)meécanique suffisante pour les applications de mise en forme par emboutissage.

3.3 — Bake hardening : influence sur la stabilité de 1’austénite résiduelle

Au paragraphe I1.2.5, I’étude de I'influence d’un traitement thermique de bake hardening sur
le comportement en traction simple du TRIP 800 a montré que la ductilité de 'acier diminue
quand le traitement thermique est appliqué aprés de grandes prédéformations (epreder > 10 %).
La technique de dosage magnétique nous a permis de mesurer les cinétiques de transformation en
traction simple, pour des prédéformations de 5 % et de 10 % en traction simple a la température
ambiante. La figure 106 illustre les résultats obtenus, en particulier, elle montre que le traitement
thermique stabilise ’austénite résiduelle. Ce phénomeéne explique la diminution de 1’allongement
réparti, car nous savons que la transformation martensitique contribue & ’augmentation de la
capacité de déformation des aciers TRIP.
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F1G. 106 — Cinétiques de transformation qui montrent la stabilisation de Pausténite résiduelle par le traitement
thermique de bake hardening aprés 5 % et 10 %, respectivement, de prédéformation en traction simple & la
température ambiante (nuance 1217)
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4 — Lois de transformation

4.1 — Bibliographie

Il existe dans la littérature différents types de modélisations liés & la transformation
martensitique dans les milieux inélastiques. Ces modélisations sont phénoménologiques, ou alors
elles combinent la thermodynamique des transformations de phase donnant 1’évolution de la
fraction volumique de martensite et les outils de la mécanique qui permettent de décrire les
interactions mécaniques comme la plasticité de transformation ou ’évolution du coefficient
d’écrouissage. Généralement, on fait la distinction entre :

* les modeéles qui donnent les cinétiques de transformation au cours du refroidissement ;
* les modéles en déformation a température constante;
* les modéles thermodynamiques combinés.

Les cinétiques de transformation lors du refroidissement sont identifiées & partir des résultats
expérimentaux. La fraction volumique de martensite formée est fonction de la température M;
[KM59, Skr91, PCL*03|. Certains auteurs [IAJ92] ont introduit l'influence de la contrainte
appliquée sur la transformation martensitique.

Les modéles phénoménologiques décrivent les cinétiques de la transformation martensitique &
I’aide de fonctions mathématiques adéquates. Souvent, ils ne sont applicables que pour un type
précis de chargement [LB69, Abr72, Gui72, MST87b, HHR98]. Tanaka et Sato [TS85] proposent
un modéle de transformation qui prend en compte la pression hydrostatique et le deuxiéme
invariant Jo du tenseur des contraintes.

A partir d’observations métallurgiques de germination des aiguilles de martensite o A
I'intersection des bandes de cisaillement (martensite e, macles ou fautes d’empilement) dans
lausténite, Olson et Cohen [OC75] proposent un modéle d’évolution de la fraction volumique de
la martensite induite par la déformation dans les aciers inoxydables. Dans un autre ouvrage, les
mémes auteurs ont introduit ’effet thermodynamique de la contrainte appliquée [OC82a]. Des
généralisations de ce modeéle métallurgique ont été proposées par Stringfellow et coll. [SPO92] qui
I’améliorent en y incorporant 1’effet de la triaxialité des contraintes et de la pression hydrostatique
sur la transformation martensitique (leur résultats montrent que plus la triaxialité augmente et
plus la transformation est importante). Iwamoto et coll. [ITT98] tiennent compte dans leur
modeéle de la sensibilité de la transformation martensitique & la vitesse de déformation et de
Veffet des contraintes sur la formation de bandes de cisaillement. Le méme auteur [IT00] a étudié
I'influence de la taille de grain de l'austénite sur la cinétique de la transformation de phase : les
grains de faible taille sont plus stables vis-a-vis de la transformation;

Les modéles du 3°™€¢ type sont basés sur la thermodynamique des processus irréversibles
[Fis97, CBS98, Lev98| et tiennent compte en méme temps de 'incrément de température et de
contrainte. Pour la description de la transformation martensitique dans les solides élastiques, le
principe de minimisation de I’énergie libre de Gibbs est habituellement utilisé. Pour des matériaux
élastoplastiques, un tel principe d’extremum ne peut étre appliqué, car il faut de plus considérer la
dissipation plastique et la dépendance par rapport au trajet de chargement [Lev98]. Les conditions
de transformation sont reliées au second principe de la thermodynamique et au calcul de la
dissipation due 4 la transformation martensitique. A partir du calcul de la dissipation, un critére
de transformation permet de calculer l'incrément de la fraction volumique de martensite. Par
exemple, Fischer et coll. [FRW00] ont établi un critére de transformation pour les aciers TRIP
en utilisant la contrainte locale dans le matériau & ’endroit de la transformation martensitique :
la transformation a lieu si

plocn] + (Sij + 73j) - €55 “plpenlr=p, + We + Wiy
J
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Le membre gauche de la relation représente la force motrice de la transformation martensitique
d’un élément de volume et le membre droit la force critique nécessaire pour que la transformation
ait lieu. [pp] est le saut d’énergie chimique & travers les interfaces austénite-martensite, ¥ est
la contrainte macroscopique imposée, 7 la fluctuation locale de contrainte avant transformation
et 7 sa valeur moyenne. W, et W), sont les énergies élastiques et plastiques ou les barriéres
mécaniques & la transformation, généralement négligées dans les applications numériques. Le
critére est appliqué & chaque variant de martensite et on calcule alors les incréments de fraction
volumique des variants. Cette approche tient compte du caractére multiaxial des chargements et
de la température.

Le modéle métallurgique d’Olson et Cohen fait intervenir des paramétres métallurgiques
illustrant 1’origine physique de la germination des plaquettes de martensite. En outre, il a été
adapté pour prendre en compte les effets mécaniques sur la transformation de phase. L’approche
thermodynamique de Fischer permet, quant & elle, de calculer les forces motrices associées aux
mouvements des interfaces austénite-martensite.

Tous ces modéles ont été développés & la base pour les aciers TRIP inoxydables, ou les
mécanismes de déformation/transformation ne sont pas forcément les mémes que dans les aciers
TRIP multiphasés. Des modifications ont été apportées aux modéles de Stringfellow et coll. et de
Fischer pour qu’ils puissent prédire la transformation de phase dans les aciers TRIP faiblement
alliés [PBF03, LFJ*02]. Ces approches restent cependant lourdes et les lois de comportement
dans lesquelles elle ont été introduites ne sont pas encore utilisables dans les codes éléments finis
de simulation de la mise en forme (temps de calcul pénalisant).

Comme la transformation martensitique s’effectue sans diffusion, la composition chimique
de phases ne change pas. A une température donnée T, la variation d’énergie libre (chimique)
associée a la transformation est donnée par la différence des énergies libres de ’austénite et
de la martensite. A la température M;, cette différence, AG']{}“IS_)QI, est suffisamment importante
pour que la transformation ait lieu spontanément. Aux températures supérieures & M;, mais
inférieures & My, la transformation peut étre induite par un travail de déformation (élastique
ou plastique). Ce travail correspond a la différence AGX}:O‘I - AG%’"_W qui représente la force
motrice nécessaire pour que la transformation ait lieu & la température T, figure 107-(a). La
figure 107-(b) représente la variation de I’énergie libre (ou force motrice chimique) AGY ¢
avec la température. Ils montrent que 1’énergie libre décroit linéairement quand la température
augmente. On remarque qu’a une température fixée, la valeur de 1’énergie libre est plus sensible
a la teneur en carbone qu’a celle des éléments comme le silicium ou le manganése. Pour stabiliser
I’austénite, il est d’abord préférable d’ajuster au mieux du possible le temps de maintien dans la
région bainitique, afin de permettre un enrichissement optimal en carbone de ’austénite.
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F1a. 107 — (a) Variation des énergies libres chimiques de I'austénite et de la martensite avec la température;

(b) Evolution de AG:F_’O" avec la température pour différentes compositions chimiques d’un acier TRIP
faiblement allié. Calculs avec MTDATA [She(3)]
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L’influence d’un état macroscopique multiaxial des contraintes sur les cinétiques de la
transformation martensitique & été étudiée par Patel et Cohen [PC53] dans le cas des alliages
Fe-Ni-C et par Stringfellow et coll. [SPO92| pour les aciers TRIP inoxydables. Ils ont montré
que les fortes triaxialités favorisent la transformation de phase lors des sollicitations mécaniques,
principalement & cause de la variation de volume associée & la transformation martensitique.
Pour un acier TRIP 0.19C-1.46Si-1.57Mn, Pyshmintsev et coll. [PMC*02] ont montré qu’une
augmentation de 100 MPa de la pression hydrostatique (en compression) stabilise l'austénite
vis-a-vis de la transformation de 20 & 25 °C (figure 108). Sur cette figure sont reportés en traits
pleins des résultats obtenus sur un acier dont la composition est plus proche du nétre.
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F1a. 108 — TIllustration de 'influence de la pression hydrostatique (compressive) sur la transformation

martensitique lors d’un essai de traction sur un acier TRIP 0.19C-1.57Mn-1.46Si (trait plein) et sur un acier
TRIP 0.31C-1.57Mn-1.23A1-0.34Si (pointillés) [PSC02]

Nous avons identifié deux lois de transformation pour les aciers TRIP, comme celui de notre
étude. Elles prennent en compte 'influence de la pression hydrostatique et de la température
sur la transformation de phase. La premiére, 4 fondement thermodynamique, utilise les énergies
chimiques des phases pour introduire I’effet de la température sur la transformation v, — o'. La
deuxiéme loi est purement phénoménologique, mais elle a ’avantage d’étre simple d’emploi et,
trés important d’un point de vue industriel, elle peut facilement étre introduite dans un modéle
de comportement destiné aux calculs de simulation de la mise en forme.

4.2 — Un modéle a base thermodynamique

Les mesures magnétiques ont permis d’établir la sensibilité de la transformation martensitique
aux modes et & la température de sollicitation. Des résultats similaires 4 ceux montrés sur
les figures 104 et 105 ont été rapportés par Furnémont [Fur03] et par Berrahmoune et coll.
[BBI*04]. Comme dans le cas des aciers TRIP inoxydables [NMTS04, LK00], la dépendance
de la transformation de phase & la pression hydrostatique et a la température devra étre
convenablement intégrée dans un modéle de comportement mécanique de 1’acier TRIP 800.

4.2.1 — Expression générale

On postule que la cinétique de transformation peut s’écrire sous la forme :

%Z—ko-&?ao'dé?

Iy
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Il est raisonnable de penser que le taux de phase transformée dépend de la quantité f,
de la phase mére. La transformation devient d’autant plus difficile que la fraction d’austénite
résiduelle, non transformée, est faible. Le parameétre ag est tel que -1<ap<0 et il traduit le fait
que la transformation est d’autant plus difficile que la déformation est grande. Ceci peut étre
rapproché d'un épuisement des sites de germination. Par intégration on obtient une relation
proche de celle proposée par Sugimoto et al. [SKH92], soit

< = exp[—k - (¢8,)"]
f 70
oﬁk:a—(’f_io_—l et a=qap+1, O<a<l.

4.2.2 — Effet de la pression et approche thermodynamique

. . . . . ! 2z
Le moteur a la transformation, traduit par le coefficient k, est la variation AG" 7% associée

4 la transformation de phase qui est fonction de la température, T, et de la pression, P. On peut
linéariser cette double dépendance en écrivant que :

k=X-AG" > .(1+4.P)

ol X est un coefficient de proportionalité, a priori indépendant de la température et de la pression.
Le facteur AG" =% est connu pour les alliages, il peut étre calculé 4 I’aide de programmes comme
THERMOCALC ou MTDATA. Le coefficient 3 traduit le travail de la pression”™ exprimeée ici
en fonction du mode de sollicitation, produit de la triaxialité des contraintes et de la contrainte
équivalente moyenne, G¢, (exprimée ici au sens de Von Misés) :

1 [ee
P:T'Ueq:T'—'/ Oeq de*
Eeq 0
La variation de AG" ™% est une fonction linéaire de la température qui peut étre exprimée
par la relation
7 /
AG" 7Y = AGy 7Y -(1—~-T)

En considérant la figure 107 avec 1.2 % C et 1.5 % Mn, on obtient AGg’_m’ = 3750 J/mol et
v =2.53-1073 K~!. L’équation définitive s’écrit

fr = Fro-exp {=[\-AG 7 (1 = 7-T)-(1 + B-P)]-(8,)*}

4.2.3 — Stratégie d’identification

Le modéle requiert l'identification de 5 coefficients : A, AGg’_m’, v, a et [B. Parmi
eux, AG’g’_m' et 7 sont donnés par la thermodynamique, ils peuvent étre déterminés en
connaissant la composition chimique de l'acier. La valeur de [ est estimée a partir des
phénomeénes métallurgiques associés & la transformation de phase 7, — o 7®. Les paramétres
a et A sont déterminés par la méthode des moindres carrés, par optimisation de la fonction
[y = f70-exp{—[/\-AG07_’a’-(1 — vTp)](e84)®} sur les points expérimentaux de la cinétique
de transformation correspondant & l'essai de cisaillement (o = 0.7, A = 2.26 - 1073,
vy =253-103 K=, AGY % = 3750 J /mol).

Nous avons testé notre loi en comparant ses prédictions avec les cinétiques de transformation
données sur les figures 104 et 105. La fonction proposée décrit bien l'influence du mode de
sollicitation sur le taux de martensite formée, figure 109. Par contre, 'introduction d’un terme
linéaire pour exprimer la dépendance par rapport & la température de la transformation de phase
n’est pas suffisante, figure 110. Une fonction quadratique de la température serait mieux adaptée
[SMSB04], mais elle nécessiterait 'introduction d’un paramétre supplémentaire.

"SP>0 pour une tension hydrostatique, P<0 pour une compression hydrostatique
TOAVITZE _ 4.1072 et AG};_""I ~ 1925 J/mol & 25 °C. On obtient 8 ~ i‘;””“, ~1.48-107"9 m?3/J

\% Yr—a
To
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F1Gg. 109 — Sensibilit¢é de la transformation au trajet de chargement. Modélisation avec l’approche

thermodynamique. €%, est la déformation plastique équivalente calculée au sens de Von Misés
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F1G. 110 — Sensibilité de la transformation en traction simple & la température de P’essai. Modélisation avec
l'approche thermodynamique. €2, est la déformation plastique équivalente calculée au sens de Von Misés
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4.3 — Loi phénoménologique de transformation pour P’acier TRIP 800

La loi & base thermodynamique décrit correctement la transformation -, — o' pour diverses
sollicitations mécaniques simples. Cependant, en vue de son intégration dans un modéle de
comportement utilisable par un code éléments finis de calcul de la mise en forme, la loi doit étre
simplifiée encore plus et, éventuellement, améliorée. C’est pourquoi, & partir de la forme générale
de la loi thermodynamique, nous avons construit une fonction phénoménologique pour décrire la
transformation martensitique induite par la déformation plastique.

L’influence du trajet de chargement sur la transformation de phase est maintenant considérée

par introduction d’une loi linéaire de la triaxialité des contraintes, définie comme 7 = %‘7;’”",
€

oll Oy, est la trace du tenseur des contraintes et 0.4 la contrainte équivalente de Von Mises. La
quantité d’austénite résiduelle est calculée comme suit :

f'y = f’yo' exp[_%'(égq)a]

ou 'exposant a (a=0.7) est déterminé a partir de la cinétique de transformation en cisaillement
(o 7=0). La fonction g(T') introduit la dépendance de la transformation 7, — o' par rapport
a la température de ’essai (uniquement pour des sollicitations de traction simple). Elle est
ici décrite par la loi d’Arrhenius™ ¢(T) = C-exp (—%), ou C est une constante, ) est une
énergie d’activation apparente (12.5 kJ/mol) qui n’est pas reliée & un mécanisme physique
précis de transformation de phase. R est la constante des gaz parfaits et T la température
absolue. A la température ambiante, Tp=298 K, on a ¢(Ty)=Tp. En plus du coefficient «, la
loi de transformation nécessite alors l'identification d’uniquement deux paramétres A et B de
la fonction f(7) = A -7 + B. Les valeurs des paramétres du modeéle phénoménologique de
transformation de phase sont rappelées dans le tableau 18.

fro A B C Q o
0.136 | 0.165 | 0.082 | 48.25-10° | 12.5 | 0.7

TAB. 18 — Paramétres de la loi de transformation phénoménologique. C est exprimé en K et @ en kJ/mol

Les résultats des mesures magnétiques aprés essais interrompus ont été utilisés pour la
validation de cette loi de transformation phénoménologique. Les résultats sont illustrés sur
les figures 111 et 112. On observe que le modéle de transformation décrit correctement aussi
bien linfluence du trajet de chargement que celle de la température sur la transformation
martensitique dans le régime S.I.M.

""comme nous 'avons vu plus haut, 'influence de la température sur la transformation de phase n’est pas une

loi linéaire. Une raison & cela pourrait étre la distribution hétérogéne du carbone dans les différentes phases, ce
qui fait que la variation de I’énergie libre AG™ ™ ne serait pas une fonction linéaire de la température. Certains
auteurs [WvdZ01] utilisent un polynéme de degré 6 pour cette fonction. Nous avons pensé qu’une loi de type
Arrhenius est plus adaptée du point de vue thermodynamique pour exprimer la sensibilité de la transformation
de phase par rapport a la température
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Fig. 111 Sensibilité de la transformation au trajet de chargement. Modélisation avec l’approche
phénoménologique. €%, est la déformation plastique équivalente calculée au sens de Von Misés
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F1G. 112 — Sensibilité de la transformation en traction simple & la température de P’essai. Modélisation avec
I’approche phénoménologique. €, est la déformation plastique équivalente calculée au sens de Von Misés
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5 — Conclusion

La technique du dosage magnétique statique s’est avérée un moyen puissant et rapide qui
permet de mesurer les cinétiques de transformation lors des sollicitations mécaniques des aciers
contenant de l’austénite métastable. Grice o cette méthode de mesure, nous avons mis en évidence
linfluence du mode de sollicitation et de la température sur la transformation vy, — o' dans lacier
TRIP 800. Des chemins de déformation impliqguant [’augmentation de la pression hydrostatique
favorisent la transformation martensitique dans le régime S.I.M. Ce fait explique le manque de
consolidation de la courbe de l’essai de cisaillement (car la quantité de martensite formée est
moins importante) par rapport aur courbes des autres types d’essais.

Les mesures magnétiques ont permis de montrer ’effet déterminant de la température sur la
transformation martensitique lors des essais de traction simple. Pour des températures proches
de M7 la transformation est tres efficace, l'importante quantité de martensite formée contribue a
amélioration sensible de la résistance mécanique de l’acier TRIP.

Par des dosages interrompus, mnous avons souligné que le traitement thermique de
bake hardening stabilise ['austénite résiduelle quand il est appliqué au-dela d’une certaine
prédéformation. Cela a pour effet la diminution de la ductilité du matériau constatée au
chapitre 11, § 2.5.

La méthode de dosage magnétique in-situ lors d’un essai de traction a l’avantage de la rapidité.
Elle permet de déterminer rapidement la cinétique de transformation de ’austénite métastable
d’un acier TRIP, lorsque celui-ci est sollicité en traction uniaziale. L’amélioration du dispositif
magnétique permetirait de réaliser aussi des mesures in-situ o différentes températures pour des
déformations en traction simple.

Afin de décrire linfluence de la pression hydrostatique et de la température sur la
transformation martensitique induite par la déformation plastique, deux lois de transformation
ont été proposées :

* la premiére, 4 fondement thermodynamique, prévoit bien les cinétiques de transformation

de Uacier pour différents trajets de chargement ;

* la deuxiéme loi est phénoménologique. Elle rend compte correctement de l’influence des
deuzr parameétres, pression et température, sur la transformation de phase v, — o lors
des sollicitations mécaniques dans le régime S.I.M. Comme il a été mentionné auparavant,
si le comportement mécanique des phases (a, ., o) est connu, alors cette loi peut étre
intégrée dans un modeéle d’homogénéisation, ou, plus simple, dans une loi des mélanges

qui tient compte de l'influence relative de chaque phase sur le comportement mécanique de
Uacier TRIP.
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Chapitre IV

Modélisation du comportement
3D de l’acier

Un des objectifs de ces travaux de thése est la caractérisation des relations entre la
microstructure et les propriétés mécaniques de ’acier TRIP 800. Nous avons jusqu’ici montré
que la formation de la martensite induite par la déformation plastique, d'un coté, et les fortes
dissemblances entre les propriétés mécaniques des phases de la microstructure TRIP, d’un autre
coOté, sont les facteurs qui gouvernent le comportement mécanique de 1’acier.

La plupart des modéles de comportement dédiés aux aciers a effet TRIP ont principalement
été développés pour les aciers TRIP inoxydables. Suivant ’échelle & laquelle la description des
mécanismes de déformation, de transformation de phase ou de plasticité de transformation
s’effectue, les paramétres de ces modéles tentent généralement d’introduire l'influence de la
composition chimique, du trajet de chargement, de la température, de la pression, de la sensibilité
a ’état de contrainte, ou de la vitesse de sollicitation sur le comportement mécanique de ce type
d’aciers.

