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Résumé

L'acier 16MNDS5 ou A508 CI3 est utilisé pour la fabrication par forgeage des cuves de réacteurs
nucléaires a eau sous pression.

Ce matériau présente un bon compromis en terme de ténacité et de limite d'¢lasticité, sa microstructure
est principalement bainitique revenue. Du fait de la variation locale de la composition chimique et du
procédé d'élaboration, ce matériau présente des hétérogénéités microstructurales qui peuvent modifier
localement les propriétés du point de vue de l'endommagement. En particulier, certaines zones
présentent une microstructure martensitique dont les propriétés a la rupture sont différentes de celles
de la bainite.

Le but de cette thése est d’apporter quelques éclaircissements sur I’influence de la microstructure ;
plus particuliérement, la taille des entités cristallographiques et leur distribution spatiale sur le
comportement local de 1’acier 16 MNDS.

Deux microstructures ont été élaborées a cet effet; une microstructure bainitique revenue et une
microstructure martensitique revenue. Une caractérisation expérimentale a été réalisée sur les deux
microstructures afin de déterminer la morphologie, la distribution spatiale des orientations
cristallographiques et le comportement en traction.

Un dépot de grille a été effectué sur des éprouvettes de traction plates pour permettre de déterminer le
champ déformation expérimental sur une zone préalablement analysée en EBSD.

La détermination du comportement en traction a permis I’identification a I’aide d’une méthode inverse
d’une loi de comportement multicristalline faisant intervenir la densit¢ de dislocation sur chaque
systéme de glissement. Cette loi de comportement a été utilisée dans des simulations a 1’aide de la
méthode des éléments finis pour simuler le comportement des deux microstructures en traction et
comparer aux champs de déformations expérimentaux de celles-ci. Il en résulte une bonne adéquation
entre les simulations et les expériences et la mise en évidence de I’influence de I’orientation des grains
voisins sur le comportement local.

Abstract

16MND5 Steel or A508 CI3 is used for manufacture by forging of nuclear reactor vessels. This
material presents a good compromise in term of tenacity and yield stress, its microstructure is mainly
bainitic tempered. Because of the chemical composition local variation and process of development,
this material presents microstructural heterogeneities which can locally modify the properties of
damage. In particular, some zones present a martensitic microstructure.

The goal of this thesis is to bring some explanations on the influence of the microstructure; more
particularly, size of the crystallographic entities and their spatial distribution on the local behaviour of
16MND5 steel. Two microstructures were elaborated for this purpose, a tempered bainitic
microstructure and a tempered martensitic microstructure. An experimental characterization was
carried out on the two microstructures in order to determine morphology, spatial distribution of the
crystallographic orientations and tensile behaviour. A deposit of microgrid was carried out on tensile
specimens to determine the experimental deformation field on a beforehand EBSD analyzed zone.

The determination of the tensile behaviour allowed the identification of a multicristalline behaviour
law by a reverse method using the density of dislocation on each system of slip. This behaviour law
was used in simulations with a finite element method to simulate the local mechanical field of the two
microstructures and to compare with the obtained experimental deformation fields. It results, a good
adequacy between simulations and experiments and the description of the influence of the neighbor
grain’s orientation on the local behaviour.
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POSITION DU PROBLEME