Certains modéles ont récemment été modifiés afin de les rendre pertinents lorsqu’ils sont
appliqués aux aciers TRIP faiblement alliés. Ils utilisent un grand nombre de paramétres, souvent
associés a la description & une échelle trés fine de la transformation martensitique. C’est pourquoi
leur implémentation dans un logiciel de calcul de la mise en forme n’est pas encore & l'ordre du
jour, les simulations numériques seraient pénalisantes par des temps processeur prohibitifs.

Dans la suite de notre étude, nous avons donc envisagé la modélisation du comportement
mécanique du TRIP 800 & l'aide d’une approche trés simple, basée sur la loi des mélanges.
Globalement, cela implique que le comportement des phases doit étre connu et qu’a tout moment
lors du chargement, leur fractions volumiques puissent étre calculées, ici en tenant compte du
niveau de déformation et de 1’état macroscopique des contraintes.

Le comportement des phases a d’abord été déterminé par des mesures in-situ de diffraction
de neutrons lors d’un essai de traction simple. Mais nous proposons, dans un deuxiéme temps, un
modéle & champs moyens qui permet de calculer ce comportement & partir des résultats d un essai
de traction simple et de la connaissance de la cinétique de la transformation v, — o' associée. Les
fractions volumiques des phases sont calculées, quant & elles, en utilisant la loi phénoménologique
de transformation, donnée au chapitre précédent.
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1 — Bibliographie

1.1 — Plasticité de transformation

Avant de commencer le rappel sur les modéles de comportement rencontrés dans la littérature
et concernant les aciers TRIP, une parenthése doit étre ouverte. Dans le cas particulier des
aciers TRIP inoxydables, les déformations dues a la plasticité de transformation (rencontrée, par
exemple, lors d’un refroidissement sous contrainte) sont non négligeables et ce phénomeéne doit
étre pris en compte dans toute tentative de modélisation du comportement mécanique de ce type
d’aciers.

A partir d’essais de refroidissement sous contrainte constante, des modéles phénomeénologiques
de plasticité de transformation dépendant du niveau de contrainte et de la fraction volumique de
martensite ont été établis [GJ65, Abr72, PCL*T03]. Ils utilisent un jeu de parameétres identifiés
pour chaque type d’essai et font systématiquement intervenir une variation de volume relative
AV/V reliée a la croissance d’une sphére dans un milieu rigide, parfaitement plastique.

Leblond et Devaux [LD89] ont donné une autre formulation pour le taux de déformation de
transformation macroscopique. Elle est justifiée par la nécessité d’une formulation incrémentale
(comme en plasticité) pour laquelle la plasticité de transformation évolue uniquement quand
la transformation a lieu. Les expériences réalisées pour des chargements uniaxiaux suggérent
que, pour de faibles niveaux de contrainte, la déformation due a la plasticité de transformation,
ETP , est proportionnelle & la contrainte appliquée. Les auteurs relient le taux de déformation
de transformation au déviateur des contraintes macroscopiques plutoét qu’aux contraintes
principales, en considérant que la plasticité de transformation n’induit pas de changement de
volume comme en plasticité classique. L’expression du taux de plasticité de transformation est
donnée par la relation :

) 3 .
TP
Ey = §KSij¢'(f)-f
ou K est une constante, S le déviateur du tenseur des contraintes macroscopique et ¢ une fonction
de la fraction f de phase formée.

Leblond [Leb89] a modélisé mathématiquement 1’évolution de la plasticité de transformation
dans les aciers lors d’un refroidissement & contrainte constante pour une transformation
quelconque d’une phase mére en une phase fille. Dans le cas de la transformation martensitique,
la phase mére est 'austénite et la phase produite est la martensite. En ne considérant que 'effet
Greenwood-Johnson (cf. chapitre I, § 3.4.2) et en négligeant V’effet Magee (cf. chapitre I, § 3.4.1),
I’auteur propose, a partir d'un calcul basé sur ’expansion d’une sphére & l'intérieur d’une matrice
plastique, différentes expressions du taux de plasticité de transformation pour trois classes de
comportements élastoplastiques de phases : plasticité parfaite [LD89|, écrouissage isotrope et
écrouissage cinématique [Leb89]. Ces expressions ne sont valables que pour des contraintes
appliquées inférieures a la limite d’élasticité du mélange, dans le domaine SAM. Au-dela, ’auteur
mentionne qu’il n’est plus besoin de faire la distinction entre la plasticité classique et la plasticité
de transformation. En corrigeant 1’expression du taux de plasticité de transformation, Taleb et
Sidoroff [TS03] proposent une extension du modéle de Leblond afin de prédire la transformation
de phase pour des faibles fractions volumiques de martensite (inférieures a 3 %). Ils considérent
que ’austénite ne plastifie en totalité qu’a partir d’une fraction volumique de martensite critique.

Fischer et coll. [Fis97, FRWT00| ont développé un modele analytique simplifié, dont les
hypothéses sont les suivantes :
* les déformations élastiques sont négligées ;

* les déformations sont les mémes en chaque point (approximation de Taylor) ;
* toute 'austénite se transforme instantanément en martensite;
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* la distribution spatiale des variants de martensite est prise en compte via la fonction
d’orientation g(p,0,1) ou ¢, 6, 1 sont les angles d’Euler de la région considérée. Dans le
cas d’une distribution isotrope de variants de martensite (g=1), l’expression de la plasticité
de transformation est donnée par la relation

1 ‘71114
P O (0% + %72)5 * M 1- oy’
gl =——2="" .8 avec of =0, -
17 4 O-* J Yy Y a'M
y In(Z4r)
Yy

ou 0 représente la variation de volume et  le cisaillement de la déformation de
transformation. o, est une fonction des limites d’élasticité de l'austénite (A) et de la
martensite (M), S;; le déviateur du tenseur des contraintes. Dans le cas d'un chargement
uniaxial, cette relation correspond a celle donnée par Greenwood et Johnson [GJ65].

Pour un matériau & n phases, Videau et coll. [VCP94] proposent une expression générale
du taux de plasticité de transformation macroscopique. Dans le cas d’un matériau biphasé, la
relation obtenue pour la transformation v — o est relativement simple :

ETPZK’y—)a"(l_f)'f'(S_XTP)

ou Ky, est une constante, f la fraction de martensite formée, S le déviateur du tenseur
des contraintes et XTT est I’écrouissage cinématique associé a la plasticité de transformation.
La raison de l’introduction de l’écrouissage cinématique est le constat expérimental qu’un
changement du niveau de contrainte, comme une décharge, modifie I’évolution de la plasticité de
transformation. Par exemple, aprés une décharge compléte du matériau aprés 50 % de martensite
formée, l'incrément de plasticité de transformation change de signe.

En considérant un écrouissage cinématique comme I’a fait Videau, Azzouz et coll. [ACAT00]
proposent une fonction de charge associée au mécanisme de plasticité de transformation. La
fonction est donnée par

ffP=1-a) - J-(c-X"Y+a-I? (6 - X"P)+p-T-R'F

ott XTP est la contrainte interne induite par la plasticité de transformation (elle introduit donc

l'écrouissage cinématique) et RTT est la contrainte seuil pour l’activation de la plasticité de

transformation. I et J sont les deux invariants du tenseur ¢ — XTF. Sous ces conditions, le

critére s’écrit :

xsi fTP = 0 la contrainte appliquée est suffisante pour produire un écoulement
macroscopique additionnel di & la plasticité de transformation ;

fTP

* si < 0 il n’y a pas d’écoulement plastique induit par la transformation de phase.

Le taux de plasticité de transformation macroscopique est donné sous la forme

STP _ e P |35
E"P—K-(1-f)-f<f >[2A

Diani et coll. [DBS95] ont étudié la plasticité de transformation pour une microstructure
biphasée en utilisant une modélisation micromécanique du comportement de chaque phase. La
transformation martensitique est accompagnée d’une déformation de transformation 2 donnée.
En appliquant l'approche autocohérente & un matériau isotrope incompressible, les auteurs
expriment 'incrément de déformation de transformation dans le cas uniaxial comme

TP OSHm i B

ol e €ttty sont respectivement les modules de cisaillement du milieu effectif et de la martensite.
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Les propriétés du milieu effectif sont obtenues en fonction des modules de cisaillement de
Pausténite et de la martensite (g, pm) par homogénéisation autocohérente en considérant les
inclusions sphériques,

5 5
e fh (1 f) =1
3pte + 24im 3pte + 2pq

Il existe aussi des représentations cristallographiques de la transformation martensitique.
L’orientation de chaque variant de martensite formé dans un monocristal d’austénite permet de
déterminer sa propre déformation de transformation. A partir d’un critére de transformation
(cf. paragraphe I11.4.1) appliqué & chaque variant, il est possible de calculer les incréments
de la fraction volumique des variants. Ainsi, l'incrément de déformation de transformation
macroscopique est la somme des incréments de chaque variant, de fraction volumique Af?,
appartenant aux différentes cristallites pondérés par leur fractions volumiques respectives :

ETP Z Z TPU A fv

grams variants

Cherkaoui et coll. [CBL00| ont appliqué cette représentation pour un polycristal par une
approche autocohérente. Fischer [Fis97] a utilisé la méthode des éléments finis’® en adoptant
une approche itérative pour simuler le refroidissement & contrainte constante.

1.2 — Modéles de comportement isothermes

Aprés avoir passé en revue les modéles de plasticité de transformation qui permettent de
calculer la déformation macroscopique due & la transformation de phase provoquée généralement
par la diminution de la température sous charge constante dans les aciers a effet TRIP, nous
allons maintenant passer en revue les modéles de comportement & température constante.

Et on va commencer par celui dont la forme est parmi les plus simples. La loi d’écoulement
[GOT9], valable en traction uniaxiale, dépend de plusieurs paramétres de la microstructure :

1
Ef Sa’ -y 2
/ de
£; 1- f
ol o est la limite d’élasticite, S¥ =7 est la surface des interfaces o — ~ par unité de volume, f la
fraction volumique de martensite, ¢; la déformation plastique a laquelle la martensite commence &

se former et K une constante dépendant de la microstructure (longueur des dislocations, nombre
de sources de dislocations).

c=09+ K

Un autre modéle, aussi simple, est celui de Najafi-Zadeh et coll. [NZHCL82]. Il exprime la loi
de comportement d’un acier composé d’austénite instable v et de martensite o' sous la forme :

o(e) = 04(e) + low (€) — o(e)] - f(e)

La cinétique de transformation est donnée par le modéle de Guimaraes’™ [Gui72]. Les lois
d’écoulement des phases sont données par les relations :

oy(€) =0y + Ky " et oy(e) =Ky -e™

ou o9, K, n, Ky, m sont des constantes a identifier sur le comportement de chaque phase.

"chaque cristal est maille par quelques éléments triangulaires en lui attribuant une orientation
cristallographique
f=1—exp(—K -&*), les constantes K et z sont identifiées expérimentalement
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Dans le cas des aciers TRIP multiphasés, Perlade et coll. [PBF03] ont modélisé leur
comportement en traction uniaxiale en s’appuyant sur la loi des mélanges :

o=1=fy) omlem) + [y 0y(eq)

ou fy est la fraction volumique initiale d’austénite résiduelle, o, la contrainte d’écoulement dans
la matrice ferrite-bainite-martensite®?. La contrainte d’écoulement dans 1’austénite est calculée
4 partir de la relation

Oy =0y +a-M-p-b-\/p

dans laquelle a est une constante (a=0.4), M le facteur de Taylor (M=3), p le module
de cisaillement (u—=72 GPa), b le vecteur de Burgers (2.5-107'° m). La contrainte critique
d’écoulement dans 1’austénite est calculée en fonction de la composition chimique de 'acier :

0o = 68 + 354%C + 20%Si + 3.7%Cr  (MPa)

La densité des dislocations, p, est fonction de la fraction de martensite formée calculée &
l’aide d’une formulation dérivée du modeéle d’Olson et Cohen [OCT75]. Les auteurs déterminent
la cinétique de la transformation -, — o' (autocatalytique) en supposant la décroissance du
volume des plaquettes de martensite formées avec I’avancée de la transformation dans un grain
d’austénite résiduelle, i.e. plus un grain d’austénite résiduelle s’est transformé et moins il reste
de place pour former des nouvelles plaquettes de martensite qui auront un volume plus faible que
les premiéres plaquettes formées. La partition des déformations entre la matrice et ’austénite
résiduelle s’effectue selon ’hypothése Iso-W 81, A partir de 'identification des paramétres sur
les comportements locaux des différentes phases, les auteurs trouvent un bon accord entre
I'éxpérience et la simulation du comportement en traction uniaxiale d’'un acier TRIP multiphasé.

Narutani et coll. [NOC82] ont développé une modélisation de 1’écoulement inélastique d’un
acier austénitique. Leur modéle prend en compte la contribution du durcissement lors de
I’apparition de la martensite et 'adoucissement dynamique. La loi de comportement s’écrit :

o =0y Aog=(1-f) 0y (= a-f)+f 0w (e—a-f) - Aoy

ol o, représente 1’écrouissage du matériau biphasé, o, et o, étant les contraintes d’écoulement
de Vausténite et de la martensite; « - f est un terme qui prend en compte l'orientation des
plaquettes de martensite (avec @ = 0.12). Le terme Aoy est lié a l'incrément d’adoucissement
dynamique résultant de la plasticité de transformation :

df

Aog=p d_E Os

B est un paramétre & identifier sur I’expérience. Le comportement s’écrit :

df

o=[1=f) 0y (e=a-f)+ [ 0w (e—a /)] (1-p-T)
Apres identification des paramétres, les auteurs constatent que le modeéle est en bon accord
avec ’expérience pour des essais de traction a différentes températures sur un acier initialement

entierement austénitique.

804, est donnée en fonction de la taille de grain et de la composition chimique de I’acier [BIKLO1]

81Piso-travail de déformation, [oy;de;; est le méme dans la matrice et dans l’austénite résiduelle [BB02].
Cependant, la validité de ’hypothése n’est nullement assurée pour toutes les directions (dans le volume), mais
uniquement pour celle de la sollicitation de traction simple
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Goel et coll. [GST85, SGT85] proposent un modéle théorique pour le comportement d’un
acier dual-phase contenant de I’austénite métastable (env. 20 %). La cinétique de transformation
de Ludwigson et Berger®? [LB69] est couplée & un modéle de comportement composite. Les
états de contrainte et de déformation se partitionnent selon un rapport constant entre la matrice
(m), composée de ferrite (V,) et de 'austénite résiduelle (V. ), et la martensite de fraction
volumique V, :

o=Va+Vy,) om+Vy-0on

E:(Va+vr)'5m+Va"5a’

Les comportements de chaque phase sont décrits & ’aide de la loi d’Hollomon®3. Le modéle
prend en compte l’écrouissage induit dans la ferrite par la transformation martensitique par
Iintroduction de deux paramétres g4y, et 5£m qui dépendent de ’accroissement de la densité des
dislocations dans la ferrite généré par 'apparition de la martensite de trempe et de la martensite
induite par la déformation :

(Va+ Vo) 0m=Va-Ko-[em+ am + €gn)™ + Vy, - Ky, - €

En faisant varier la stabilité de ’austénite, les auteurs remarquent qu'une austénite trop stable
ne contribue pas & l'amélioration de la résistance mécanique et de la ductilité, tandis qu'une
austénite trop instable augmente la résistance au détriment de la ductilité. Ils préconisent une
austénite suffisamment stable pour trouver un compromis optimal entre la résistance mécanique
et la ductilité du matériau.

A vpartir de la cinétique donnée par le modéle d’Olson et Cohend* [OCT5],
Stringfellow et Parks [SPO92| proposent une loi de comportement incrémentale s’appliquant,
comme la plupart des modéles présentés jusqu’ici, aux aciers TRIP inoxydables :

> =C:[D- D"

ol 3 est la dérivée de Jaumann du tenseur des contraintes et C le tenseur isotrope des modules
d’élasticité ; D est le tenseur symétrique taux des déformations. La partie inélastique de D, D™,
est exprimé comme la somme de la contribution du glissement plastique DP? et de celle résultant
de la transformation martensitique via le tenseur inélastique des vitesses des déformations (D™ =
D? + DT donné par

3 V

La partie entre parenthéses représente la déformation de transformation instantanée
accompagnant la formation de martensite, de fraction volumique instantanée f . Elle est
fonction du déviateur des contraintes macroscopiques S (via le paramétre A qui dépend aussi
des caractéristiques mécaniques de 'austénite) et de la variation de volume associée a la
transformation de phase.

DT:f-<A.S+1.5.£)

82y, =A-e2 . V4., ol e. représente la déformation totale, A et B sont des constantes. Plus précisément, A
rend compte de la stabilité de I’austénite résiduelle par rapport a la déformation et B représente effet induit par
la formation de la martensite sur la production de nouveaux embryons de martensite, i.e. il caractérise la nature
autocatalytique de la transformation de phase

831a loi introduit deux paramétres constants K et n, o = K-[In(1+4¢)]™ oil o est la contrainte et e la déformation ;
n est le coefficient d’écrouissage

84selon  Olson et Cohen [OCT75] la fraction volumique f de martensite formée s’écrit
f=1—exp{-B-[1 —exp(—a-€P)]"}, ol a est une constante qui augmente lorsque l'énergie de faute
d’empilement diminue. 5 =C - P - #’ avec C une constante géométrique, P la probabilité qu’'une intersection
de bandes de cisaillement constitue un germe de martensite et 'exposant n = 4.5; v, est le volume moyen
d’une latte de martensite, s, est le volume moyen constant d’une bande de cisaillement. Les auteurs [SPO92]
introduisent la sensibilité de la transformation & I’état macroscopique des contraintes, la fonction donnant la
cinétique de transformation devient alors f = (1 — f)- (A - P4 4+ By -7), avec Ay = a-n- (fs)" "' - (1 — fo) - P,
ol fsp est la fraction volumique des bandes de glissement; By est une fonction de 7 et de fo, l'exposant n
(n=2) modélise une distribution aléatoire des orientations des bandes de cisaillement, n est une constante; la
triaxialité des contraintes est donnée par la relation 7 = —Z, out p est la pression hydrostatique et & la contrainte
équivalente de Von Misés
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La partie plastique DP est décrite par les glissements plastiques dans chaque phase. A l'aide
d’un modéle autocohérent [BHZ81] appliqué au comportement d’un matériau biphasé (composé
d’austénite et de martensite) viscoplastique, isotrope et incompressible, en couplage avec la
cinétique de transformation, les auteurs implémentent leur loi de comportement dans un code
éléments finis. Les coefficients du modéle sont identifiés pour chaque température de sollicitation
et des simulations sont réalisées pour plusieurs trajets radiaux.

Un autre modeéle d’écrouissage est celui d’Iwamoto et Tsuta [IT00]. Il prend en compte une
fonction de charge dépendant du troisiéme invariant J3 du déviateur des contraintes :

Js 1 J.
%(JQ,Jg):JQ—k-%——-zf?:o avec &= ,|3- JQ—k-l—:”/2 [MMO96]
J, 3 I

Le parameétre k est en relation avec le développement de la microstructure dans le matériau
(évolution de la texture). Le taux de déformation inélastique se décompose en une partie
plastique éP, une partie déviatorique de transformation é’ et une partie de dilatation due a
la transformation 4@t

cin __ 2P T - dilat
‘Eij _61]+62]+6Zj
ou
Cx Cx
é?,:ia‘s.él’ éT_:i.R.f'.a‘s éd?latzlﬂ.f'.g..
YU 26 Ooy; T 25 do;; Y 3V "
J J

gP est la déformation plastique équivalente, R est un paramétre représentant ’amplitude du
changement de forme associé & la transformation martensitique. En rajoutant la déformation
thermique, €™, la loi de comportement est donnée par 1'équation suivante :
Gij = Ciji - (Ew — €4} — €7 — €y — £R™)

En couplant leur modéle avec la cinétique de transformation proposée par Iwamoto et coll.®
[ITT98|, les auteurs comparent les résultats numériques a ceux issus des essais expérimentaux
sur des aciers TRIP inoxydables ayant différentes tailles de grain [MTT74]. Ils observent un bon
accord entre la simulation et ’expérience.

Le modeéle proposé par Diani et coll. [DBS95] est valable pour décrire le comportement
mécanique en traction uniaxiale d’un acier TRIP biphasé (austénite+martensite) :

Eww = 3:“6 ) (Eacac - ng)

ol E est lincrément de déformation macroscopique totale et ET Pincrément de déformation de
transformation déterminé & l’aide de la relation

. Opbm, : _B
EY —__TFm .
" Bt 2y, |

Le module de cisaillement p. du milieu effectif est obtenu & ’aide du modéle autocohérent
appliqué par les auteurs a un matériau biphasé isotrope et incompressible. En traction simple,
le modéle reproduit I’adoucissement dynamique observé par Olson et Cohen [OC82b].

85]a fonction de transformation, donnant la formation de la martensite dans un acier inoxydable, est exprimée

en fonction de la température, T, de la triaxialité des contraintes, 7, et d’un terme qui introduit la sensibilité a la
Eip,slip

M
vitesse de déformation par Péquation f = (a1 - T? 4+ a2 - T+ az —aq-7) - | 2= , ou le paramétre M traduit
€y

la sensibilité de la transformation martensitique a la vitesse de déformation
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Un modéle d’écrouissage basé sur la loi des mélanges [HHRIS8]| est couplé a une loi donnant
la cinétique de transformation®0 :

0 =[Bus — (Bus — Ans) -exp(—m - (eg)")] - (K1 + Ko - T) + AHy o0 - Viy

ot €2, est la déformation plastique équivalente. Le premier terme représente une approximation de
I’écrouissage de I’austénite. AH,,_, o est 'incrément d’écrouissage induit par la transformation en
martensite, supposé constant. Les parametres Bygs, Ags, m, n, K1, Ky et AH,,_, sont identifiés
sur des essais de traction uniaxiale pour différentes vitesses de déformation. Les auteurs notent
I'importante influence de la vitesse de sollicitation sur 'augmentation de la température du
matériau lors d’un essai de traction uniaxiale sur un acier entiérement austénitique.

Lani et coll. [LFJ*02] modélisent par éléments finis un motif élémentaire de la microstructure
d’un acier TRIP multiphasé dans lequel ils considérent une distribution aléatoire d’inclusions
d’austénite élastoplastique instable dans une matrice ferrito-bainitique dont le comportement est
élastoviscoplastique. Le modéle de plasticité utilise la théorie de I'inclusion équivalente d’Eshelby
[Esh57], ainsi qu’une approche de type champ moyen lors de 1'étape d’homogénéisation [MT73].
Dans chaque élément a I'intérieur de 'austénite, I’évolution de la fraction volumique de martensite
est pilotée par un critére thermodynamique simplifié, dérivé de celui proposé par Fischer [Fis97] :

aA:sTIZG

ol G est la barriére thermodynamique de transformation dépendant de la température et de la
déformation plastique de 'austénite (pour une composition chimique donnée). Selon les auteurs,
G augmente avec la déformation plastique de ’austénite.

Comparé aux résultats expérimentaux obtenus par Furnémont [Fur(3] lors de ses travaux, ce
modéle donne de bonnes prédictions (en traction simple). En utilisant le modeéle dans le cas d’un
acier TRIP multiphasé proche de celui de notre étude, Furnémont [Fur03] conclut qu'’il existe une
valeur optimale pour le terme G qui permet d’obtenir le meilleur compromis résistance-ductilité
dans un acier TRIP multiphasé. A I'heure actuelle, le modeéle de Lani et coll. est appliqué a la
simulation uniquement dans un point de la microstructure et son extension & la mise en forme
n’a pas encore été effectuée. De plus, par rapport & un modéle polycristallin (voir, par exemple
[Kub04]), il ne réduit pas considérablement le nombre de variables internes, car la description de
la transformation par variants de martensite est toujours conservée.

1.3 — Conclusion

Tous les modéles passés en revue ont, & la base, été développés pour les aciers TRIP
inoxydables. Dans chaque cas, une partie du modéle est dédiée au comportement des phases,
une autre est consacrée & la description du phénoméne de plasticité de transformation et de
la transformation de phase, description qui peut étre purement phénoménologique ou alors
qui peut se faire & une échelle trés fine et de facon beaucoup plus détaillée, en prenant en
compte et en modélisant les mécanismes de transformation qui interviennent au niveau de la
microstructure. In fine, le comportement mécanique global de 'acier est calculé soit avec une
approche de type comportement composite, i.e. en injectant le modéle de transformation de
phase dans le comportement des phases, soit en passant par une étape d’homogénéisation, le
schéma autocohérent étant le plus souvent utilisé.

4B
861a cinétique de trasnformation est donnée par la relation %"L =2 ¥ (1—72/7_) A 1.[1—tanh(C+D-T)],
ou A, B, C, D, p et Q sont des paramétres 4 identifier sur des essais de traction uniaxiale pour différentes vitesses
de déformation et différentes températures [HHRIS|
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Trés peu nombreux sont les modéles de comportement spécialement développés pour les aciers
TRIP multiphasés. Par exemple, on peut citer le modéle de Perlade et coll. [PBF03] ou celui
de Lani et coll. [LFJT02]. Néanmoins, méme ces approches dérivent et ont été adaptées a partir
de celles utilisées auparavant pour les aciers TRIP inoxydables, plus précisément, du modéle
d’Olson et Cohen [OC75], de celui de Fischer [Fis97, FRW100] et, trés récemment [Kub04], du
modéle polycristallin [CBS98, CBLO00].

Du point de vue de leur construction, ces modéles sont complets et trés prometteurs. Ils
utilisent tous une base physique pour la description du comportement des phases et de la
transformation martensitique. S’ils ne sont pas encore préts pour une utilisation industrielle de
simulation de la mise en forme, c’est & cause de leur lourdeur due au grand nombre de variables
internes utilisées. Aussi, ils n’ont pas encore été validés sur des cas réels de piéces embouties®”.

Un point sensible lié a 'utilisation pratique dans l'industrie des modéles de comportement
reste celui posé par leur implémentation. En effet, & I’heure actuelle, le nombre de codes de
simulation de la mise en forme est limité (Pam-Stamp, Autoform, LS-Dyna, etc.) et 'introduction
des lois de comportement utilisateur comme celles exprimées par les modeéles décrits ci-dessus
est délicate & réaliser.

87sauf pour le récent modeéle de Kubler [Kub04] qui a été testé afin de simuler, sous Abaqus, 'emboutissage
avec ’outil en croix ; mais les résultats de ces simulations, dont les temps de calcul sont largement supérieurs aux
attentes des industriels, doivent encore étre validés
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2 — Application a I’acier TRIP 800

Au vu des conclusions du précédent paragraphe et dans une démarche d’utilisation pratique
de la loi de comportement, nous avons choisi de modéliser de facon simple le comportement
mécanique de l'acier TRIP 800. Comme d’autres auteurs 'ont déja fait, il s’agit de déterminer
d’abord le comportement des phases qui, couplé a une loi de transformation multiaxiale, sera
ensuite intégré dans une loi des mélanges donnant le comportement mécanique 3D de 1’acier.

Pour les aciers TRIP multiphasés, a teneur en austénite résiduelle inférieure a 15 % et dont
I’austénite résiduelle est trés stable thermiquement, le phénoméne de plasticité de transformation,
i.e. la macrodéformation induite lors de la diminution de la température & charge constante, n’a
pas été vérifie. Toutefois, il semblerait que la déstabilisation thermique de ’austénite résiduelle
est négligeable devant sa déstabilisation mécanique. Nous avons donc ignoré la plasticité de
transformation et il n’a pas été question d’en tenir compte lors de ’étape de modélisation du
comportement mécanique du TRIP 800.

2.1 — Le comportement des phases

Dans nos travaux, nous avons estimé le comportement des phases (ferrite et austénite
résiduelle) par deux méthodes. La premiére est expérimentale, basée sur des mesures par
diffraction de neutrons lors d’un essai de traction simple sur une éprouvette en acier TRIP 800.
De cette fagcon on peut obtenir le comportement des phases dans le mélange & la température
de D’essai, ici, la température ambiante. L’inconvénient de cette technique est qu’elle nécessite
I’accés aux moyens expérimentaux de mesure spécifiques.

La deuxiéme méthode utilise une approche & champs moyens. Son utilisation requiert
la courbe expérimentale d’un essai (traction simple, cisaillement, etc.) et la cinétique de la
transformation 7, — o' correspondante. L’optimisation des paramétres du modéle permet
finalement de remonter au comportement des phases. La méthode a ’avantage de la rapidité.
En outre, si on posséde la courbe expérimentale d’un essai & une température autre que la
température ambiante, ainsi que sa cinétique de transformation, nous devrions pouvoir obtenir
le comportement des phases a cette température-la.

2.1.1 — Mesures par diffraction de neutrons

Les mesures par diffraction de neutrons ont déja été utilisées pour étudier les déformations
induites de fagon thermique ou mécanique dans les matériaux [KH90, MSKK91], mais aussi la
transformation martensitique assistée par la contrainte (SAM) [ODWMO02]. C’est une technique
idéale pour déterminer les déformations élastiques dans un matériau multiphasé, car elle permet
de distinguer les phases et de mesurer les déformations élastiques de leur réseau cristallin suivant
toutes les orientations cristallographiques possibles. Par rapport a la diffraction des rayons X,
dont les analyses sont limitées aux seules régions proches de la surface, la diffraction de neutrons
réalise des mesures volumiques, ce qui, dans notre cas (taille de grain de l'austénite résiduelle
inférieure au micron), constitue un avantage non-négligeable. Pour la plupart des matériaux
(poudres, alliages métalliques) la distance de pénétration est de l'ordre de quelques millimétres
[Bac75] (& comparer aux quelques microns des rayons X).

Des mesures in-situ par diffraction de neutrons ont été réalisées au Laboratoire Léon Brillouin
du CEA de Saclay. Le chargement de 1’éprouvette, dont la géométrie est identique & celle de
I’éprouvette de traction (cf. annexe B.1.1), est effectué a I’aide d’une platine de traction manuelle,
spécialement congue pour étre montée sur le diffractométre. La figure 113 illustre le principe de
la méthode de mesure.
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Ces mesures nous ont permis de déterminer les déformations élastiques des réseaux cristallins
des phases lors d’une sollicitation en traction uniaxiale de 1’acier TRIP 800 en fonction de la
contrainte macroscopique appliquée. Parce que les réflexions correspondant aux plans {311},
et {211}, sont relativement peu affectées par les déformations intragranulaires, ces familles de
plans caractérisent le mieux le comportement macroscopique des cristaux CFC et CC [CLL98].
D1 aux contraintes techniques, nous n’avons pas eu accés aux réflexions de ces familles de plans.
Les déformations élastiques dans les phases ont donc été calculées a partir de la variation de
la distance entre les plans {111},, de l'austénite résiduelle et {110}, de la ferrite. Le faisceau
incident monochromatique de neutrons (A = 1.227 A) est diffracté par un cristal de Ge dans un
détecteur composé de capteurs disposés tous les 0.1° et couvrant un angle de 90°. Ces capteurs
comptent chaque impact des neutrons diffractés provenant des plans appartenant & ces familles.
Généralement, les temps de comptage pour déterminer les pics de Bragg varient entre 5 minutes
pour la ferrite & 30 minutes pour ’austénite résiduelle. Dans notre cas, ces temps de comptage se
sont avérés insuffisants (dti au faible volume analysé, de 3x1.35 mm?), surtout en ce qui concerne
Pausténite résiduelle ; mais le temps d’accés au faisceau étant limité (une demi-journée), nous
n’avons pas eu la possibilité d’augmenter les temps d’acquisition.

Les mesures par diffraction de neutrons permettent de déterminer la déformation élastique
du réseau cristallin. La variation de la distance entre les plans du réseau est calculée avec la
relation : L ghkl

0

Ehkl =
dgkl

ol dgkl représente 1’espacement initial entre les plans cristallins et d*! I’espacement des plans
correspondant & un chargement donné. Un exemple de décalage de pics {311} de l'austénite est
donné sur la figure 114-(a). En pratique, la déformation du réseau est calculée directement &
partir des angles de Bragg®® par une relation simplifiee®® qui s’écrit :

Al
Ehkl = Y - cotan g

88n0us rappelons la relation de Bragg, A = 2d"*'sin ou X est la longueur d’onde, d"**' la distance entre les

plans du réseau cristallin et 8 I’angle de diffraction. Comme X est constante, la variation de d"* provoquera une
variation de 6 qui se traduit donc par un déplacement des pics de diffraction, figure 114-(a). A tout moment lors
du chargement, le paramétre de maille de 'austénite résiduelle ou celui de la ferrite peut étre calculé & partir de
larelation a=d- VA2 + k2 + > = 525 - VA2 + K> + I

891 s’agit d’un développement en série de Taylor de sin @ & Pordre 1, en 8 = 6
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F1aG. 113 — Illustration schématique du principe de la méthode de mesure par diffraction de neutrons [DBMROO0]
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Fi1G. 114 — (a) Déplacement des pics de diffraction de l'austénite entre I’état initial (courbe bleue) et I'état
correspondant & 1 % de déformation macroscopique en traction [Fur03]; (b) Illustration des pics de martensite
"cachés" sous le pic de diffraction de la ferrite. Pour obtenir une mesure quantitative exacte de ces deux phases, il
faut déconvoluer les pics de la martensite {101} et {110} de celui de la ferrite {110}, ce qui est trés difficile [Fur03]
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F1G. 115 — Pics de diffraction de la ferrite et de l’austénite résiduelle. Illustration de ’évolution de la

quantité d’austénite résiduelle entre 'état non-déformeé (courbe verte) et 1’état correspondant & une déformation
macroscopique moyenne supérieure & 20 % : le pic {200} de P’austénite résiduelle a complétement disparu, tandis
que les pics {101} et {110} de la martensite se sont développés sous le pic de la ferrite {110}. L’intensité du pic
{111} de 'austénite résiduelle a aussi beaucoup diminué. Cela témoigne de la transformation v, — o’ induite par

la déformation plastique
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La figure 114-(b) montre que les pics de diffraction correspondant & la martensite induite par
la déformation plastique sont masqués par le pic de diffraction de la ferrite. Il est donc impératif
de déconvoluer ces pics si 'on veut mesurer de facon quantitative les déformations élastiques de
chacune de ces phases. Nous ne 'avons pas fait, car, d'un coté, cela est trés difficile a réaliser et,
d’un autre coté, il a été montré [Fur03] que la position relative du pic de la ferrite et donc, la
déformation de son réseau cristallin, n’est pas perturbée pas la présence des pics de la martensite,
figure 114-(b).

La figure 115 montre la diminution/disparition des pics de I’austénite résiduelle en faveur de
la croissance des pics de la martensite pendant la déformation plastique. Au-dela de 20 % de
déformation, la transformation martensitique est stoppée et la fraction volumique de ’austénite
résiduelle reste stable, a environ 4 %.

Les déformations élastiques des réseaux cristallins de 1'austénite résiduelle et de la ferrite ont
donc été mesurées en fonction de la déformation imposée & 1’échantillon pendant un essai de
traction in-situ. A chaque niveau de charge, ’essai de traction est interrompu (I’éprouvette étant
toujours sous charge) pour permettre d’obtenir les pics de diffraction correspondant aux deux
familles de plans cristallins des phases, {111},, de 'austénite résiduelle et {110}, de la ferrite,
respectivement. Les temps de comptage étant particuliérement réduits, les spectres obtenus sont
assez perturbés, en particulier ceux correspondant aux pics de ’austénite résiduelle, voir figures
116-(a) et 116-(b). L’utilisation d’un logiciel développé au CEA pour le dépouillement de ce
type de mesures nous a permis d’ajuster correctement les données expérimentales et d’obtenir
les valeurs des angles de Bragg correspondant & chaque palier de chargement/déformation
macroscopique, comme montré sur les figures 116-(a) et 116-(b). L’ensemble des déformations
élastiques des deux phases obtenues pour plusieurs paliers de chargement est représenté sur
la figure 117 en fonction de la déformation macroscopique correspondant & chaque niveau
de chargement. On remarque que, pour un méme niveau de chargement macroscopique, la
déformation élastique de la maille de ’austénite résiduelle est supérieure & celle de la ferrite ; on
conclut que, pendant la sollicitation mécanique, cette phase supporte localement un niveau de
contrainte supérieur a celui dans la ferrite.

Modules d’Young des phases v, et «

A partir de la connaissance des modules d’Young des phases diffractantes, on peut calculer
les contraintes dans les phases durant le chargement mécanique. Il existe deux méthodes pour
obtenir ces modules des phases :

1. En sachant que, pour une phase donnée, nous mesurons par cette méthode la déformation
élastique d'une famille de plans {hkl} de son réseau cristallin (ou du paramétre de maille
correspondant), la déviation de l’évolution linéaire de cette déformation représentée en
fonction de la charge macroscopique appliquée peut étre utilisée pour déterminer le module
apparent de cette phase, voir figure 117-(b).

o.hkl — Ehkl . 6hkl

Avec cette démarche, ’hypothése de Reuss (iso-contraintes) [Reu29] pour les contraintes est
implicitement faite (en élasticité) ; mais en sachant que les deux phases ont des constantes
élastiques proches, les erreurs induites par cette hypothése sont minimes. Par ailleurs, dans
le régime élastique, 'austénite résiduelle et la ferrite ont des modules d”Young dont les
valeurs sont peu différentes, ce qui justifie l'utilisation de ’hypothése de Reuss [Fur03].

Apres interpolation linéaire des valeurs des déformations élastiques des phases avec la
contrainte macroscopique (¢ = o), on obtient les modules d’Young, E, = 215 GPa
pour l'austénite résiduelle et E, = 225 GPa pour la ferrite, respectivement. Ces valeurs
sont en bon accord avec celles obtenues par Furnémont [Fur03| lors de son étude sur un
acier TRIP multiphasé de composition chimique légérement différente de la ndtre et aussi

avec les valeurs données pour l'austénite et pour la ferrite par Suh et coll. [ST75].
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F1G. 116 — Pics de diffraction correspondant & la famille {111} de plans cristallins de P’austénite résiduelle,
pour deux niveaux différents de déformation macroscopique. A cause des faibles durées de comptage, les spectres
sont assez perturbés. On remarque cependant la position des angles de diffraction (ou angles de Bragg) obtenue
a l'aide d’un logiciel de traitement fourni par le CEA de Saclay
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Fi1G. 117 — Evolution de la déformation élastique du réseau cristallin de la famille {111},, de l’austénite
résiduelle (points en rouge) et {110}, de la ferrite (points bleus), respectivement, en fonction de la déformation
macroscopique. Mesures par diffraction de neutrons
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F1aG. 118 — Déformations élastiques de 'austénite résiduelle {311}, et de la ferrite {211}, en fonction de la
contrainte macroscopique lors d'un essai de traction in-situ d’un acier TRIP 0.29C-1.42Mn-1.41Si. Les points A
et B correspondent aux limites d’élasticité de la ferrite et, respectivement, de 'austénite résiduelle [Fur03]
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2. Le module d’Young, E*! correspondant & une direction particuliére peut aussi étre calculé
a partir de la matrice de rigidité d’un type de cristal donné. La encore, des hypothéses
comme celles de Reuss (iso-contraintes), de Voigt (iso-déformations) ou alors d’autres
hypotheéses, situées entre ces deux extrémes, doivent étre faites pour estimer la contrainte
locale. Hill [Hil52] a montré que la valeur réelle du module d’Young se situe quelque part
entre les extrémes proposés par Reuss et par Voigt. Furnémont [Fur03] a appliqué une
méthode plus élaborée [Kro58] pour déterminer les modules d’Young des familles de plans
{311},, et {211},. Cette méthode nécessite la connaissance des valeurs théoriques des
complaisances élastiques (C11, C12, Cyq) des cristaux de structure cubique & faces centrées
(CFC) de l'austénite résiduelle et cubique centrée (CC) de la ferrite, valeurs calculées par
Dawson et coll. [DBMRO00|. L’auteur trouve que les valeurs des modules d’Young obtenues
de cette fagon sont trés proches de celles données par la premiére méthode de calcul, plus
"expérimentale". Cela justifie encore 1’'utilisation de I’hypothése de Reuss pour extraire les
modules des phases.

Limites d’élasticité des phases v, et «

La figure 118 montre la variation de la contrainte macroscopique en fonction de la déformation
élastique des réseaux cristallins correspondant aux familles des plans {311}, et {211},. On
remarque que, tant qu’on reste dans le domaine élastique, la dépendance de cette déformation
par rapport a la contrainte macroscopique appliquée est linéaire. Le point A correspond & l'entrée
en plasticité de la phase CC, i.e. de la ferrite. A partir de cet instant, I’austénite résiduelle doit
supporter un niveau de contrainte local plus élevé, ce qui se traduit par une augmentation
soudaine de la déformation élastique de son réseau cristallin. Au-dela du point B de la courbe,
l'austénite résiduelle commence aussi & se déformer plastiquement. Les déformations élastiques
aux points A et B correspondent, aprés conversion grice a la connaissance des modules d’élasticité
de ces phases, aux limites d’élasticité de chaque phase.

Pour notre acier, les limites d’élasticité des phases, calculées suivant cette méthode, valent
respectivement o, = 570 MPa pour 'austénite résiduelle et o,, = 425 MPa pour la ferrite.
Ces valeurs semblent faibles comparées a celles obtenues par Furnémont [Fur03| pour un acier
TRIP de composition 0.29C-1.42Mn-1.41Si, dont 1’austénite résiduelle contient environ 1 wt% C
(lauteur trouve oy, = 720 MPa et oy, = 530 MPa). On rappelle que la teneur en carbone du
TRIP 800 est plus faible (¢, = 0.19), mais que, au contraire, la teneur en carbone de l'austénite
résiduelle est plus élevée, ¢,, = 1.18. Or, il est bien connu que cet élément y-gene qu’est le carbone
est celui dont la présence durcit le plus austénite résiduelle [Hai88]. Le traitement thermique
du TRIP 800, différent de celui de ’acier TRIP que Furnémont & utilisé dans son étude, pourrait
expliquer le désaccord entre nos résultats et ceux rapportés par cet auteur.

En utilisant la formule empirique donnée par Perlade et coll. [PBF03| pour calculer la
limite d’élasticité initiale de 1’austénite résiduelle en fonction de sa composition chimique,
0y, = 68 4+ 354%C + 20%S% + 3.7%Cr (MPa), nous obtenons 525 MPa, valeur proche de celle
obtenue expérimentalement avec les mesures par diffraction de neutrons. Pour la suite de notre
étude, nous allons donc garder la valeur de 570 MPa pour la limite d’élasticité de la phase ~,.