La cuve des Réacteurs a Eau sous Pression est un élément de la seconde barriére de sireté.
Elle est constituée de plusieurs éléments forgés et assemblés par soudage. Le diamétre d’une
cuve de réacteur de 900 MW est de 4 m, sa hauteur de 13 m environ et sa masse totale de 330
tonnes. Ces caractéristiques augmentent sensiblement pour les réacteurs de type N4 d'une
puissance ¢lectrique de 1450 MW, le diametre passant a 4,5 m environ, la hauteur a 13,6 m
pour une masse totale de 453 tonnes. L'épaisseur des viroles au niveau du cceur est de 200 mm
pour les REP 900 et de 225 mm pour le N4. Ces dimensions résultent essentiellement de la
pression de 15 MPa environ de 1'eau primaire et des caractéristiques mécaniques de l'acier de
cuve en 16MNDS a la température de fonctionnement (280°C). La composition chimique de
l'acier de cuve 16MNDS vise a assurer une structure majoritairement bainitique par trempe a
I'eau dans toute 1’épaisseur du composant, la microstructure bainitique étant un bon
compromis entre la résistance mécanique et la ténacité. L’irradiation neutronique durcit
I’acier de cuve et accroit la température de transition fragile-ductile. Cette évolution,
principalement fonction de la composition chimique de ’acier, détermine la durée de vie de la
cuve et en conséquence celle du réacteur.

Lors de la trempe des différents constituants de la cuve, la peau externe du matériau est
refroidie, depuis le domaine austénitique, plus rapidement que le cceur. De cette différence de
vitesse de trempe, résultent des microstructures différentes allant de la bainite supérieure pour
les vitesses les plus élevées a un mélange ferrite-bainite inférieure pour les vitesses les plus
faibles. Cette variét¢ des microstructures est accentuée par les ségrégations majeures et
mineures en ¢léments d’alliage et impuretés héritées de la solidification en lingot, certaines
micro-ségrégations conduisant vraisemblablement a 1’apparition de petites zones a micro-
structure martensitique.

Afin de protéger I’acier de cuve de la corrosion par 1’eau primaire, I’intérieur de la cuve est
revétu d’acier inoxydable austénitique. Ce dépot est réalis¢€ par la technique « feuillard-flux »
qui conduit a la création d’un Zone Thermiquement Affectée (ZAT) sur toute la surface
intérieure de la cuve. La présence de cette ZAT a pour conséquence de modifier les
microstructures sous-jacentes, introduisant des zones a « gros grains », des zones « inter-
critiques » ainsi que des zones a « grains fins ». La disparité de propriétés de toutes ces
microstructures est fortement réduite par revenu lors des traitements thermiques. Il n’en reste
pas moins que les propriétés mécaniques et susceptibilités au vieillissement thermique et a

I’irradiation neutronique sont a priori différentes et méritent une attention particulicre.

I1 a été montré que les microstructures bainitique et martensitique ne présentent pas la méme
sensibilité a la rupture intergranulaire induite par la ségrégation du phosphore [RAO99]. Les
mécanismes conduisant a ce constat ne sont pas clairement identifiés. On peut penser que les
différences de microstructures comme la nature, les dimensions et la répartition des carbures
ainsi que la quantité des interfaces pouvant piéger le phosphore, jouent un role important.
Toutefois, puisqu’il s’agit de comportement a rupture, les différences de mécanismes de
déformation et d’endommagement entre la bainite et la martensite peuvent constituer une part
de I’explication de la différence de sensibilité a la rupture intergranulaire par ségrégation du
phosphore de ces deux micro-structures.



Le premier objectif de ce travail est de mettre en place une méthodologie a 1’échelle de
I’agrégat polycristallin qui permette 1’é¢tude comparative, entre bainite et martensite, des
champs mécaniques et de leur hétérogénéité. L’objectif final est d’en déduire les
conséquences sur les modes d’endommagement et de rupture des deux micro-structures.

Pour atteindre le premier objectif, deux microstructures ont été ¢laborées par traitement
thermique a partir de l'acier 16MNDS fourni par le CEA. La bainite supérieure et la
martensite, obtenues aprés traitements thermiques, contiennent de fortes contraintes internes
induites par les transformations displacives qui permettent de passer de 1’austénite, de
structure cubique face centrée, aux deux microstructures de structure cubique centrée. Un
revenu a donc été effectué afin de diminuer ces contraintes.

Les deux microstructures se différencient par leur morphologie, la distribution des
orientations des «grains» qui sont des lattes ou des paquets de lattes, la répartition du carbone.