Les figures 119-(a) et 119-(b) montrent les courbes de comportement des phases obtenues avec
la méthode de mesures in-situ par diffraction de neutrons. L’hypothése de Taylor est faite pour
les déformations, gy’ eq 7 est la déformation macroscopique de traction
(équivalente au sens de Von Misés). Pour chaque niveau de déformation macroscopique, les
contraintes locales dans les deux phases sont calculées en multipliant la valeur des déformations

élastiques des phases par le module d”Young de la phase correspondante.

= €y, = Ealpha, OU €
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Nous avons également représenté sur ces figures les courbes de comportement des phases
approchées avec la loi de Ludwick, qui s’écrit sous la forme o; = oy, +k; - (e7)™, o i représente
ici 'austénite résiduelle (y,) ou la ferrite (), n; étant I'indice d’écrouissage de chaque phase®.
Cette fois, les contraintes locales dans les phases sont fonction de la déformation plastique®®. Les
parameétres de la loi sont donnés dans le tableau 19 pour chaque phase.

‘ phase H E (cpa) ‘ Oy (MPa) ‘ Rpo.o aupa) ‘ k (upa) ‘ n ‘
Y 215 570 610 1865 | 0.64
e 225 425 455 1060 | 0.58

TAB. 19 — Valeurs des modules d’Young, des limites d’élasticité (o, et Rpo.2) et des paramétres de la loi de
Ludwick pour lausténite résiduelle (y,) et pour la ferrite (o)

La figure 120 illustre les résultats obtenus en faisant le méme genre de mesures par Furnémont
[Fur03] lors de ses études. Méme si son acier a subi un traitement thermique (recuit a 760 °C
pendant 6 minutes et maintenu & 410 °C pendant 6 minutes) qui n’est pas le méme que celui
du TRIP 800 et, méme si cet acier a une composition chimique (0.29C-1.42Mn-1.41Si) différente
de celle du TRIP 800, on remarque que le comportement des phases est trés semblable & celui
de Pacier de notre étude. Par ailleurs, les paramétres de la loi de Ludwick des phases sont trés
proches des notres (voir tableau 20). L’auteur a également pu déterminer le comportement de la
martensite, dont les paramétres d’écoulement sont montrés dans le tableau 20.

‘ phase H E pa ‘ Oy (MPa) ‘ k upa) ‘ n ‘

Yr 190 720 1547 | 0.63
o 211 530 1526 | 0.73
o 195 >1500 | 28750 | 0.95

TAB. 20 — Valeurs des modules d’Young, des limites d’élasticité et des paramétres de la loi de Ludwick pour
l'austénite résiduelle (), pour la ferrite () et pour la martensite (') selon Furnémont [Fur03]

.....

Le méme auteur [Fur03] a mesuré I’évolution de la limite d’élasticité initiale de ’austénite
résiduelle en fonction de sa teneur en carbone, figure 121. Ces valeurs n’étaient pas attendues,
car l'austénite est généralement considérée comme étant une phase molle. Une fois de plus,
la haute teneur en carbone de l’austénite résiduelle semble responsable de ce phénoméne.
Irvine et coll. [ILP69] ont rapporté une augmentation de l’ordre de 300 & 400 MPa de la limite
d’élasticité de austénite pour une augmentation de 1 % de sa teneur en carbone. D’autres
auteurs [WC98] signalent que cette influence du carbone sur la limite d’élasticité de 1'austénite
serait tout de méme moins importante. Néanmoins, nos résultats confirment ceux obtenus lors
de mesures de nanoindentation (cf. chapitre II, § 1.4) qui montraient que ’austénite résiduelle
a une dureté de 'ordre de 810 GPa, bien supérieure a celle de la ferrite, dont la dureté est de
Iordre de 4 GPa.

9P utilisation de la loi de Ludwick (a la place de la loi d’Hollomon, par exemple) est justifiée par le fait qu’elle
introduit explicitement dans la relation contrainte-déformation un terme représentant la limite d’élasticité, ce qui
rend la manipulation de la loi plus commode

9l1es courbes expérimentales (interpolées) du comportement des phases, sur lesquelles nous avons auparavant
soustrait en chaque point la déformation élastique, ont été approchées avec la loi de Ludwick qui donne, donc,
pour chaque phase, la contrainte locale en fonction de la déformation plastique
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F1G. 119 — Courbes d’écoulement (a) de I’austénite résiduelle et (b) de la ferrite. Sur chaque figure, les courbes
discontinues correspondent & ’approximation des courbes expérimentales avec la loi de Ludwick, ces courbes étant
décalées a la valeur €, = (. Les équivalents sont pris au sens de Von Misés
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F1G. 120 — Courbes d’écoulement obtenues par mesures in-situ de diffraction de neutrons représentant le
comportement de austénite résiduelle et de la matrice ferrito-bainitique pour un acier TRIP multiphasé
0.29C-1.42Mn-1.41Si [Fur03]
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F1G. 121 — Evolution de la limite d’élasticité initiale de Pausténite résiduelle de plusieurs aciers TRIP multiphasés
en fonction de sa teneur en carbone [Fur(3]
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2.1.2 — Modéle & champs moyens

On considére un milieu biphasé matrice-inclusion. Le modéle de comportement est basé sur
une approximation du schéma autocohérent développée par Kroner [Kro61]| dans le cas isotrope
pour les polycristaux élastoplastiques. La régle de localisation s’écrit :

& =3+ 2u(1 - B)(E" - &7
ou o représente la contrainte dans I'inclusion, ¥ la contrainte & l'infini (contrainte macroscopique),
1 est le module effectif, 8 un paramétre du modéle, €P est la déformation plastique dans 'inclusion
et F la déformation a l'infini (déformation macroscopique). Il a été établi que ce modéle n’est
pas trés différent des résultats de 'analyse de Taylor consistant & considérer que la déformation
est uniforme dans tout 'agrégat (hypothése de type Voigt) [Zao85].

En considérant maintenant un milieu constitué par trois phases, correspondant & 'austénite
résiduelle, & la ferrite et & la martensite de ’acier TRIP, le modéle présenté ci-dessus est
caractérisé par le fait que le terme d’accommodation pour une phase donnée fait intervenir
la différence entre la déformation plastique globale et la déformation plastique de la phase
en question, mais avec un facteur d’accommodation scalaire qui diminue avec la déformation
plastique, ce qui atténue les hétérogénéités de contrainte. A chaque constituant est attachée une
"contrainte interne", 2u(1 — 8)eP, qui dépend non linéairement de ’état actuel de la déformation
plastique au travers du terme 3. Le méme résultat peut étre retrouvé en conservant un facteur
scalaire constant et en remplacant la déformation plastique par une variable 3, & évolution

~

non-linéaire dans chaque phase [BCCF01]. Les régles de localisation pour les phases s’écrivent
alors sous la forme :

oi =X+ p" - (B —pB)
avec

B=3 fifi et p'=2u(1-p)

ou f; est la fraction volumique de la phase i. Dans chaque phase %, le terme (£; a un statut

de variable d’écrouissage cinématique non-linéaire. Son évolution avec la déformation plastique,
proposée initialement pour un agrégat polycristallin [Cai87|, a été modifiée pour correspondre &
I’acier TRIP, en ajoutant un terme de rappel a la déformation plastique :

Bi=el —DiBi|leF] on |[€F) =pi

~

Si le paramétre D; est nul, on retrouve la relation de Kréner. De facon générale, il est calculé
pour satisfaire au mieux la condition d’autocohérence, E*®° = <e> & tout instant, la moyenne

~

portant sur ’ensemble du composite.

Pour un comportement élastoviscoplastique, I’expression du multiplicateur viscoplastique est

donnée par :
Ji(oi — X;) — R;
pi = K,

ou K; et m; sont les parameétres de viscosité. Les contraintes équivalentes par phase (J;) sont
exprimées dans le sens de Von Mises, le tenseur X; et la variable R; caractérisent 1’écrouissage

mg

cinématique et, respectivement, isotrope de chaque phase 1.
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Elles sont données par les relations :

Xi=-Cioy et R; = Rp, + Q; - [1 — exp(—b; )]

& =€ —dja; || €7 et <ai> - <6f>

La déformation dans le composite s’écrit :

?p = Z fi‘ézp+fa’ '6£+(5a’p_5’7rp)'fa’
Z' ~J ~ ~y

Parce que le comportement de 1’acier n’a pas été caractérisé sous sollicitations cycliques, nous
ne prenons pas en compte ’écrouissage cinématique. A partir de la courbe de chargement d’un
essal mécanique (ici, de traction simple), de la cinétique de transformation correspondante et
des valeurs initiales des paramétres du modéle (choisies au mieux), données dans le tableau 21,
un programme développé au Centre des Matériaux calcule (ou approche) le comportement des
phases, austénite résiduelle (vy,), ferrite (o + ) et martensite (o).

| TRIP [ D[ K| m | Ry(MPa) | Q (MPa) | b [ C (MPa) | d |

Yr 20| 50 | 10 580 525 20 0 0
«a 201560 | 7 390 350 10 0 0
o 0|5 |7 2300 300 1500 0 0
TAB. 21 — Valeurs initiales des paramétres utilisés par le programme de simulation pour approcher le

comportement de l’acier (et des trois phases de la microstructure) en traction simple. Le module d’Young de

Pacier vaut E = 210 GPa et le coefficient de Poisson vaut v = 0.3; p* est le module d’écrouissage du milieu

homogéneisé, u* = 160 GPa; § représente la variation relative de volume associée a la transformation de phase,
=0.01

La figure 122 compare les courbes de comportement de 'austénite résiduelle et de la ferrite
obtenues expérimentalement (diffraction de neutrons) et par simulation avec le modéle en 3. En
utilisant le jeu de parameétres donné au tableau 21, ’accord entre les mesures expérimentales
et les résultats du modéle & champs moyens est trés bon. Par ailleurs, les valeurs des limites
d’élasticité (Ry,) qu’on a utilisées pour la simulation sont proches de celles issues des mesures
par diffraction de neutrons. On conclut que le modéle en 8 peut étre utilisé avantageusement
pour estimer le comportement des phases de ’acier TRIP.
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F1G. 122 — Comparaison des données expérimentales (issues des mesures par diffraction de neutrons) représentant
le comportement des phases avec les courbes du comportement des phases déterminées a ’aide du modéle & champs
moyens. L’accord est bon entre la courbe de traction donnée par la loi des mélanges et celle de la simulation de
Pessai de traction simple avec le modéle en 3
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2.2 — La loi des mélanges

Nous avons vu que la construction des modeles & base physique (ou thermodynamique) pour
le comportement des aciers TRIP multiphasés décrivant & la fois le comportement des phases, la
transformation martensitique (v, — '), avec une étape d’homogénéisation, conduisait trés vite
4 des formulations compliquées, difficilement implémentables & I’heure actuelle dans les codes
de calcul ou de simulation de la mise en forme. C’est la raison pour laquelle, dans un souci
d’application pratique, nous avons choisi de vérifier si la simple loi des mélanges, basée sur la
connaissance du comportement des phases, mesuré expérimentalement ou déterminé a 1’aide du
modéle en 8 décrit ci-dessus et couplée a la loi de transformation phénoménologique donnée au
chapitre III, peut décrire de facon satisfaisante le comportement mécanique de ’acier TRIP 800.

Pour décrire le comportement mécanique de ’acier TRIP 800 multiphasé avec la loi des
mélanges (i.e. calcul de la contrainte macroscopique sur base des contraintes moyennes par
phase, pondérées par leur fraction volumique respective et ce, tant que le matériau n’est pas
endommagé), nous assumons les hypothéses suivantes :

* la déformation dans l'acier est uniforme (modele de Taylor-Lin), €. = €macro = €y = €a,
ol &, est la déformation dans le composite, €mqacro €st la déformation macroscopique, € et
€ sont les déformations de l'austénite résiduelle et de la ferrite, respectivement. Comme
il semble que les grains de ’austénite résiduelle sont percolés entre les grains de la ferrite,
cette hypothése peut raisonnablement étre faite ;

* la martensite a un comportement élastique-parfaitement plastique. Selon Krauss [Kra01],
la résistance mécanique d’une martensite & 1.2 wt% C se situe entre 2250 et 2750 MPa ;

* les fractions volumiques de phases sont telles que :

Ja=1—fy et for=/fy—f

ol fo (fo = 0.864) représente la fraction volumique de la ferrite (a+ap), fy, (fy, = 0.136)
est la fraction volumique initiale de I’austénite résiduelle et f, sa fraction volumique & un
niveau de déformation donné, f, représente la fraction volumique de la martensite induite
par la déformation plastique (mécanisme S.M.). A tout moment lors du chargement
mécanique, ces fractions volumiques sont calculées & partir de la loi de transformation
phénoménologique donnée dans le chapitre III, section 4.3, qu’on rappelle ici :

f(r)

fy = Fro exp[—m-(e’éq)“] (10)

I'exposant a vaut 0.7, €2, est la déformation plastique équivalente de Von Misés. Lors d’un
essai considéré isotherme, la fonction g(T') est une constante. On a g(7y) = Tp, ou Ty
est la température ambiante. Par conséquent, la loi de transformation dépend alors de la
déformation plastique équivalente (eby) et de la triaxialité des contraintes (7). La loi de
transformation s’écrit maintenant sous la forme :

fy = Froexp[—=h(T)-(£y)°] (11)
avec h(1) = A-7+ B, ou A et B sont deux constantes identifiées pour ’acier TRIP 800,
A =0.165, B = 0.082.

Sous ces conditions, le comportement de I'acier est décrit par les relations :

Gc:fa'0a+f7'07+fa"aa’

o. étant la contrainte macroscopique, o, la contrainte dans la ferrite, o, la contrainte dans
l'austénite résiduelle et o, la contrainte dans la martensite.
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2.3 — Résultats et discussion

Avec le comportement des phases donné au paragraphe 2.1.1. (on considére ’écrouissage
des phases isotrope) et en choisissant pour la résistance mécanique de la martensite la valeur
0o = Rmy = 2500 MPa®, nous avons appliqué le modeéle décrit ci-dessus & notre acier. Les
résultats pour la traction simple sont donnés sur la figure 123, ou contraintes et déformations
équivalentes sont exprimées au sens de Von Misés. L’accord expérience-simulation est bon sur la
courbe macroscopique.

Sur la figure 124, les courbes des essais expérimentaux sont comparées aux résultats de la
simulation pour tous les trajets de chargement testés, cisaillement simple, traction uniaxiale,
traction plane et expansion équibiaxiale. Les points expérimentaux correspondant & I’expansion
équibiaxiale ont été obtenus en prélevant des éprouvettes dans le fond plat des emboutis
Marciniak (14 ou les conditions de sollicitation équibiaxiale sont satisfaites) dont la profondeur
d’emboutissage donne une déformation plastique équivalente de Von Misés qui correspond a celle
des points portés sur la figure 124. Les éprouvettes ont été chargées en traction simple pour
déterminer la limite d’élasticité correspondant & chaque niveau de prédéformation en expansion
équibiaxiale. En portant ces points sur la figure 124, nous avons supposé que le chargement
élastique est resté isotrope, ce qui semble étre le cas. Globalement, on constate un bon accord
entre les résultats expérimentaux et ceux donnés par la loi de comportement, la simple loi des
mélanges décrit donc d'une fagon satisfaisante le comportement mécanique de 1’acier.

Discussion

Au vu de nos résultats, nous faisons les remarques suivantes :

1. Méme & des niveaux de nanodureté supérieurs a 12 GPa, il semblerait que la martensite
se déforme plastiquement [KraOl, Fur03|. Il serait peut-étre plus judicieux de choisir un
comportement élastoplastique pour la martensite, avec une limite d’élasticité de l’ordre
de 2200MPa et une résistance mécanique de l'ordre de 2500-2700 MPa. Cela permettrait
d’obtenir un comportement encore plus proche de celui issu des essais expérimentaux ;

2. Nous rappelons que la cinétique de transformation correspondant aux essais de cisaillement
simple a été obtenue par la méthode des dosages magnétiques interrompus. Or, la section et
la longueur des échantillons prélevés dans les éprouvettes de cisaillement en vue du dosage
magnétique étant trés réduites (et, de plus, assez irréguliéres), les incertitudes de mesure
des points appartenant & cette cinétique de transformation sont plus importantes que celles
correspondant aux cinétiques obtenues pour les autres trajets de chargement ;

3. Comme nous n’avons pas pu mesurer de facon quantitative la teneur en bainite dans la
microstructure de l'acier et comme nous n’avons pas pu déterminer son comportement
mécanique, sa présence dans la microstructure, ainsi que son influence sur le comportement
mécanique global de ’acier ont été confondues avec celles de la ferrite ;

4. La loi de transformation est valable tant que la triaxialité des contraintes macroscopiques
reste positive. Pour obtenir les cinétiques de transformation lorsque la triaxialité des
contraintes est négative, il faudrait rajouter un terme dans la loi ou alors établir une
nouvelle loi du méme genre que celle donnée, mais avec les paramétres A et B optimisés pour
ces trajets de déformation. N’ayant pas été en mesure de réaliser des essais expérimentaux
a triaxialité négative (compression, etc.), nous n’avons pas pu établir cette loi dans notre
étude;

5. La derniére remarque concerne ’hypothése d’iso-déformations dans les phases et dans
le composite. Lors de ses travaux sur un acier TRIP multiphasé 0.29C-1.42Mn-1.41Si
(fractions volumiques fo=0.55, fq,=0.28, f,,=0.17), Furnémont [Fur03]| a montré

92cette valeur est tout a fait raisonnable, vu que la teneur en carbone de la martensite est d’environ 1.2 wt% C
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que la ferrite se déforme légérement plus que la bainite et que 1’ensemble
(martensite+austénite résiduelle), figure 125-(a). En appliquant la loi des mélanges
€c = fa"€a+ fap " €ay + fa'4, " €a’ 44, aux déformation des phases, 'auteur obtient un
bon accord entre la déformation donnée par cette loi des mélanges et la déformation
macroscopique, figure 125-(b). Il souligne que le gradient de déformation est plus important
aux interfaces entre la ferrite et ’austénite résiduelle, tandis qu’il est minimal au centre
des grains. Il relie aussi ces observations au processus d’endommagement par décohésion
d’interfaces observé par Jacques et coll. [JEPD01] dans les microstructures dual-phase et
dans les microstructures TRIP multiphasées.

Il faut cependant signaler que I’auteur a obtenu ses résultats par corrélation d’images dans
les grains des différentes phases, aprés une attaque chimique qui dissout la ferrite. Or, il
est bien connu que les grains en surface ne se déforment pas forcément de la méme fagon
que ceux situés plus au cceur du matériau. Il semble donc probable que les grains de ferrite,
situés plus a l'intérieur, puissent, suivant ce type d’analyse, se déformer plus que les grains
d’austénite résiduelle et de martensite qui, eux, restent en surface.

11 existe deux effets possibles de la transformation de phase : la plasticité de transformation
et la modification des fractions volumiques des phases. Dans le cas du TRIP 800, le premier
est négligeable devant le deuxiéme. La figure 123-(b) montre que les propriétés mécaniques
remarquables de D’acier sont essentiellement dues aux propriétés mécaniques intrinséques des
phases, en particulier & celles de ’austénite résiduelle. La transformation martensitique joue
un role assez faible quand on compare le comportement en traction simple & celui en traction
plane ou & celui en expansion équibiaxiale. Par contre, elle explique la différence de comportement
mécanique entre le cisaillement (faible transformation martensitique) et, par exemple, la traction
uniaxiale (ou la transformation -y, — o' est beaucoup plus prononcée).

Si on postule qu’il n'y a pas d’anisotropie du comportement mécanique induite par le
développement d’une texture dans le matériau (ce qui est le cas pour Iacier TRIP 800), alors
un critére isotrope, comme celui de Von Misés, auquel on rajoute l'influence de la pression via
une loi de transformation dépendant de la pression hydrostatique, est suffisant pour décrire
I’évolution de la plasticité de 'acier. On peut dire que le comportement du matériau est isotrope
"par morceaux" : & chaque incrément de la déformation plastique, le domaine de plasticité se
dilate de fagon isotrope & cause de ’écrouissage des phases (considéré isotrope), mais & cette
dilatation se rajoute aussi la dilatation due & 'incrément d’écrouissage induit par la formation
de la martensite & chaque incrément de la déformation plastique macroscopique.
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FI1G. 124 — Essais expérimentaux vs. simulation avec la loi des mélanges pour la traction uniaxiale (noir),
cisaillement simple (magenta), traction plane (vert) et expansion équibiaxiale (jaune). Dans tous les cas, les
pointillés représentent les courbes expérimentales (appelées "macro"), les traits discontinus correspondent a la

simulation (nommée "composite")
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Fig. 125 - (a) Déformations locales dans les phases obtenues par utilisation dun programme de

corrélation d’images en fonction de la déformation macroscopique lors d’un essai de traction uniaxiale [Fur03];
(b) Comparaison entre les prédictions de la loi des mélanges appliquée aux déformations locales dans les phases
et la déformation macroscopique correspondant & un essai de traction uniaxiale d’un acier TRIP multiphasé
0.29C-1.42Mn-1.41Si [Fur03]
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3 — Conclusion

Dans ce chapitre nous avons tout d’abord passé en revue les différents modéles de
comportement des aciers & effet TRIP. Parmi eux, quelques uns seulement sont adaptés aux
aciers TRIP multiphasés ; ceux la sont trés prometteurs et pourront, a terme, étre utilisés pour la
simulation numérique du comportement mécanique 3D et/ou de la mise en forme de ces aciers.

Dans un deuziéme temps, le comportement mécanique de l'acier TRIP 800 a été décrit a
l’aide de la loi des mélanges. Pour ce faire, nous avons auparavant déterminé le comportement
des phases, ferrite et austénite résiduelle, par mesures de diffraction de meutrons, mais aussi
par utilisation d’un modéle & champs moyens (ou modéle en ) qui permet de remonter au
comportement des phases a partir de la connaissance du comportement de l’acier en traction
simple et de la cinétique de transformation correspondante. Avec ce modéle implémenté dans
le programme de simulation, on devrait aussi pouvoir déterminer le comportement des phases
a différentes températures (on pourrait utiliser les essais de traction en température décrits au
chapitre II, § 2.3, et les cinétiques de transformation correspondantes, voir chapitre III, § 3.2.3).

L’utilisation de la loi des mélanges passe par la connaissance, en tout point du chargement
mécanique, de la fraction volumique des phases. Dans mnotre cas, ceci est réalisé a [’aide
d’une loi phénoménologique de transformation (chapitre III) qui, a une température donnée,
nécessite 'identification de trois paramétres 4 partir de trois types de sollicitations mécaniques
différents, par exemple, chargement de cisaillement, traction uniaziale et traction plane. La loi
de transformation dépend de la triaxialité des contraintes et de la déformation plastique.

Pour caractériser complétement Uinfluence de la température et du trajet de chargement sur
la transformation de phase, des essais multiaziauz (cisaillement, traction plane, etc.) auraient
di étre réalisés a différentes températures, autres que la température ambiante. Ceci nécessitait
cependant l'utilisation des moyens techniques que nous n’avons pas eus a notre disposition pendant
la thése.

Nous avons vu (chapitre II) que le critére de Von Misés ne suffit pas a lui seul pour décrire
I’écoulement plastique de l’acier, dont le comportement est affecté par la dépendance de la
transformation martensitigue envers le mode de solliciation, donc par rapport o la pression
hydrostatique. La quantité de martensite formée, phase de l’acier la plus dure qui lui confére
son excellente capacité d’écrouissage, dépend du trajet de chargement.

Leffet de la triaxialité des contraintes est considéré uniquement via ’évolution de la fraction
volumique des phases et non sur le comportement intrinséque de chacune d’entre elles, qui
est supposé régi par le critére de Von Misés. La loi qui permet de calculer a tout moment du
chargement les fractions volumiques des phases est intégrée dans un modéle qui prend en compte
la contribution relative de chaque phase au comportement mécanique global de l’acier.

Le modéle de comportement comprend le critére de plasticité de Von Misés et le terme
d’écrouissage isotrope, calculé avec la loi des mélanges a partir du comportement des phases;
Uhypothése de Taylor a été faite pour les déformations. Nous avons implémenté ce modéle dans
un code de calcul de la mise en forme (Pam-Stamp 2000) et comparé ses prévisions aux résultats
expérimentaur d’émboutissage. Cette étape est l'objet du dernier chapitre de la thése.



Chapitre V

Simulation numérique de la
mise en forme

1 — Modéles de comportement . . . . . ... .. ... e 175
1.1 — Critére de Von Misés et loi des mélanges . . . . . . . . ... ... . .... 176
1.2 — Modéle de Lemaire et Chaboche . . . . .. .. ... ... .. ... ... 178
2 — Validation des résultats expérimentaux . ... ... ... ........ 181
2.1 — L’emboutissage avec 'outil en croix . . . . . . . ... ... ... 181
2.2 — Comparaison essais expérimentaux — simulation numérique . . . . . . .. 188

3 — ConcCluSIoN . & & v i ittt e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e 197



Chapitre V

Simulation numérique de la
mise en forme

L’utilisation des aciers TRIP est envisagée pour la fabrication des piéces de structure de la
caisse de ’automobile, piéces dont la mise en forme est réalisée par le procédé d’emboutissage. Les
différentes études de la littérature [TYHO02, Ble02] mentionnent en effet la trés bonne aptitude
a 'emboutissage des aciers TRIP par rapport a celle des aciers "traditionnels" ou de celle des
aciers dual phase, figure 126.

T Te—r————

| 590MPa conventional steel ' S90MPa TRIP steel

T

[T i
! -

F1G. 126 — Emboutis Marciniak : comparaison de ’emboutissabilité entre un acier HLE et un acier TRIP
[TYHO02]

Ce dernier chapitre est consacré & la simulation numérique de ’emboutissage. Le critére de
plasticité de Von Misés, dont 1’évolution du terme isotrope est donnée par la loi des mélanges,
a été introduit dans un code de simulation de la mise en forme (Pam-Stamp 2000). Nous allons
comparer les résultats obtenus par utilisation de ce modéle de comportement mécanique avec
ceux issus lors de 'utilisation du modéle mixte de Lemaitre et Chaboche, couramment utilisé
pour la simulation de la mise en forme des aciers & haute limite d’élasticité.

Des essais expérimentaux d’emboutissage ont été réalisés. Ils sont décrits dans la deuxiéme
section du chapitre. Ce type d’essai d’emboutissage, trés complexe, constitue un moyen rapide
de caractérisation des différentes nuances d’alliages, aciers ou aluminiums. Dans notre cas, la
comparaison des résultats expérimentaux avec ceux obtenus par la simulation numérique de
I’emboutissage permettra de valider le modéle de comportement proposé au précédent chapitre
pour 'acier TRIP 800.
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1 — Modéles de comportement

Le premier modeéle de comportement que nous avons implémenté dans le code d’emboutissage
Pam-Stamp est basé sur le critére de Von Mises, couplé a la loi des mélanges (chapitre IV). Nous
voulons savoir si les résultats obtenus a partir de ce modéle simple sont corrects, mais aussi, dans
quelle mesure la transformation de phase joue un role lors de la mise en forme par emboutissage
de la tole.

Le deuxiéme modeéle de comportement testé est celui de Lemaitre et Chaboche mixte [LC85].
Ce modéle décrit une surface de charge quadratique (de type Hill) et prend en compte la nature
cinématique et isotrope de ’écrouissage, mais il ne contient pas de terme qui traduise 'influence
de la transformation de phase sur le comportement mécanique de ’acier. Le modéle était déja
introduit dans Pam-Stamp, nous n’avons eu qu’a identifier les paramétres requis par ce modéle
pour pouvoir lancer les calculs de simulation de I’emboutissage.

Remarque

Le maillage des différentes parties de l'outillage d’emboutissage en croix est composé des
éléments coque dans lesquels 1’état des contraintes planes est supposé exister & tout moment lors
du chargement mécanique. La figure 127 montre les composantes de l'outillage d’emboutissage,
la matrice, le serre-flan, le poingon et le flan. Du fait de la double symétrie de la géométrie de
ces piéces (par rapport aux deux diagonales du flan, par exemple), il suffit de mailler seulement
un quart de l'outillage d’emboutissage.

F1G. 127 — Illustration du maillage représentant les différentes piéces (poingon, serre-flan, matrice) qui composent
Poutillage d’emboutissage en croix
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1.1 — Critére de Von Misés et loi des mélanges
Ce modéle de comportement ne prend pas en compte 1’écrouissage cinématique. Le critére de
plasticité s’écrit :
f=6—-—R=0
ou & est la contrainte équivalente, exprimée par la relation (en supposant 1’état des contraintes
planes) :

_ 2 2 2 \1/2
g = (0'11 +0'22 — 011 " 0922 + 30’12)

avec 0;; les composantes du tenseur macroscopique des contraintes (¢,j = 1,2). Le terme R
exprime ’écrouissage isotrope du matériau, il est donné par la loi des mélanges :

R = fo Ry +f'yr R’y + for R

Les fractions volumiques des phases, f;, sont calculées en tout point du chargement mécanique
& partir de la relation donnée au chapitre III de la theése,

v = f’yro -exp[—h(7)-(g")"]

Pour des sollicitations & la température ambiante (T=298 K), la fonction h(7) = A7 + B, avec
A =0.165, B = 0.082, 7 = 211922 egt Iy triaxialité des contraintes. Le coefficient o vaut 0.7.

Fa
Par ailleurs, les relations suivantes sont vérifiées pour les fractions volumiques des phases :

fa‘l'f%"i_fa’:l ) fOlZl_f’YTO ) fa’:f’)’ro_f’)’r

La fraction volumique initiale de 'austénite résiduelle, f,, , vaut 0.136 et, donc, fo = 0.864.

L’écrouissage de l'austénite résiduelle et de la matrice ferritique (o + ap) est décrit par les
termes R; en utilisant la loi de Ludwick :

R, = R;, + k; ((;_‘p)nq‘

Dans la relation précédente, R;, est la limite d’élasticité conventionnelle de chaque phase (Rpo.2),
k; et n; étant les parameétres de la loi de Ludwick, identifiés par mesures de diffraction de neutrons
(voir chapitre IV). Les valeurs des parameétres sont rappelées dans le tableau 22.

‘ phase ‘ Oy (MPa) ‘ Rpo.2 (vpa) ‘ k (mpa) ‘ n ‘
Y 570 610 1865 | 0.64
«a 425 455 1060 | 0.58

TAB. 22 — Valeurs des limites d’élasticité (o, et Rpo.2) et des paramétres de la loi de Ludwick pour I'austénite
résiduelle (v,) et pour la ferrite ()

Pour la martensite, son comportement est considéré élastique—parfaitement plastique, avec
Rm, = 2500 MPa.

Comme nous ’avons vu au chapitre IV, ’accord entre les résultats expérimentaux et la loi
des mélanges est bon (voir la figure 128). On rappelle que I’hypothése de Taylor a été faite pour

les déformations, eP = &b, = &b, P étant la déformation équivalente de Von Mises.

En écoulement plastique, les hypothéses de consistance et de normalité sont vérifiées.
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F1G. 128 — Essais expérimentaux vs. simulation avec la loi des mélanges pour la traction uniaxiale (noir),
cisaillement simple (magenta), traction plane (vert) et expansion équibiaxiale (jaune). Dans tous les cas, les
pointillés représentent les courbes expérimentales (appelées "macro"), les traits discontinus correspondent a la
simulation (nommée "composite")
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1.2 — Modéle de Lemaitre et Chaboche

Le modele utilise le critére de plasticité quadratique non centré de Hill [Hil90] qui permet
de considérer ’histoire du matériau, les paramétres du processus de fabrication (paramétres du
laminage), sur son comportement mécanique :

1
~— [H (011 — X11 — 022 + X22)? + F (025 — Xo2 — 033 + X33)? + G (033 — X33 — 011 + X11)°+

V2

+2L (023 — Xo3)* + 2M (031 — X31)? + 2N (012 — X12)2]% —(oy+R)=0

flo,X) =

ou f représente la surface de charge, a le tenseur des contraintes, X le tenseur des contraintes

associé a l’écrouissage cinématique, o, est la limite d’élasticité en traction simple et R le
terme d’écrouissage isotrope. Les paramétres F', G, H, L, M, N caractérisent l'anisotropie du
comportement du matériau.

Pour simplifier l'identification des paramétres du modéle et le calcul de simulation de
I’emboutissage avec 1'outil en croix, les hypothéses suivantes sont faites :

* anisotropie transverse, ce qui entraine L = M = 0 et G+ H = 2. L’hypothése est raisonable,
car nous avons vu que le matériau n’est pas trés texturé (chapitre II, § 2.1.1) et que le
domaine initial d’élasticité est isotrope®® (chapitre II, § 2.2.1);

* 1’état des contraintes planes est assumé dans la tole, ce qui permet de simplifier les calculs
de simulation de ’emboutissage (voir chapitre V, § 2.2.2). On peut considérer que cette
hypotheése est vérifiée, car le coefficient de frottement da a ’effort serre flan est quasi-nul
(1 ~ 0.02 pour une lubrification a la graisse). On a donc 013 = 093 = 033 = 0.

En utilisant les propriétés du tenseur X, X171 + X920 + X33 = 0, la contrainte équivalente s’écrit :

1
g = E [H(O'u — X1 — o2 +X22)2 + F (022 — 2 X2 — X11)2 +G (o1 —2Xn1 — X22)2 + 2N (012 — X12)2]

1/2

Les parameétres F, G, N sont identifiés en faisant différents essais mécaniques (traction
uniaxiale, traction plane, cisaillement) suivant des directions qui font des angles de 0°, 45° et 90°
avec la direction de laminage [SMO03].

On a vu que ce modéle tient compte de la partie cinématique de I’écrouissage, via les termes
X;j (3,5 = 1,2), déterminés & partir des essais cycliques. L’évolution de I’écrouissage cinématique
est considérée non-linéaire [LC85| :

dX = CydeP? —y X dX

avec Cp et y (7>0) deux constantes®. Le terme de rappel (—y X d)) traduit un effet de mémoire

évanescente du trajet de chargement et permet de faire décroitre le module d’écrouissage au
cours de I’écoulement [FPZ92].

Lors du chargement mécanique, l'incrément dR de l’écrouissage isotrope est obtenu en
injectant la relation d\ = d&P dans la loi de Voce%

dR = C; (Rear — R) dX

ou C, et Rgq: sont deux constantes. Rgqt indique la saturation de 1’écrouissage isotrope.

En écoulement plastique, les hypothéses de consistance et de normalité sont vérifiées.

9si F= H= G =1et N =3F on retrouve le critére isotrope de Von Misés (sans I’écrouissage cinématique)
9Co est un module d’écrouissage calculé avec la relation Co = Z2-7% ou oy et o, répresentent la limite
d’élasticité et la contrainte & la rupture en traction simple

951a loi de Voce s’écrit R = Rgq: [1 — exp(—C, 7))

Or
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A partir des essais éxpérimentaux de traction uniaxiale, de traction plane et de cisaillement
cyclique une macro développée sous Excel identifie les paramétres du modéle?®. Ils sont donnés
dans le tableau 23.

N=100 | Xo,, ~50 | ~—2000
o, = 2500 [ F=150 | Xg,, ~50 | C,—100
G=300 | Cu=25000 | R,u=15000

TAB. 23 — Paramétres du modéle mixte de Lemaitre et Chaboche (o, X;;, Co et Rsqt sont exprimés en MPa)

Les valeurs de trois paramétres, F, G et N, indiquent que le comportement de ’acier est
légérement anisotrope. Cela est en contradiction avec les hypothéses du premier modéle proposé,
lorsqu’on utilise le critére isotrope de Von Misés pour décrire I’évolution du comportement en
plasticité du matériau. La valeur expérimentale inférieure a 1 (cas isotrope) du coefficient de
Lankford, figure 129-(b), confirme les résultats obtenus lors de 'identification des paramétres du
modele.

Les termes Xo,, donnent la position du centre de la surface de charge initiale, qui, dans notre
cas, se trouve & l'origine. La valeur trés proche de 0 de ces parameétres indique que le niveau
moyen des contraintes internes induites lors du laminage a froid est trés faible.

Sur les figures 129-(c) et 129-(d) on compare les résultats expérimentaux & ceux donnés par le
modéle mixte de Lemaitre et Chaboche (dont les paramétres sont identifiés a partir de ces essais
simples). Globalement, la corrélation expérience—modéle est bonne. Elle I’est dans une moindre
mesure pour la simulation du comportement en cisaillement cyclique, ol les courbes présentent
un écrouissage quasi—linéaire, non observé sur les courbes expérimentales correspondantes.

% nous avons vérifié que le comportement mécanique du matériau est isotrope uniquement lors d’une sollicitation
de traction uniaxiale. Comme nous ne disposons pas de résultats des essais de traction plane et de cisaillement
cyclique suivant une direction qui fait des angles de 45° et de 90°, respectivement, par rapport a la direction
du laminage, les courbes expérimentales & 0° par rapport & la direction du laminage ont systématiquement été
utilisées pour ces deux types d’essais
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F1a. 129 — (a) Surface de charge donnée par le modéle mixte de Lemaitre et Chaboche; Comparaison des
résultats donnés par le modéle aux résultats expérimentaux pour (b) la traction uniaxiale, (c) le coefficient de
Lankford pour la traction uniaxiale 4 0° par rapport & la direction de laminage, (d) le cisaillement cyclique
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2 — Validation des résultats expérimentaux

2.1 — L’emboutissage avec ’outil en croix

L’emboutissage en croix est isssu du programme BRITE Low Weight Vehicle [Lem00].
Contrairement & I’emboutissage avec l'outil Marciniak®” [MK67| qui ne couvre que quelques
modes de sollicitation, 1'essai avec 1’outil en croix couvre tous les types de déformation de
I’emboutissage (rétreint, expansion, traction plane et traction uniaxiale). Les figures 130-(a)
et 130-(b) montrent des flans emboutis suivant les deux méthodes d’emboutissage.

2.1.1 — Principe de ’essai

Pour chaque nuance de tole, ’essai a pour but de déterminer la taille maximale de flan sans
qu’il y ait apparition de la striction sur I’embouti. Cette taille limite est répétable & 5 mm prés.
Elle dépend fortement du frottement et des caractéristiques mécaniques de la téle emboutie.

Lors de la caractérisation des toles par cette méthode, on juge que plus la taille de flan limite
est grande, plus la tole est emboutissable. Généralement, la gamme des tailles de flan testées
peut couvrir des dimensions allant de 240x240 mm? & 320x320 mm?. L’épaisseur maximum des
toles & emboutir est de 1.3 mm pour les alliages d’aluminium et de 2.3 mm pour les aciers.

Outre son principal intérét, mentionné plus haut, ce type d’essai permet aussi :

* de classer les différentes nuances de toles suivant 1'état de surface, les lubrifiants utilisés,
les fournisseurs, etc. permettant ainsi la présélection des nuances et fournisseurs en
avant-projet ;

* de quantifier ’effet du frottement, aidant de cette facon & la recherche des causes de
problémes rencontrés lors des applications en usine;

*x de comparer les résultats expérimentaux & ceux obtenus par simulation numérique de
I’emboutissage, ce qui permet la validation des modéles de comportement et des logiciels
de simulation.

2.1.2 — Conditions d’essai

La presse utilisée pour ces essais est de type ACB Loire et se trouve au Centre de
Reéalisation des Prototypes (CRP, Renault Guyancourt). L’outil d’emboutissage est composé
d’une matrice, d’un serre-flan et d’un poincon, cf. figure 132-(a) (voir aussi ’annexe D pour la
presse d’emboutissage). Le rayon de courbure du poincon est de 20 mm et celui de la matrice
14 mm. Le passage matiére est de 2.3 mm. Les différents paramétres de la presse utilisés lors de
I’emboutissage sont montrés dans le tableau 24.

| Effort serre-flan (kN) | Vitesse (mm/s) | Profondeur (mm) |
\ 350 \ 60 \ 60 \

TAB. 24 — Paramétres de la presse utilisée pour la réalisation des essais d’emboutissage en croix

Les toles sont découpées a la cisaille a la dimension de I’essai. Environ 20 flans sont nécessaires
pour caractériser une tole inconnue. Pour que I’effort soit uniforme sur toute la surface de la téle,
des cales de 40x40 mm? sont découpées dans la tole & tester et disposées aux quatre coins du
serre-flan, figure 132-(b).

97pour ce type d’essai, le poincon a une forme cylindrique & fond plat
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Fi1c. 130 — (a) Embouti type Marciniak (éprouvette de traction simple) ; (b) Embouti en croix
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Le calibrage de 1’outil est nécessaire. Il atteste de la reproductibilité de la campagne d’essais
et permet d’éviter des casses précoces des flans emboutis. Seul un calage fin des chandelles”®
assure une pression de serrage uniformément répartie et des résultats reproductibles. Une tdle
témoin est donc testée au début de chaque campagne d’essais. Elle doit s’emboutir pour le flan
de taille limite et casser de fagon répartie pour le flan augmenté de 5 mm. Dans le cas des aciers
HLE, la tole témoin utilisée pour le calage de l'outil est un acier XKE360D, lubrifiée a 1’huile
(Quaker 6130).

Comme nous l’avons spécifié plus haut, ’outil en croix permet de tester les performances
tribologiques de divers lubrifiants ou états de surface des toles. En particulier, il permet de
découpler Deffet du frottement des caractéristiques mécaniques intrinséques au matériau. Ainsi,
le frottement est mis en évidence par utilisation de I’huile. Les caractéristiques intrinséques du
matériau sont révélées par l'utilisation de la graisse (Kliiber Presspate 95/800), doublée ou non
d’un film Téflon, afin de diminuer encore plus 'effet du frottement sur le comportement du
matériau. La caractérisation d’une nuance de tole est faite par rapport aux deux lubrifiants.

Mesures

L’avalement se mesure au réglet. Il est relevé sur la base de la piéce, selon la
diagonale et selon la médiane. Sa valeur représente la cote initiale moins la cote finale, voir
figures 131-(a) et 131-(b). La précision est celle du réglet, soit 0.5 mm.

mesures avant essais : mesures apres essais :

X2

(a) (b)

F1G. 131 — Illustration du principe de mesure (a) de la taille du flan avant l’essai et (b) de la diagonale et,
respectivement, de la médiane du flan embouti

L’épaisseur est lue avec un capteur ultrasons SOFRANEL 25 DL de tolérance +0.01 mm.
Dans le cas présent, elle a été relevée tous les 0.5 cm sur la diagonale du flan.