Pour modéliser le comportement local de ces deux matériaux, nous avons utilis¢ un modéele
cristallin développé a I’ECP, utilisant la méthode des éléments finis du code ABAQUS.

Les agrégats simulés sont discrétisés, sur la base de mesures expérimentales par «Orientation
Imaging by Microscopy». Cette méthode connue sous le nom EBSD permet de connaitre a
I’échelle de 0.5um, les orientations, la forme des lattes et leur position dans ’agrégat. Si le
modele prend en compte les interactions entre grains réels, en revanche, il ne prend pas en
compte les mécanismes de déformation spécifiques a la répartition du carbone. Le role du
carbone n’intervient donc qu’a travers les parametres matériaux du modele, identifiés par une
méthode inverse, a partir d’essais de traction simple et de la texture cristalline.

L’approche cristalline fournit les champs de contraintes, de déformations et d’orientations en
fonction du chargement imposé. Les résultats de la simulation ont été¢ comparés, lorsque cela
a ¢été possible, aux champs de déformations obtenus par micro-extensométrie sur des
échantillons a I’origine des agrégats simulés, déformés en traction simple dans un Microscope
Electronique a Balayage.

Le mémoire contient cinq chapitres :

Le chapitre I comprend une bibliographie sur les matériaux étudiés et sur les
approches cristallines.

Le chapitre II est une présentation des matériaux.

Le chapitre III concerne les résultats des modélisations d’une couche de grains de
bainite et de martensite revenues et la comparaison avec les expériences.

Le chapitre IV est une analyse critique des résultats conduisant a une étude
paramétrique.

Le chapitre V reprend les modélisations en considérant I’effet d’une deuxiéme couche
de grains représentée par un milieu homogéne équivalent. Une réflexion sur
I’endommagement de ces deux microstructures clot ce chapitre.

Le dernier chapitre correspond a la conclusion et aux perspectives.



CHAPITRE |

BIBLIOGRAPHIE
LES ACIERS BAINITIQUES ET MARTENSITIQUES
MECANISMES ELEMENTAIRES DE LA PLASTICITE DANS LE FER PUR
MODELISATION DES POLYCRISTAUX DE STRUCTURE CUBIQUE CENHE

L’objectif de ce travail est d’étudier I'influence de lxtiee morphologique et de la texture
locale sur le comportement plastique afin, a plus long terme, dereondne, du point de vue
de la mécanique, les différences de comportement a la rupture de la balaite atartensite.
Les effets liés a la métallurgie (précipitation d’élérseamtx joints de grains, phénomeénes de
ségrégation...), ayant déja fait I'objet de nombreux travaux, ne sont pas abordés ici.

Nous rappelons dans ce chapitre :

Les différences entre bainite et martensite.
Les mécanismes élémentaires de la plasticité cnstallies métaux de structure
cubique centrée.

Les différentes modélisations du comportement plastique des moaoxrist
polycristaux.

1 Généralités sur la transformation des aciers

Les structures bainitique et martensitique s’obtiennent par treimga phase austénitique
(figure I-1). Le role de la vitesse de trempe est de modé#idiffusion du carbone et donc la
microstructure. La structure bainitique s’obtient pour des viteslgestrempe faibles,
inférieures a 5°C/s, et la structure martensite pour des vitesses de togénpeuses a 20°C/s.
L'austénitisation est effectuée a des températures de ldedtd00°C a 1200°C, avec des
temps de maintien de l'ordre de 1 heure.
Rappelons que :

L'austénite (cristal parent) est de structure cubique faces centrées.

La martensite et la bainite sont de structure cubique centrée.

Les ferrites basse et haute températures, sont de structure cubigée. centr

La cémentite Fe3C est orthorhombique.
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Figure I-1 :Diagramme TTT d’un acier Cu-Ni-Cr-Mo-V.