Les déformations en peau supérieure sont relevées grace au systéme ARGUS. Une grille
de points a été déposée (méthode électrochimique) au centre des flans avant emboutissage®.
Apres Vessai, une caméra prend des photos de la grille déformée (suivant trois angles de prise
de vue différents), photos & partir desquelles le programme de corrélation d’images calcule
le champ des déformations en peau supérieure (la taille initiale de la grille est connue). En
faisant I’hypothése selon laquelle le matériau est incompressible (déformation iso-volume), on
peut calculer ’épaisseur de la tole (en peau supérieure) aprés sa mise en forme.

2.1.3 — Essais et résultats

Nous avons procédé a des essais d’emboutissage avec 1'outil en croix. A cause du nombre
limité de flans que nous avons eu a notre disposition (soit 15 flans, dont 10 ont servi a tester la
tole afin de se rapprocher de la taille limite d’emboutissage), tous les essais avec les flans dont
la taille correspond a la taille limite n’ont pas été renouvelés. Les tableaux 25 et 26 résument les
résultats obtenus lors de 'emboutissage avec 1’outil en croix de 'acier TRIP 800.

%8le calage consiste 3 rattraper les jeux entre les chandelles et le serre-flan 3 Paide de cales d’épaisseur. Un
porte-a-faux induira une casse précoce et asymétrique de la piéce emboutie
99pour les essais avec de la graisse et film Téflon, celui-ci protége la grille lors de ’emboutissage
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Effort presse

A Flan de tble
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Purge Vis 6 pans
(azote)

- Contrdle de la
pression

(a)

Cale de 40%40
Poingon

| ==——— Tracé
Serre-flan Flan de tole

(b)

F1G. 132 — (a) Schéma de la presse et de 'outil en croix; (b) Positionnement du flan sur le serre-flan
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‘ Taille limite de flan (mm) ‘ Lubrifiant ‘ Grille ‘ Striction ‘ Casse ‘

285—290 Huile Q6130 sans non non
280—285 Huile Q6130 avec non non
285—290 Graisse avec non non
285—290 Graisse+Téflon | avec non non

TAB. 25 — Taille limite des flans emboutis, selon le type de lubrifiant utilisé lors de la mise en forme. La grille
diminue la taille limite de flan d’environ 5-10 mm

‘ Taille de flan (mm) ‘ Lubrifiant ‘ Diag. (mm) ‘ Av. diag. (mm) ‘ Av. SL (mm) ‘ Av. ST (mm) ‘

280 Huile Q6130 349 47.2 83 83
280 Huile Q6130 348 48.2 84 84
285 Huile Q6130 356 47.3 81 81
290 Graisse 363 47.35 82 85

TAB. 26 — Résultats des mesures de la diagonale (Diag.) et de ’avalement (Av.) correspondant aux flans de
taille limite, SL = sens long, ST = sens travers
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La figure 133 montre les résultats expérimentaux obtenus par emboutissage avec l'outil en
croix, pour différentes tailles de flans maximales, dans le cas de lubrification & 'huile et dans
celui de lubrification avec de la graisse. On observe que l'amincissement sature autour de 14 %
dans la région du coude de I’embouti. Par contre, celui correspondant & la région du fond plat de
I’embouti augmente avec la taille de flan. Cela veut dire qu’a partir d’une certaine taille de flan,
proche de la taille limite, la déformation dans le coude tend vers une limite et qu’au-dela de cette
limite il y a une redistribution du champ des déformations (et/ou du frottement) dans la tole,
en particulier dans la région du fond plat qui se déforme plus quand la taille de flan augmente.

Pour des valeurs croissantes de la taille de flan, la quantité de matiére retenue entre le serre-
flan et la matrice augmente; le frottement (imposé par effort serre-flan) a lieu sur une surface
plus grande. C’est pourquoi, la valeur limite de "amincissement est atteinte plus rapidement
lors de la phase d’emboutissage quand la taille de flan augmente. Au-deld de la taille de flan
limite (la profondeur d’emboutissage restant inchangée) la résistance mécanique de ’acier dans
les régions o les contraintes géométriques sont importantes (coude ou pied de I’embouti) est
inférieure a effort nécessaire au glissement de la matiére (entre le serre-flan et la matrice) et/ou
a celui nécessaire pour accommoder la contrainte par déformation, par exemple, dans la région
du fond plat. A partir de ce moment, la déformation se localise, souvent dans la région du coude,
s'il s’agit d’un acier ductile dont la résistance mécanique est moyenne ou faible, soit alors il y a
rupture brutale au pied de '’embouti, la cause probable de cette déchirure sans striction étant
le fait que le niveau de contrainte imposé par le rayon (ou la géométrie) de la matrice devient
critique.

Dans le cas du TRIP 800, la rupture se produit sans striction, au pied de ’embouti, pour des
tailles de flan supérieures a celles données dans le tableau 25. Nous avons vérifié que la rupture
n’est pas provoquée par un défaut ou par une inclusion éventuellement présent(e) sur la surface
de la matrice ou sur celle du flan.
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F1G. 133 — Résultats expérimentaux : variation de Pamincissement selon la diagonale des flans emboutis avec
Pouil en croix, pour différentes tailles de flan initiales. Points prélevés tous les 5 mm avec un capteur & ultrasons
suivant la diagonale (axe médian) du flan embouti, voir figure 134

F1G. 134 — Tllustration du principe de prélévement de I’épaisseur suivant la diagonale (axe médian) du flan

embouti avec

Poutil en croix. Les mesures sont effectuées tous les 5 mm (capteur & ultrasons)
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2.2 — Comparaison essais expérimentaux — simulation numérique

Des simulations numériques de ’emboutissage ont été réalisées afin de valider les deux modéles
de comportement proposés sur des résultats expérimentaux. Le modéle est validé dans la mesure
ou la prédiction de la variation de I'amincissement selon la courbe d’intersection d’un plan de
coupe avec le flan coincide avec celle mesurée expérimentalement. Dans notre cas, le plan de
coupe est donné par la normale & la surface du flan et par la diagonale du flan, voir la figure 135.

Dans le premier cas de figure, le critére de plasticité de Von Misés (dont le terme isotrope
est donné par la loi des mélanges dans laquelle les fractions volumiques des phases sont calculées
par une loi phénoménologique de transformation qui dépend de la pression hydrostatique et de
la déformation plastique généralisée) a été implémenté dans un code de calcul par éléments finis
de la mise en forme, Pam-Stamp 2000.

Dans la mesure ou le modéle de Lemaitre et Chaboche est en bon accord avec les résultats
expérimentaux des essais simples, nous avons voulu tester ce modéle de comportement pour
simuler la mise en forme de la t6le d’acier TRIP avec l'outil en croix et comparer ses prédictions
aux résultats expérimentaux. Aussi, en comparant les résultats & ceux obtenus lors de la
simulation de ’emboutissage avec le premier modéle de comportement, qui tient compte de
la transformation de phase, il est possible de rendre compte de 'influence de la transformation
martensitique (SIM) sur le comportement de I’acier lors de sa mise en forme, et notamment, s’il
faut tenir compte de la transformation de phase dans les simulations de la mise en forme de
I'acier TRIP.

Nous avons tout d’abord testé la sensibilité des résultats de la simulation & la valeur
du coefficient de frottement utilisé dans les calculs. Une fois qu'un coefficient de frottement
satisfaisant a été identifié pour une taille de flan donnée, les calculs sont effectués pour une taille
de flan différente.

2.2.1 — Critére de Von Misés et loi des mélanges

Les conditions d’emboutissage étant celles données dans le tableau 24, nous avons d’abord
simulé ’emboutissage en utilisant différentes valeurs du coefficient de frottement u : 0, 0.02
(systématiquement utilisé pour la lubrification a la graisse), 0.05 (habituellement utilisé pour la
lubrification a l’huile) et 0.1 (utilisé ici pour approcher le cas trés sévére de la mise en forme sans
lubrification). Ces coefficients sont considérés constants entre les divers contacts (flan—poingon,
flan—serre-flan et flan—matrice) de 'outillage d’emboutissage.

De facon générale, les résultats de la simulation sont trés sensibles a la valeur du coefficient
de frottement utilisé pour les contacts flan—poingon, flan—serre-flan et flan—matrice, figure 136.
Comparés aux résultats expérimentaux d’emboutissage avec de 'huile (u = 0.05) et avec de
la graisse (u = 0.02) les résultats sont mauvais. Cependant, en considérant un coefficient de
frottement de 0.01 on obtient des résultats assez proches des résultats expérimentaux pour
I’amincissement dans la région du coude de I’embouti, figure 137. Par contre, la courbe donnant
I’amincissement sur la diagonale du flan s’écarte de fagon inexpliquée de la courbe expérimentale
dans la région ou se trouve, sur cette courbe expérimentale, un point d’inflexion. I’origine du
probléme n’a pas été identifiée, mais la loi de comportement peut étre mise en cause ou alors, le
calcul par éléments finis diverge a cet endroit de I’axe médian (la dimension de la maille serait
trop grande).

Dans la suite, lorsqu’on va comparer les résultats des simulations (obtenus avec
les deux modeéles de comportement) aux résultats expérimentaux, nous allons considérer
systématiquement la valeur p = 0.01 pour le coefficient de frottement dans les simulations
réalisées avec le critére de Von Misés et la loi des mélanges, car les résultats des simulations
avec p = 0.02 (graisse) et, respectivement, p = 0.05 (huile) sont assez mauvais.
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F1G. 135 — Tllustration des résultats obtenus par la simulation de ’emboutissage avec le critére de Von Misés
et la loi des mélanges : carte des amincissements en chaque point d’intégration. Visualisation du plan de coupe

selon la diagonale (ou ’axe médian) du flan embouti

Simulation : Critére de Von Misés & Loi des mélanges
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F1G. 136 — Sensibilité des résultats des simulations numériques avec le critére de Von Misés et la loi des mélanges
au coefficient de frottement utilisé. La taille de flan initiale est de 280x280 mm?®
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F1G. 137 — Comparaison de la variation de ’amincissement sur la diagonale de ’embouti entre les résultats
expérimentaux (ARGUS et capteur ultrasons) et ceux issus de la simulation numérique avec le critére de Von Misés
et la loi des mélanges
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F1G. 138 — Tllustration de la sensibilité des résultats de la simulation numérique & la transformation de phase,
critére de Von Misés et loi des mélanges
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L’influence de la transformation de phase sur les résultats du calcul de ’emboutissage est
illustrée sur la figure 138. Les simulations ont été effectuées avec un coefficient de frottement
1#=0.02, pour une taille de flan de 280x280 mm?. Dans le cas sans transformation, les fractions
volumiques des phases sont bloquées & leur valeur initiale, f,, = 0.136 et f, = 0.864 et il n'y a
pas d’appparition de la martensite induite par la déformation plastique.

Selon les résultats montrés sur la figure 138, la différence entre les deux cas de figure est
infime, la transformation de phase 7, — o' ne joue pas un role important lors de nos simulations.

2.2.2 — Modéle de Lemaitre et Chaboche

Les simulations de ’emboutissage en croix sont maintenant effectuées en utilisant le modéle
de comportement de Lemaitre et Chaboche. Ce modéle ne prend pas en compte la transformation
de phase, mais, néanmoins, il semble adapté pour décrire le comportement mécanique de 1’acier
TRIP 800. De plus, c’est un modéle de comportement plus complet que celui présenté auparavant,
car il prend en compte aussi bien 1’écrouissage isotrope que ’écrouissage cinématique de ’acier
(méme si dans le cas présent de ’emboutissage avec 'outil en croix l'intérét de ce dernier
est limité, car il n’y a pas de sollicitation cyclique, pliage-dépliage ou autre). Quelques types
d’essais sont nécessaires a l'identification des paramétres du modéle, plus précisément, 1’essai de
traction simple (0° et 90° par rapport a la direction de laminage), ’essai de cisaillement cyclique
(0° et 45° par rapport & la direction de laminage) et, éventuellement, ’essai de traction plane
(0° et 90° par rapport & la direction de laminage).

Comme pour les simulations avec la loi des mélanges, nous avons étudié l'influence du
coefficient de frottement sur les résultats de la simulation pour une taille de flan de 280x280 mm?.
Sur la figure 139 on remarque que, dans la région du fond plat de l’embouti, la valeur de
I’amincissement reste stable quelle que soit la valeur du coefficient de frottement considéré.
Le contraire est cependant valable dans la région du coude de ’embouti, ot ’amincissement

augmente sensiblement lorsque la valeur du coefficient de frottement est supérieure a 0.05.

En considérant une valeur du coefficient de frottement égale & 0.02, nous avons réalisé des
simulations de ’emboutissage pour des tailles de flan initiales différentes, comme on peut le voir
sur la figure 140. Un léger écart entre les résultats est visible uniquement dans la région du coude
de ’embouti.

Nous rappelons que les résultats expérimentaux (voir figure 133) montraient une saturation
de la variation de ’amincissement au-deld d’une certaine taille de flan dans la région du coude
de I'embouti et une augmentation de la valeur de I’amincissement avec la taille de flan dans
la région du fond plat. Les résultats de la simulation, illustrés sur la figure 141 (comparés aux
résultats des essais d’emboutissage réalisés avec de I'huile) et sur la figure 142 (comparés aux
résultats des essais expérimentaux réalisés avec de la graisse), sont en bon accord avec ces résultats
expérimentaux dans la région du coude de I’embouti, mais pas dans la région du fond plat ou la
valeur de I’amincissement reste constante, quelle que soit la taille de flan initiale.
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Simulation : Critére de Lemaitre et Chaboche
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F1G. 139 — Sensibilité des résultats des simulations numériques avec le modéle de Lemaitre et Chaboche au
coefficient de frottement utilisé. La taille de flan initiale est de 280x280 mm?
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F1G. 140 — Comparaison de la variation de ’amincissement suivant la diagonale de I’embouti. Simulations
numériques pour deux tailles de flan initiales différentes, 280x280 mm? et 290x290 mm?
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F1G. 141 — Comparaison de la variation de ’amincissement sur la diagonale de 'embouti entre les résultats
expérimentaux (ARGUS et capteur ultrasons) et ceux issus de la simulation numeérique avec le modéle
de Lemaitre et Chaboche, pour un coefficient de frottement de 0.05 et une taille de flan initiale de 280x280 mm?

18 —|0util en croix, Flan 290x290 mm?, Graissel T T T
I I S e A - S — S S A
* ARGUS
14w i ¢ CapteurUs  |--beee gl
i : : 4 Lemaitre Chaboche :
A S e e B S T e
= e :
E 0] i S e i A e e -
g ‘. ’
.E 8 _" """ i R e e # """" X Sl RS =R o= ;F """"
A= : R
=R (N U S— . 4RSI SEMEWRNE (B SRR LR TR (R RS, J
T 6 : : : : i ! 4 : ;
S . T .3
b I S B B RE £ 4 £ 46 T I R - T
T il . = 2 -
I .’ .' .’ . ' i .' .
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200

Axe médian (mm)

F1G. 142 — Comparaison de la variation de ’amincissement sur la diagonale de ’embouti entre les résultats
expérimentaux (ARGUS et capteur ultrasons) et ceux issus de la simulation numeérique avec le modéle
de Lemaitre et Chaboche. La taille de flan initiale est de 290x290 mm? et x=0.02
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2.2.3 — Discussion

La validation des modéles de comportement sur les résultats expérimentaux des essais
d’emboutissage avec I'outil en croix requiert la minimisation de I'effet du coefficient de frottement
lors des essais expérimentaux (afin de dissocier 'influence du frottement de celle du comportement
mécanique), par exemple, utilisation de la graisse doublée d’un film Téflon comme lubrifiant
pendant ces essais. Cela suggére qu'un coefficient de frottement nul ou quasi-nul (4<0.02)
devrait étre utilisé lors des simulations numériques de ’emboutissage. La figure 143 montre que
les résultats des simulations numériques sont meilleurs lorsqu’on utilise le modéle de Lemaitre
et Chaboche. L’utilisation de ce modéle de comportement qui ne tient pas compte de la
transformation de phase est donc conseillée pour les simulations de la mise en forme de ’acier
TRIP 800 de notre étude!'??.

Il a été rapporté [Led01] que, suite & un probléme mécanique de la presse d’emboutissage,
la consigne de l'effort serre-flan & 350 kN n’est pas respectée, 'effort constaté étant proche
de 200 kN. Nous avons effectué, par conséquent, des simulations numériques avec le modéle mixte
de Lemaitre et Chaboche en considérant un effort serre-flan qui approche cette valeur (soit 190
kN), pour deux coefficients de frottement différents, p=0 et p=0.02, respectivement. Comparé
aux résultats des simulations avec un effort serre-flan de 350 kN les différences sont infimes (ce qui
est normal pour le cas ou p=0), et elles sont visibles uniquement dans la région correspondant
au coude de I'embouti, voir figure 144. Pour les coefficients de frottement considérés, l'effort
serre-flan a donc peu d’influence sur les résultats des simulations de I’emboutissage.

Pour finir, la figure 145 montre le poingon de ’outil en croix, aprés un essai d’emboutissage
pour une lubrification & la graisse. On remarque que, contrairement & la région plate du poingon,
les parties situées aux rayons de courbure sont dépourvues de lubrifiant. I’analyse des flans
emboutis semble confirmer ’hypothése selon laquelle le frottement entre le poincon et la toéle
d’acier (ou alors entre la matrice et la tole) serait plus fort dans ces régions que celui spécifique
aux autres régions planes de l'embouti, figure 146. Choisir un coefficient de frottement non-nul
uniquement dans les régions & fort rayon de courbure permettrait peut étre d’obtenir des résultats
encore meilleurs lors de la simulation numérique de I’emboutissage avec I'outil en croix.

100¢ependant, les résultats des simulations numériques avec ce modéle, ainsi qu’avec celui de Hu et Teodosiu et
le modéle polycristallin, n’étaient pas en bon accord avec les résultats expérimentaux issus de ’emboutissage avec
Poutil en croix d’une tole d’acier TRIP 700 [Pie00]
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F1G. 143 — Comparaison des résultats obtenus par la simulation de ’emboutissage en croix avec le critére de
Von Misés et la loi des mélanges a ceux issus de la simulation avec le modéle de Lemaitre et Chaboche
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F1G. 144 — Tllustration de la sensibilité des résultats de la simulation numérique de "emboutissage & la valeur
de Deffort serre-flan
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F1G. 145 — Photo montrant le poingon et le serre-flan de l'outillage utilisé pour réaliser I’essai d’emboutissage
en croix. On observe que, contrairement & la région de la partie plate du poingon, dont le centre est creux, les
régions correspondant aux rayons de courbure sont dépourvues de lubrifiant aprés l'essai

F1G. 146 — Intérieur du flan embouti : mise en évidence de régions & plus fort coefficient de frottement, par
exemple, dans les rayons de courbure du poingon
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3 — Conclusion

Dans ce chapitre nous avons appliqué le modéle de comportement développé au chapitre 1V
pour simuler emboutissage avec outil en croiz de la tole d’acier TRIP. La comparaison des
résultats a ceur obtenus lors des simulations de l’emboutissage en croiz avec le modéle de Lemaitre
et Chaboche et aux résultats expérimentaur a été réalisée. Pour les deur modéles de comportement
mentionnés, nous avons aussi étudié linfluence du coefficient de frottement sur les résultats
donnés par la simulation. En effet, il est bien connu que le frottement reste le phénoméne qui, de
loin, est le plus difficile & prendre en compte correctement lors des simulations numériques de la
mise en forme.

Nous pouvons conclure que :

* une fois leurs paramétres ajustés, le modéle de Lemaitre et Chaboche et celui donné par le
critéere de Von Misés couplé a la loi des mélanges avec transformation de phase, décrivent
correctement le comportement de ’acier TRIP lors des sollicitations mécaniques simples;

* le frottement (ou l’état de surface, ’échauffement, etc.) influence de fagon non négligeable
le comportement du matériau pendant [’étape de la mise en forme. Afin de diminuer les
temps et la complezrité des simulations numériques de la mise en forme, les modéles de
comportement implémentés dans les codes de calcul ont tendance & étre simplifiés autant
que possible (par exemple, les modéles testés sont isothermes, ils ne tiennent pas compte
de Uinfluence d’un éventuel échauffement induit par le frottement sur le comportement
du matériau lors de sa mise en forme) et a utiliser un nombre réduit de paramétres. En
supposant le comportement mécanique connu, il est souhaitable de rendre indépendante la
valeur du coefficient de frottement par rapport o la géométrie des piéces, taille de flan, etc.
Par conséquent, une méthode permettant de dissocier l’aspect purement matériau de l’aspect
frottement a été employée lors de 'emboutissage avec l'outil en croiz; dans notre cas, cela
consistait en lutilisation de la graisse doublée téflon pour assurer la lubrification optimale
de la tole;

* des deux modéles de comportement testés, celui de Lemaitre et Chaboche approche mieux les
résultats expérimentauz et il décrit correctement 'amincissement dans la région du coude
de l’embouti. Les autres avantages de ce modéle sont :

1. lidentification de ses paramétres nécessite uniquement trois types d’essais simples ;
2. Uintroduction de ’anisotropie du matériau ;

3. il tient compte de ’écrouissage cinématique et isotrope du matériau ;

* la transformation de phase n’est pas un facteur dont on doit obligatoirement tenir compte
explicitement lors de la simulation de la mise en forme de notre acier TRIP, & partir
du moment ou les essais simples sont bien simulés par le modéle (Lemaitre et Chaboche,
par exemple) ;

* pour essayer d’améliorer encore plus les résultats des simulations avec 'outil en croix on
pourrait envisager d’utiliser des coefficients de frottements différents suivant la géoméirie
des contacts, par exemple, dans le cas présent, distinguer rayons de courbure et parties
planes ou, o cause des contraintes géométriques, le coefficient de frottement risque de varier
au cours de l’essai de mise en forme.



Conclusion et perspectives

Le sujet de la thése portait sur les relations entre la microstructure et les propriétés
mécaniques des aciers TRIP faiblement alliés. Le domaine d’utilisation de ces aciers est I'industrie
automobile, pour les piéces de structure de la caisse assemblée. Ce travail se veut un support
pour :

* souligner le role des paramétres métallurgiques (cycles thermomécaniques, teneur en
éléments d’alliage, traitements thermiques, etc.) permettant d’obtenir une microstructure
multiphasée, contenant de 1’austénite résiduelle;

* la compréhension des mécanismes physiques qui gouvernent la transformation de phase
dans les aciers TRIP ;

* éclaircir I'influence de la transformation de ’austénite résiduelle en martensite induite par
la déformation plastique sur le comportement mécanique des aciers TRIP faiblement alliés;

* aborder d’'une fagon simple et industriellement applicable la modélisation du comportement
mécanique des aciers TRIP multiphasés.

Nous avons commencé nos travaux par la description de la métallurgie des aciers TRIP : la
distinction entre les aciers TRIP inoxydables, & faible teneur en carbone, hautement alliés et
100 % austénitiques, et les aciers TRIP faiblement alliés, dont la teneur en austénite résiduelle
varie généralement entre 5 et 25 % a été faite. Le role de différents éléments d’alliage, en particulier
celui du carbone, élément de base utilisé pour stabiliser ’austénite résiduelle a été expliqué en
détail & ce stade. Mais la microstructure finale et, par conséquent, les propriétés mécaniques des
aciers TRIP, ne dépendent pas uniquement de la composition chimique. Elles sont largement
tributaires des cycles thermomécaniques et des traitements thermiques appliqués & la tole
d’acier, cycles et traitements qui doivent étre ajustés au mieux pour obtenir les caractéristiques
mécaniques établies par le cahier des charges.

Deux mécanismes gouvernent la transformation de phase dans les aciers TRIP. Le premier,
dénommé S.A.M., agit aux températures proches de M; ol la transformation martensitique
a lieu pour des chargements élastiques. Il est responsable du phénomeéne de plasticité de
transformation observé dans les aciers TRIP inoxydables lors d’un refroidissement & charge
constante. Le deuxiéme mécanisme, dénommé S.I.M, agit aux températures supérieures & MJ ol
la transformation de phase est controlée par le niveau de déformation inélastique.

La stabilité intrinséque de ’austénite résiduelle dépend de sa teneur en carbone. Sa stabilité
au cours des chargements thermomécaniques est fonction de la température et de 1’état
macroscopique des contraintes. Il faut accorder une importance particuliére & I'influence de ces



paramétres sur la formabilité et sur la tenue en crash lors de la conception et de la fabrication
des to6les d’acier TRIP.

Le comportement macroscopique du matériau dépend & la fois du comportement de chaque
phase de sa microstructure et de ’avancement de la transformation de phase y, — o’. Le premier
aspect a été étudié a travers des essais de nanoindentation qui ont permis de mettre en évidence
la grande dureté de 'austénite résiduelle, principalement & cause de sa grande teneur en carbone.
Par la suite, a l'aide de mesures par diffraction de neutrons, le comportement des phases a été
déterminé lors des essais de traction in-situ.

Une des clés de voite de notre étude a été le développement d’un dispositif de dosage
magnétique qui permet de mesurer de fagon quantitative la transformation martensitique induite
par la déformation plastique. La technique de mesure, trés rapide et simple d’emploi, a aussi
I’avantage de réaliser des mesures volumiques de ’austénite résiduelle. Ce moyen de mesure nous a
permis d’établir une importante base expérimentale caractérisant la transformation martensitique
en fonction du mode de sollicitation (4 la température ambiante) et en fonction de la température
(pour des sollicitations de traction simple). Cette base expérimentale nous a servi d’appui dans
I’établissement d’une fonction de transformation phénoménologique permettant de calculer &
tout moment du chargement (T=25 °C) et pour n’importe quelle température (en traction
simple, T>MY?) la fraction volumique de 'austénite résiduelle. L’injection de cette fonction de
transformation dans une loi qui tient compte de la contribution relative de chaque phase au
comportement global de 1’acier, nous a permis de décrire, de fagon simplifiée, le comportement
mécanique de l'acier TRIP 800. La encore, les résultats donnés par la loi des mélanges ont été
validés sur une importante base expérimentale d’essais de traction simple et de traction plane,
de cisaillement monotone et d’expansion équibiaxiale.

Finalement, le modéle de comportement donné par le critére de plasticité isotrope de Von
Mises dont I’évolution du terme d’écrouissage isotrope est donnée par la loi des mélanges a été
implémenté dans un code de simulation de la mise en forme, Pam-Stamp 2000. Comparés aux
résultats expérimentaux d’emboutissage avec 1'outil en croix, les résultats de la simulation avec
la loi des mélanges sont valides dans certaines régions du flan embouti. Il sont globalement moins
bons que ceux obtenus avec le modéle mixte de Lemaitre et Chaboche qui ne tient pas compte
de la transformation de phase, mais qui utilise 1’écrouissage cinématique et isotrope, ainsi que
des paramétres décrivant 'anisotropie du matériau. Il ne semble pas nécessaire d’introduire la
transformation de phase lors de la simulation numérique de la mise en forme de 'acier TRIP 800,
tant que l'anisotropie qu’elle induit est correctement prise en compte par le modéle.

La caractérisation de la microstructure des aciers TRIP reste un probléme assez délicat.
En particulier, les propriétés mécaniques des phases sont difficilement accessibles, un moyen
trés cotiteux de les obtenir étant les mesures par diffraction de neutrons. Il serait donc trés
interessant d’améliorer les modéles de prédiction du comportement des phases & partir des courbes
de nanoindentation. Les mesures de nanoindenation couplées a I’AFM seraient mieux exploitées
de cette facon et permettraient aussi bien de caractériser la microstructure et d’avoir un acces
trés rapide au comportement micromécanique des phases. Une base des données pourrait étre
rapidement construite pour une large variété d’aciers TRIP.

Concernant la caractérisation mécanique de I’acier TRIP, celle-ci devrait étre complétée par
des essais de fatigue. Certaines applications (les disques de roues, par exemple) nécessitent en
effet de déterminer la résistance de ’acier & la propagation des fissures.

Avec I'augmentation de la puissance de calcul des systémes informatiques, 1'établissement
des modéles de comportement micromécaniques devient envisageable méme lorsqu’il s’agit des
aciers aussi complexes que les aciers TRIP multiphasés. Par exemple, les modéles polycristallins
semblent avoir un trés bon potentiel. Leur généralisation et leur validation pourrait passer par



un choix judicieux des fonctions de plasticité et de transformation tenant compte de 1’anisotropie
des toles. Les équations de comportement devraient étre formulées en élastoviscoplasticité. Ainsi,
les variables d’écrouissage et celles associées & la transformation de phase devraient dépendre de
la température, du mode et de la vitesse de sollicitation. L’amélioration de la transition d’échelles
permettrait d’obtenir une partition réaliste des déformations entre les phases.

A terme, I’amélioration des propriétés des matériaux nécessitera le développement des
microstructures complexes, comme c’est le cas de la microstructure des aciers TRIP. L’enjeu
serait alors d’intégrer plus de physique et plus de caractéristiques matériau dans des simulations
par éléments finis. Les choix possibles sont soit d’utiliser des modéles micromécaniques a base
physique pour identifier au mieux les parameétres des modeéles sur des essais classiques, soit
d’implémenter directement le modéle de comportement en chaque point d’intégration d’un
maillage d’une structure pour la mise en forme. La derniére solution nécessite une puissance
de calcul conséquente.



Annexe A

Techniques expérimentales

A.1 — Prélévement des échantillons . . . . . . . . . ¢ i i i i v i i v v i 202

A.2 — Protocole des attaques chimiques . . . ... ... ... ... ...... 203



ANNEXE A — TECHNIQUES EXPERIMENTALES 202

A.1 — Prélévement des échantillons

Le schéma de prélévement des échantillons analysés en microscopie optique et en microscopie
électronique & balayage est donné sur la figure 147. Au total, nous avons prélevé douze échantillons
en quatre endroits différents dans la largeur de tole. En chaque endroit, trois échantillons ont
été coupés, enrobés et attaqués pour une analyse suivant les trois directions caractéristiques de

la tole.
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Fi1G. 147 — Schéma de prélévement des échantillons pour analyse en microscopie (SL = sens long)
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A.2 — Protocole des attaques chimiques

Deux réactifs d’attaque ont été utilisés, suivant les analyses faites. Leur composition est la
suivante :

microscopie optique (MO) : attaque Le Pera modifiée

3 g NagS20s5;
100 ml d’eau distillée;

— 4 g d’acide picrique;
100 ml d’éthanol;

Les deux solutions sont mélangées juste avant d’attaquer la surface de ’échantillon. La
quantité de NasS2Op & utiliser pour I'attaque peut varier de 2 & 4 g. Le temps d’attaque
est d’environ 10 secondes. En microscopie optique, 'austénite est révélée en blanc, la ferrite
en bleu et la martensite en noir/marron foncé.

microscopie électronique a balayage (MEB) : attaque Villela

— 100 ml d’éthanol;

— 3 g d’acide picrique;

— 1 ml d’acide nitrique;

— 1 ml d’acide chlorhydrique;

Le temps d’attaque est de 10-15 secondes. En microscopie optique, la ferrite est révélée
en marron foncé, I’austénite en blanc nacré et la martensite en marron clair. Avec cette
attaque il est donc impossible de distinguer en microscopie optique la martensite de la
ferrite.

Lors de la transformation v — o' la martensite se forme & l'intérieur de grains d’austénite.
Les observations MEB permettent de distinguer 1’austénite non-transformée, qui n’est pas
attaquée par le réactif Villela, de la ferrite (dissoute uniformément) et de la martensite,
attaquée, qui apparait rugueuse sur les micrographies.

microscopie a force atomique (AFM) : électropolissage

Cette méthode de préparation consiste en un polissage électrolytique des échantillons
immergés pour quelques minutes dans une solution constituée de 5 % HCIO4 et de 95 %
d’acide acétique maintenue & 15 °C. Comme le taux de dissolution est différent pour chaque
phase, cela permet de créer un relief sur la surface, relief permettant de résoudre les phases
lors des analyses par AFM.
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B.1 — Propriétés en traction simple

B.1.1 — Géométrie des éprouvettes et conditions d’essai

Pour la nuance 1736 de ’acier, toutes les éprouvettes de traction simple ont été prélevées en
pleine tole dans le sens de laminage et usinées & partir des flans (650x500 mm?) par une découpe
par fil. La figure 148 montre le plan des éprouvettes utilisées pour les essais de traction.

50

F1G. 148 — Eprouvette de traction simple

Cette campagne comprend les essais interrompus de traction simple & différentes températures
sur les éprouvettes qui seront utilisées plus tard pour le dosage de ’austénite résiduelle. Elle s’est
déroulée comme suit, tableau 27 :

‘ température (°C) ‘ nombre d’éprouvettes testées | essais interrompus | essais a rupture

—-50 5 4 1
-20 6 9 1
25 8 6 2
55 6 9 1
75 6 9 1

TAB. 27 — Campagne d’essais de traction simple

B.1.2 — Résultats et discussion

Les résultats complets des essais de traction & différentes températures sont montrés sur la
figure 149. A chaque température, plusieurs essais interrompus ont été réalisés (cf. tableau 27)
afin de mesurer par dosage magnétique le taux d’austénite transformée. Les résultats sont
parfaitement reproductibles.
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Fi1G. 149 — Essais de traction simple & différentes températures
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B.2 — Propriétés en traction plane

B.2.1 — Géomeétrie des éprouvettes

Le plan de I’éprouvette de traction plane est donné sur la figure 150. La faible dimension
de la zone utile de I’éprouvette empéche 'utilisation d’'un extensométre pour le calcul de la
déformation. Afin d’obtenir I’allongement plastique aprés un essai, nous avons mesuré la distance
entre deux lignes d’échantillonnage tracées sur les éprouvettes, figure 150.

trou pour le passage des
trou de positionnement boulons des vérins

Lignes d’echantillonmage
Eprouvette

150 mm

Mors

F1G. 150 — Eprouvette utilisée pour les essais de traction plane

B.2.2 — Résultats et discussion

Le tableau 28 donne le nombre d’éprouvettes utilisées pour cette campagne d’essais.

‘ sans BH ‘ avec BH & 2 % de prédéformation ‘ avec BH a 5 % de prédéformation ‘
8 | 4 | 4 |

TAB. 28 — Campagne d’essais de traction plane

Un gros inconvénient de ces essais est l’absence d’extensomeétre pour la mesure de la
déformation. Il s’avére que le glissement dans les mors est important et rend inexploitables
les données de 'acquisition du déplacement de la traverse. Un faible glissement est présent dés
la partie élastique du chargement, il est visible sur la partie élastique de la courbe d’acquisition
contrainte-déplacement vérin. La connaissance de la rigidité de la machine nous aurait aidé a
calculer la courbe réelle contrainte-allongement de 1’éprouvette.

B.2.3 — Contrainte et déformation équivalentes de Von Misés

Dans la partie élastique, la loi de Hooke exprimée dans 1’état des contraintes planes avec
I’hypotheése de déformation en traction plane (ce qui est le cas, a priori) nous permet d’obtenir
la forme du tenseur des contraintes. Il est donné par :

o1 0 0
0 V-01 0
0 0 0

Il
I
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ou o7 est la contrainte nominale de traction. On a considéré v = 0.3 en élasticité, valeur
couramment utilisée pour les aciers. Dans la partie plastique de ’écoulement, la relation de
Prandtl-Reuss donne o9 = 1/2 - 01 (dans le repére des contraintes principales), ce qui revient
a dire que le tenseur des contraintes garde la méme forme qu’en élasticité, avec v = 0.5 en
plasticité.

La contrainte équivalente dans le sens de Von Mises se calcule comme suit :

Oeq=V1—v+1v2-09

La déformation équivalente de Von Misés est donnée par la relation

2
6eq:%

avec €1 la déformation dans la direction de traction.

€1
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B.3 — Propriétés en cisaillement

B.3.1 — Géomeétrie des éprouvettes

Les éprouvettes de cisaillement ont une forme rectangulaire de taille 40 x 20 mm? (40 mm
dans le sens de laminage et 20 mm dans le sens travers). Cette géométrie a été validée [Pie00] lors
d’une campagne d’essais consistant a vérifier les hypothéses de cisaillement pur dans la partie
sollicitée de I’éprouvette, i.e. contraintes nulles dans la direction transverse, diminution de largeur
libre et uniformité du champ des déformations e, err, err. Le tableau 29 résume la campagne
d’essais.

| sans BH | avec BH (prédéf 5 %) |
[ 8 | 7 |

TAB. 29 — Nombre d’éprouvettes testées lors de la campagne d’essais de cisaillement

B.3.2 — Remarques

La figure 151 montre deux éprouvettes sollicitées en cisaillement monotone : comme la
peinture qui permettait de mesurer la pente de cisaillement avait tendance a se déchirer au
cours des essais a forte déformation, il a fallu en trouver une qui gardait une bonne élasticité
aprés séchage. De plus, la frontiére entre le blanc et le noir devait étre nette, sans bavures.

Lors de 'acquisition de la pente, nous avons considéré une petite portion de droite au milieu
de I’éprouvette. Les conditions de cisaillement y sont respectées plus rigoureusement, on évite
également les effets de bord!0.

F1G. 151 — Eprouvettes de cisaillement déformées

10len regardant P’éprouvette au projecteur de profil, nous avons constaté que, 3 forte déformation, la droite
donnant la pente de cisaillement devenait progressivement courbe
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Les essais de cisaillement monotone sont parfaitement reproductibles. Ils sont montrés sur la
figure 152.

Essais de cisaillement monotone -TRIP 800 -T=25°C
o 1 1 1 1 1 1 1

600

500

o,; (MPa)

0 5 10 15 20 25 30 35 40

F1G. 152 — Essais de cisaillement monotone

B.3.3 — Contrainte et déformation équivalentes de Von Misés

La contrainte équivalente en cisaillement a été calculée a partir de la formule

Oeq = \/?_)-O'LT

avec orr la contrainte de cisaillement (vraie)'%2.

De la méme facon, la déformation équivalente est donnée par
2
Eeq = ﬁ'eLT

ou err est la déformation de cisaillement (vraie) dans le plan de la tole. On a ey = Ymes/2,
avec Ymes la pente de cisaillement mesurée.

1021, correspond au sens long et T au sens travers
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B.4 — L’expansion équibiaxiale. Emboutis Marciniak

B.4.1 — Flans d’emboutissage et moyen d’essai

Les flans sont de forme rectangulaire, ils ont tous une longueur de 520 mm dans le sens du
laminage et une largeur de 500 mm. Trois séries d’essais Marciniak ont été réalisées, le nombre
d’éprouvettes utilisées lors de cette campagne est précisé dans le tableau 30.

| expansion équibiaxiale |

série 1 6
série 2 8
série 3 5

TAB. 30 — Campagne d’emboutissage avec 'outil Marciniak, flans d’expansion équibiaxiale

Le rayon de courbure est de 6 mm pour la matrice et de 20 mm pour le poingon. Afin d’assurer
un champ des déformations homogéne dans le fond plat de ’embouti, en évitant le frottement
entre le flan et le poincon & cet endroit-la, nous avons utilisé un contre-flan en acier XES d’une
épaisseur de 0.77 mm et de diamétre ¢;,; = 140 mm.

B.4.2 — Mesure de I’échauffement en fin d’essai

A T’aide d'un thermométre de contact, nous avons mesuré I’échauffement au milieu du fond
plat des emboutis, tableau 31. Les valeurs indiquées, prélevées a 10-15 secondes aprés la fin de
chaque essai, sous-estiment d’environ 10 °C les valeurs réelles atteintes.

‘ profondeur (mm) ‘ T o) ‘

41 75
36 55
31 47
26 43
21 35
13 31

TAB. 31 — Prélévement de la température au centre du fond plat des emboutis aprés ’essai d’emboutissage

On remarque sur la figure 153 que l’échauffement est assez important pour les grandes
profondeurs d’emboutissage et que, pour un méme type de sollicitation, la température augmente
avec le niveau de déformation, d’autant plus que le flan est proche de la striction ou de la rupture.

B.4.3 — Calcul de la déformation dans le fond plat de I’embouti

Pour les besoins des diverses analyses, la valeur moyenne de la déformation dans le centre du
fond plat des emboutis a été mesurée. Une grille formée de petits cercles de diamétre ¢ = 1.8
mm et espacés de 2 mm a été déposée a I’endroit qui correspondra au fond plat de I’embouti.
Une fois ’emboutissage terminé, une analyse par corrélation d’images des grilles déformées nous
fournit le champ des déformations dans la zone marquée, figure 154. La figure 154 montre un
exemple des résultats obtenus.

Le chapitre IV utilise ces résultats, en particulier afin d’établir la cinétique de transformation
en expansion équibiaxiale pour le TRIP 800. Nous avons besoin de connaitre la déformation
moyenne (suivant les deux directions principales) dans un rectangle de 60x6 mm? situé au
centre du fond plat de I’embouti. Un programme spécialement congu permet de sélectionner
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Echauffement aprés les essais d'emboutissage
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F1G. 153 — Evolution de la température au centre du fond plat de ’embouti une fois ’'emboutissage terminé

la position et la taille de I’échantillon de forme rectangulaire qui sera ensuite utilisé pour le
dosage magnétique et aussi, de calculer la déformation moyenne correspondant a la surface
sélectionnée, figure 155. Des cercles de repérage (rayons de 5, 25 et 50 mm) faits & ’endroit
qui allait correspondre au milieu du fond plat des emboutis nous ont permis de confirmer les
mesures des déformations données par le logiciel de corrélation d’images.

B.4.4 — Déformation équivalente de Von Misés

La déformation équivalente de Von Misés en expansion équibiaxiale se calcule & partir de la
relation classique
Eeg = 2°€
ou ¢ est la déformation suivant la direction L ou T de la tole, avec € = e, = er.