La bainiteisotherme se présente sous forme de paquets de lattesitdestgrarées par des
phases résiduelles constituées principalement par de la cémiemtiteinite existe sous trois
formes:

La bainite supérieure, formée de paquets de lattes (30um a Smppses de sous
paquets de lattes fortement désorientés. Les sous paquets comprearhtidites
faiblement désorientées. La précipitation des carburestsote forme de cémentite
localisée aux joints de grains austénitiques et entre les lattes de ferrit

La bainite inférieure se différentie de la bainite supégiepar des carbures de
cémentite et de carburesdisposés a la fois entre les lattes et dans les lattes.

La bainite granulaire est composée d'une matrice ferritiqued#bts de
martensite/austénite. Cette structure est obtenue aux tielesfavitesses de
refroidissement.

La martensiteest constituée de lattes fines présentant de fortes déstoiesithe carbone se
trouve en sursaturation dans le réseau cristallin et sous fortnesdins précipités dans les
lattes.

1-1 Les transformations displacives

La transformation de l'austénite en martensite ou en bainite esatdee displacive, en
opposition avec les transformations reconstructives. Dans une teltsfotmmation,
I'arrangement atomique du cristal parent, peut étre altéré pour donnetué final, soit:

e par rupture des liaisons atomiques et réarrangement des atontestr&esformation
reconstructive n'intervient que si la diffusion est possible, &'dge si la température et le
temps de la transformation le permettent.

» par déformation homogéne de la maille initiale, ce qui correspond &ramsformation
displacive.

Le schéma ci-dessous illustre les deux transformations:
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Figure I-3.Transformations displacive et reconstructive

Ces transformations, auxquelles s’ajoutent les mécanismes dssiatiff du carbone,
gouvernent les microstructures et les propriétés mécaniques des aciers.

Les matériaux utilisés dans ce mémoire, provenant d'une tnawadion displacive, seule
cette transformation est étudiée. Si la transformation displast identique pour les deux
microstructures, ce n’est pas le cas de la diffusion du carbone pendiéle la vitesse de
refroidissement.

La transformation displacive altere la forme du cristal patanthangement de forme induit
donc dans la matrice, des contraintes internes élevées qui sentetmr déformations
élastique et plastique de celle-ci. Afin de minimiser lesragrtes, la croissance se fait sous
forme de fines plaquettes ou lattes. Certains €éléments peuventpiégés lors de la
transformation. Le piégeage d'atomes et les déformations incatespeu favorables du
point de vue de la thermodynamique. La transformation displacive, icemtemt a la
transformation reconstructive, peut étre retardée, voire stabjleéles débris de dislocations
qui rendent difficile le déplacement des interfaces glissiles.

Plusieurs théories phénoménologiques ont été proposées pour dguassdge de I'austénite
a la martensite. La transformation de Bain qui fait passkx please mére (notéa la phase
martensitiqgue (notée') est illustrée sur la figure 4. Il est clair que langfarmation qui
conserve les droites est une transformation affine. D'un point elephysique, le réseau
parent a subi une déformation homogeéne.

Figure I-4 :Cisaillement du cristal parent pour obtenir la martensite.

La figure I-5, illustre la transformation qui permet d'ex&rda cellule de martensite (CC) de
l'austénite (CFC). Pour obtenir les dimensions de la maille, Bainsubir au produit
intermédiaire, une compression de 20% le long de I'axe [1€0}ne expansion de 12% dans
les deux autres directions.
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Figure I-5 :Schématisation de la transformatign- d[CHR70]

Cette transformation ne donnant ni les plans et ni les directionsaimtga Bhadeshia propose
de multiplier la transformation de Bain B, par une rotation dpscagide R, qui ne change
pas les propriétés de la structure. La transformation s'&®B=PP, ou R et B
correspondent a deux cisaillements. La premiéere transformation d@rimenne forme a
I'élément transformé mais la structure est incorrectegdarsle donne une forme incorrecte
mais la bonne structure. Pour obtenir la forme correcte de éatéde martensite, deux
mécanismes de plasticité peuvent intervenir, le glissement plastique aalége(figurel-6).
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Figure 1-6 :(a) Transformations displacives dans la martensite selon Bhadeshia.