On note que, pour ce type d’essai, nous n’avons pas accés a la mesure des contraintes dans
I’embouti.
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F1G. 154 — (a) Calcul de la déformation des emboutis : acquisition de la grille déformée; (b) Carte donnant

P’amincissement aprés emboutissage dans la zone analysée
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FiG. 155 — Repérage de l'échantillon de dosage magnétique (a) sur la grille déformeée et (b) sur la carte
d’amincissement correspondante
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B.5 — Comportement dynamique du matériau

B.5.1 — Géométrie des éprouvettes

La figure 156 montre la machine de traction & grande vitesse disponible chez Renault. On
distingue la partie d’acquisition de la déformation (extensométre optique Zimmer), la partie
mécanique centrale (montage éprouvette + vérin + groupe hydraulique) et la partie de pilotage
et d’acquisition du signal (PC central, etc.).

F1a. 156 — Machine Instron de traction & grande vitesse (Renault)

La géométrie de l’éprouvette, figure 157, a été étudiée afin de satisfaire les hypothéses
d’uniaxialité des contraintes et 1’homogénéité de la déformation dans la partie utile. En
particulier, elle est optimisée pour permettre au vérin d’atteindre sa vitesse maximale de 20 m/s.

" 600 "
1
5
25 [ 4~ -
120,
L 40 130 |

FI1G. 157 — Géométrie de I'éprouvette pour les essais de traction & grande vitesse
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B.5.2 — Résultats et discussion

Le tableau 32 résume la campagne d’essais de traction & grande vitesse. La vitesse de
déformation est calculée en considérant la longueur de la partie utile de 1’éprouvette.

‘ vit. vérin (m/s) ‘ vit. déf. (s71) ‘ nombre d’épr. testées ‘

2.10° % 102 1
0.1 5 2

1 50 3
250 3

TAB. 32 — Conditions d’essai pour la campagne TGV

Pour des vitesses de sollicitation supérieures & 1 m/s, la mesure de 'effort est fortement
perturbée par ’onde de choc générée lors de la mise en vitesse du vérin. Dans ces cas, le signal
d’acquisition représentant l'effort de traction doit étre filtré. Pour les trés grandes vitesses de
sollicitation (v>5 m/s), leffort de traction est calculé & partir du signal donné par une jauge
de déformation collée sur la téte de I’éprouvette. La figure 158-(a) compare les résultats bruts a
ceux obtenus aprés post traitement.

Globalement, le comportement est reproductible, figure 158. Pour les essais & 5 m/s cela
reste valable au moins en ce qui concerne les courbes d’écrouissage et la valeur de la résistance
mécanique 3 la traction, figure 158-(b). La dispersion des mesures finales de l’allongement est
provoquée par le décollement des marques témoins peintes sur les éprouvettes : au-deld d’un
certain allongement l’extensomeétre optique Zimmer perd les cibles, ’acquisition de 1’allongement
est ainsi perturbée.

B.5.3 — Mesures par thermographie infrarouge

Une caméra infrarouge équipée d’un capteur a haute fréquence d’acquisition nous a permis de
mesurer I’échauffement du matériau dans la partie utile de I’éprouvette lors des essais de traction
a grande vitesse. L’évolution du champ de température est mesurée au milieu de la partie utile
de I’éprouvette, a la surface d’une zone ciblée par la caméra. Les mesures ont été effectuées pour
deux vitesses de déplacement du vérin, v =2-107% m/s et v = 0.1 m/s.

A la rupture, la température atteint 75 °C pour l'essai 4 2-10~* m/s et 130 °C pour ’essai &
0.1 m/s, figure 159. L’effet de cet auto-échauffement pourrait expliquer la légére diminution de
l’allongement réparti quand la vitesse augmente, par une transformation 7, — o' moins efficace
quand la température augmente.

Si on considére l’échauffement comme quasi-adiabatique (tessqi<<1 ms), alors le travail
plastique de déformation, correspondant a la surface sous la courbe contrainte-allongement
plastique est presque intégralement dissipé en chaleur lors de la déformation. L’augmentation
de la température peut alors étre calculée a partir de la relation

AT =

p?cp,avecQ:,B-Wp:ﬂ-/o-dep

ou A est un facteur qui représente la proportion de travail plastique (W,) transformé en chaleur
(Q) lors de l'essai. On sait que la valeur de 3 est proche de 1.
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F1aG. 158 — (a) Illustration de la différence entre le signal brut d’acquisition et le méme signal filtré, v = 5 m/s;
Courbes des essais de traction & grande vitesse, (b) v =5m/s, (c) v=1m/s et (d) v =0.1 m/s
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F1G. 159 — Evolution du profil de température de ’éprouvette au cours d’un essai de traction & grande vitesse,
mesures par thermographie infrarouge



ANNEXE B — CARACTERISATION DU COMPORTEMENT MECANIQUE 219

B.6 — Bake hardening

B.6.1 — Etude du bake hardening. Compléments

Les essais de traction simple, décrits au chapitre I1.2.5, ont été réalisés aussi pour une
prédéformation (plastique) d’environ 5 %, figure 160. Les résultats obtenus, tableau 33 suivent
la tendance observée auparavant : augmentation de la limite d’élasticité'%® pour les essais avec
traitement de BH, aucune évolution de cette limite pour les essais a la température ambiante,
sans BH et diminution de la limite d’élasticité pour les essais & -20 °C, sans vieillissement au four.

1200 L Ll 1 L] L lI T L]
* 25°C>BH>25°C ;
e 75°C>25°C
| ¢ 75°C>BH>25°C
10001 4 75°c>.20°¢C

800

600

400

Contrainte vraie, FIS (MPa)

200

Déformation vraie, Iog{1+a|!l0} (%)

F1G. 160 — Courbes issues des essais de traction simple avec et sans traitement thermique de BH, prédéformation
d’environ 5 % a 25 °C et a 75 °C; sollicitation aprés le traitement thermique a 25 °C et & -20 °C, respectivement

epreges | 5 | 5 | 5 [ 5 |
temp. prédéf. cc) | 25 75 75 75
temp. déf. o) 25 25 25 -20
trait. therm. avec | sans | avec | sans

Aoy (MPa) 75 10 80 -59

TAB. 33 — Résultats des essais de traction simple avec et sans traitement thermique de BH

B.6.2 — Mesures de dilatométrie
Géomeétrie des éprouvettes

L’appareil utilisé pour ces mesures est un dilatométre DT1000 fabriqué par Adamel Lhomargy
MTS. La mesure des variations dimensionnelles de I’éprouvette s’effectue par 'intermédiaire
d’'un capteur de déplacement inductif. L’utilisation d’un four & radiations, dont la gamme de
fonctionnement se situe entre -150 °C et 1350 °C, couplé & une vanne de refroidissement a

10314 limite d’élasticité aprés le traitement de BH est calculée sur les courbes de traction, en considérant la valeur
de la contrainte minimale au début du plateau
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I’hélium'%4 ou a air comprimé autorise la simulation des cycles thermiques. Le repérage de la
température est realisé a ’aide d’un thermocouple chromel /alumel associé & un amplificateur de
température.

La puissance rayonnée par deux lampes en quartz & filament en tungsténe, logées aux foyers
d’un double réflecteur elliptique en aluminium poli est focalisée sur 1’éprouvette dont le plan
est donné sur la figure 161. Une grande puissance thermique est ainsi transférée instantanément
a D’échantillon, tout en assurant, de par la géométrie de I’éprouvette, une trés faible inertie
thermique.

a0

10 =15 mm

02
12 mm

21mm

FI1G. 161 — Géométrie de I’éprouvette de dilatométrie

Cycles thermiques

La température théorique M, de transformation de I'austénite résiduelle a été calculée en
utilisant la formule d’Andrews [And65|. Pour I’acier TRIP 800, M, vaut environ -20 °C. La
température réelle de transformation est bien plus basse.

Lors de la montée dans le domaine intercritique!®, figure 162-(a) nous avons mesuré la
température de déstabilisation de 'austénite résiduelle. Sur la figure 162-(b) on remarque une
légére inflexion de la courbe de dilatométrie entre 500 °C et 550 °C, inflexion qui correspond &
la déstabilisation thermique de l'austénite résiduelle : v, — 0 (perlite) + « (ferrite allégée en
carbures).

Un probléme technique sur le moyen de mesure ne nous a pas permis de déterminer la
température M, globale de I'acier qui aurait pu étre mesurée lors de la trempe & la température
ambiante, aprés le recuit intercritique.

1045 cause de sa grande conductivité thermique, ’hélium permet d’atteindre des vitesses de refroidissement de

Pordre de 500 °C/s
10513 vitesse de montée en température est de 10 °C/s, le palier de maintien se situe & 870 °C, la vitesse de
trempe & ’hélium est de 500 °C/s
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3
x10 dLiL

F1G. 162 — (a) Cycle thermique appliqué et (b) courbe de dilatométrie montrant la réponse de I’éprouvette an
acier TRIP 800 lors d’un recuit dans le domaine intercritique, T>Acy
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Pour les besoins du dosage magnétique, nous avons appliqué un traitement de revenu & 500 °C
pendant 4 heures, suivi d’une trempe & ’azote liquide & ’acier TRIP 800 de base. L’acier "dual
phase" ainsi obtenu a la méme composition chimique, la méme morphologie et taille de grain
que l'acier TRIP 800 de départ. Sa microstructure, composée de ferrite (a), de martensite (o)
et des carbures, est majoritairement ferromagnétique.

Le comportement mécanique en traction simple'%® de cet acier "dual phase" a été comparé
& celui de 'acier TRIP 800. Le tableau 34 montre les résultats obtenus et souligne une fois de
plus le réle bénéfique de 'austénite résiduelle dans I’amélioration des propriétés mécaniques des
aciers a effet TRIP.

‘ acler H Rpp.o (vpa) ‘ Rm (upa) ‘ Eh (%) ‘
TRIP 800 485 820 25
"dual phase" 570 750 18

TAB. 34 — Caractéristiques mécaniques en traction simple, & la température ambiante : acier TRIP 800 vs. acier
"dual phase"

La transformation de I'austénite résiduelle en martensite au cours de la déformation plastique
provoque une augmentation de plus de 35 % de 'allongement réparti de ’acier TRIP 800 par
rapport a celui de l'acier "dual phase" et une augmentation d’environ 10 % de sa résistance
mécanique. L’aptitude & la mise en forme de 1’acier TRIP est a priori nettement meilleure, car
le produit Rmxep, est de 50 % supérieur a celui de I'acier "dual phase".

Afin de vérifier que 'induction & saturation By, de ’acier "dual phase" ne varie pas avec la
déformation plastique, nous avons effectué des essais de traction interrompus sur des éprouvettes
TRIP ayant subi le traitement thermique spécifié plus haut. Les mesures de dosage magnétique
sur les échantillons prélevés & partir de ces éprouvettes ont confirmé que la valeur de I'induction
a saturation By, du matériau de référence reste constante (& 0.5 % prés) au cours de ’essai.

Il est & noter que, contrairement & 1’acier TRIP, dans le cas de 'acier "dual phase" de référence,
I’évolution de 'allongement réparti se fait de maniére inverse, il diminue avec ’augmentation de
la température de l’essai, tableau 35.

‘ température o) ‘ Rpp.o (MPa) ‘ Eh (%) ‘

-50 630 20
-20 610 18
25 570 18
50 565 16
75 555 15
150 480 11.5

TAB. 35 — Evolution des propriétés mécaniques de I’acier "dual phase" en fonction de la température de ’essai

Le dispositif expérimental de traction et de dosage magnétique statique/continu est montré
sur la figure 163. La photo de la figure 164 est un agrandissement de la figure 163, elle représente
la partie de la machine dédiée au dosage magnétique. On distingue les électro-aimants d’induction
de champ, la partie centrale ot I’échantillon est placé & ’intérieur de la bobine de mesure, sous
un champ magnétique constant de forte intensité.

106 -1

ces essais ont été effectués a la température ambiante, & une vitesse de déformation constante de 1072 s
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La grande précision de la méthode de dosage magnétique (£1 %) est due & la réalisation
des bobines de mesure dont la géométrie a été optimisée en fonction des caractéristiques
géométriques des échantillons, elles mémes dépendantes de lintensité maximale du champ
magnétique appliqué!®”. Cela a abouti & la construction de deux bobines de mesure, une pour
la méthode de dosage statique et une autre pour la méthode de dosage in-situ. Pour chacune
de ces bobines, la figure 165 donne les valeurs des inductions & saturation obtenues par dosage
magnétique statique des échantillons en acier TRIP 800, en acier "dual-phase" et en fer pur,
échantillons ayant les mémes caractéristiques géométriques. On remarque que la bobine dont
la section est la plus proche de I’échantillon ("petite bobine en plastique") donne les meilleurs
résultats. Elle est utilisée pour les dosages magnétiques interrompus.

Un autre atout de la méthode de dosage magnétique in-situ est que le dispositif expérimental
peut facilement étre adapté pour permettre des mesures en température. Par exemple, sur la
figure 166-(d) la cinétique de transformation de l’acier & environ -30 °C a été obtenue lors d’un
essai de traction'%®. Si le résultat de cette mesure est cohérent avec les points expérimentaux de
la cinétique de transformation de I'acier & -20 °C, un controle plus rigoureux de la température
de I'éprouvette lors de 1’essai de traction donnerait le possibilité d’obtenir la "vraie" cinétique
de transformation & -30 °C. Ce controéle pourrait passer par une légére modification du dispositif
de dosage magnétique afin de permettre de facon plus fiable ce type de mesure en température.

Nous avons précisé dans le chapitre I1I de la thése qu’en absence de déformation plastique,
l'austénite résiduelle est thermiquement stable. Les résultats des mesures de diffraction de
neutrons illustrés sur la figure 167 montrent que les pics de diffraction de la ferrite et de
I’austénite résiduelle ne subissent aucune modification lorsque la température diminue de 298 K
4 environ 10 K. Ces faits confirment que la température Mg du TRIP 800 est trés basse et donc,
si aucun autre traitement thermique n’est appliqué a l’acier, il ne peut y avoir dans cet acier
une transformation martensitique spontanée qui modifierait ses propriétés mécaniques lors d’une
utilisation a basse température.

1070n rappelle que les conditions magnétiques a saturation doivent étre imposées & I’échantillon

108¢et essai a été réalisé dans le but de montrer la faisabilité des dosages magnétiques in-situ en température lors
d’un essai de traction simple. Le refroidissement de I’éprouvette est assuré par injection d’azote liquide a 'intérieur
des supports des électro-aimants, supports qui assurent en méme temps le guidage des lignes de traction. Aucune
modification n’ayant été apportée au montage, un fort gradient de température résidait sur toute la longueur de
I'éprouvette
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F1aG. 163 — Dispositif expérimental de traction simple et dosage magnétique statique/continu, I’électronique de
pilotage, 'alimentation stabilisée et le PC d’acquisition

F1G. 164 — Vue de 1a partie du dispositif expérimental dédiée au dosage magnétique [RVG05]
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FIG. 165 — Comparaison des résultats de dosage magnétique suivant la bobine de mesure utilisée. Acier

DP — 3 mesures, acier TRIP 800 & ’état de réception — 3 mesures, Fer ArmCo (fer pur) — 2 mesures



ANNEXE C — DOSAGE MAGNETIQUE

227

900
800
700
600
500
400

Fis, (MPa)

300
200
100

_______________________ A B R

______________________________________________ dcecmecccceicoooooo

= traction simple, TRIP 800, T=-30°C ‘

0 50 100 150

e=N.dgldt* 10* (v)
5 & b
w [\~ ] —

o
E =S

—
o

temps, t(s)

| = cosage magnétique continu |
I

50 100 150
temps, t(s)

900
850
800
750
700
650

FIS, (MPa)

600
550
500
450

(b)

15

(d)

Traction simple, TRIP 800, T=-30"°C

& mes. interrompues
= dos. mag. continu

& (%)

]

F1a. 166 — (a)-(b) Courbes de traction de ’acier TRIP 800 & env. -30 °C; (c) Signal correspondant & la variation
du flux magnétique lors de l'essai de traction ; (d) Cinétique de transformation de ’acier TRIP 800 obtenue par
mesures magnétiques in-situ. Comparaison avec la cinétique issue des dosages magnétiques interrompus a -20 °C



ANNEXE C — DOSAGE MAGNETIQUE 228

16000

14000
ferrite (110) ——p»
12000

10000

8000

Intensify (n.u.)

6000

austénite (200)

4000 .
austénite (111)

2000

2/ N N T I I T T T T T T I A

63 66 69 72 75 78 81 84 87 %0
20 (%)

F1G. 167 — Mesures par diffraction de neutrons qui montrent que austénite résiduelle est thermiquement stable
lors d’une descente en température & environ 10 K. L’échantillon analysé était dans un état non-déformeé
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Les photos de la figure 168 montrent la presse et I'outillage d’emboutissage (CRP Renault)
utilisés pour obtenir les emboutis en croix.
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F1G. 168 — Photos de la presse et du montage d’emboutissage avec ’outil en croix
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Les progrés au niveau de la sécurité passager et du confort de conduite dans I’industrie automobile
impliquent un renforcement de la structure de la caisse assemblée et ’ajout de nombreux systémes
d’aide & la conduite. Le poids final du véhicule augmente ainsi réguliérement.

D’un autre coté, les normes européennes en matiére d’émission des gaz a effet de serre sont de
plus en plus contraignantes. Pour les respecter, les constructeurs améliorent sans cesse le rendement
des filtres & particules et des pots catalytiques, tout en essayant de diminuer le poids du véhicule par
I'utilisation de matériaux plus performants que ceux actuellement utilisés. En suivant cette logique,
les aciers TRIP (transformation induced plasticity) ont un argument de choix : leur caractéristiques
mécaniques sont bien supérieures a celles des aciers dual phase, aussi bien lors de la mise en forme
(emboutissage) que pour l’absorption d’énergie (crash). L’utilisation envisagée pour ce type d’aciers
est pour les piéces de structure nécessitant une trés bonne tenue mécanique, comme le longeron, le pied
milieu, la doublure de montant de baie, mais aussi pour emboutir des piéces compliquées. L’objectif
est de cumuler les fonctions d’une méme piéce, fonction de structure et fonction de sécurité, ’emploi
des renforts serait ainsi évité.

Dans ce travail, on se propose d’étudier un acier TRIP 800. Caractérisations microstructurales et
mécaniques sont couplées aux recherches bibliographiques en vue de :

* comprendre les relations entre la microstructure et les propriétés mécaniques ;

* décrire 'influence de ’austénite résiduelle sur le comportement mécanique de ’acier;
* proposer une loi phénoménologique pour la transformation de phase v, — o' ;

* identifier un modeéle de comportement statique 3D & base physique.

N

La démarche générale consiste a relier 1’évolution des caractéristiques mécaniques aux
caractéristiques évolutives de la microstructure, subséquentes & la formation de la martensite au
cours de la déformation. Nombre d’études réalisées sur des aciers TRIP fortement alliés (aciers
inoxydables) ont montré une forte sensibilité du comportement mécanique de ces aciers vis-a-vis
de la transformation martensitique. Dans cette optique, des mesures quantitatives de la fraction
volumique de ’austénite résiduelle ou de la martensite formée sont nécessaires. Une technique de dosage
magnétique de 'austénite résiduelle a été utilisée afin d’obtenir les cinétiques de la transformation
austénite—martensite pour des sollicitations mécaniques choisies de fagon & caractériser la réponse
du matériau & différents trajets de chargement ou de déformation. Le modéle de comportement prendra
en compte la transformation de phase.

Nous avons envisagé la modélisation du comportement mécanique du TRIP 800 & 1’aide d’une
approche trés simple, basée sur la loi des mélanges. Globalement, cela implique que le comportement
des phases doit étre connu et qu’a tout moment lors du chargement, leur fractions volumiques puissent
étre calculées en tenant compte du niveau de déformation et de I’état macroscopique des contraintes.

Le comportement des phases a été déterminé par des mesures in-situ de diffraction de neutrons
lors d’un essai de traction simple. Mais nous proposons aussi un modéle & champs moyens qui permet
de calculer ce comportement des phases & partir des résultats d’un essai de traction simple et de la
connaissance de la cinétique de la transformation 7, — o' associée. Les fractions volumiques des phases
sont calculées en utilisant la loi phénoménologique de transformation.

Des essais expérimentaux d’emboutissage avec un outil en croix ont été réalisés. Ils constituent un
moyen rapide de caractérisation des différentes nuances d’alliages, aciers ou aluminiums, et permettent
la validation des modéles de comportement.

Le modele de comportement que nous avons proposé pour le TRIP 800 a été validé a travers des
simulations numériques de ’emboutissage. Le critére de plasticité de Von Miseés, dont I’évolution du
terme isotrope est donnée par la loi des mélanges, a été introduit dans un code de simulation de la
mise en forme, Pam-Stamp 2000. Comparés aux résultats expérimentaux d’emboutissage avec ’outil
en croix, les résultats de la simulation avec la loi des mélanges sont valides dans certaines régions du
flan embouti. Ils sont globalement moins bons que ceux obtenus avec le modéle mixte de Lemaitre
et Chaboche (couramment utilisé pour la simulation de la mise en forme des aciers a haute limite
d’élasticité) qui ne tient par compte de la transformation de phase, mais qui utilise I’écrouissage
cinématique et isotrope, ainsi que des paramétres décrivant ’anisotropie du matériau. Par ailleurs, il
ne semble pas nécessaire d’introduire la transformation de phase lors de la simulation numérique de
la mise en forme de l'acier TRIP 800, tant que I’anisotropie qu’elle induit est correctement prise en
compte par le modéle.