Habit plane

(b) Martensite transformée par glissement plastique et clivage.

Q-

Le mécanisme de transformation de la bainite est simikhireelui de la martensite
I'exception du maclage.
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1-2 Les variants et les plans d’habitat

Les relations cristallographiques entre l'austénite et la nsitee(bainite) sont bien définies,
il s'agit des relations de :

KURDJUMOV ETSACHS(KS) : (011) // (111) et [111]y // [110},
etNISHIYAMA ETWASSERMAN (NW) : (011) // (111), et [100 } // [101],

Ces deux types de relations différent seulement d’un angle de 5,2@ppart a I'axe [11Q]
(figure I-7). La relation KS signifie gu’un des 4 plans denses de l@itestéoincide avec 'un
des 6 plans denses de la ferrite et qu'une des 3 directions denses de l'austépiteaksle a
une des 2 directions denses de la ferrite. La relation NW consemement le parallélisme
des plans denses.

"\ ™~ 5,26°
202! 31 322 22 55
022} 1|20 022 1200220
? a ~ j \
01 JO“‘U. 1 & 00! 3
[P iyl
' s 7 211
202 202
K-S orientation relation N-W orientation relation
(01 l)bcc// (11 l)i_cc (01 l)lmhf (111,
(111} [110]g, o1kl bee (o) [IUU]bcc” [101]..
o hkl fee (y)

Figure I-7 :Relations d’orientatioflDANOOQ]

Ces deux relations d’orientation sont observées dans les acierfligeetaplutbt a bas
carbone.

Les plans d'habitat qui correspondent aux plans des lattes, dépendert diei ¢arbone. Pour
des concentrations comprises ente 0,5 et 1,4%, les plans d'hebitasgpondent aux plans
(225),, approximativement paralleles @12).. Pour une concentration de carbone
supérieure a 1,4%, le plan d'habitat est proche du plan/(253ta dire proche de (11%)

Les figures I-8 et I-9 illustrent la position du plan d’habitat pour différaciess.

Bainite, 473 K

Ifaransite

r—EBainite, 372 K

Figure I-8 :Plans d’habitat des lattes de bain#gede la martensite
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111

Acier bas C

Acier bas C - 8% Cr. (<0,4 %C pds)

Acier inox
Acier

de 0,45%C
21,4%C

001

Figure 1-9 :Plans d’habitat de la martensite pour différents types d'g&&92]

Dans les deux cas, les interfaces entre l'austénite etrtansite ou la bainite sont cohérentes
ou semi-cohérentes. Il faut noter que les ex-joints de graide I'austénite correspondent a
des régions de fort désordre atomique et sont des zones pridlgméae la ségrégation
d'éléments comme le phosphore.

1-3 Diffusion du carbone et mécanismes de nucléation et de croissance

Les mécanismes de diffusion du carbone sont différents dans leebstilid martensite. Le
schéma 8 illustre la formation des bainites supérieure et inférieure.

Plaquette saturée en carbon

sl - Diffusion du carbon
Diffusion du carbon / \ dans l'austénite et
dans l'austénite précipitation des

carbures dans la ferrite

l Précipitation des l
carbures de l'austénite
Bainite supérieure Bainite inférieure

Figure I-10 :Les différentes étapes de la formation de la bainite supérieure et inférieure.

FERRITE PEARLITE
! —_—
v v o~
[ e Austenite graia Bainitic ferriie

boundary

= “%‘%‘% ‘
e

Figure I-11 : (aMorphologie la bainite et de la martensite (c) et (d)
(Jroissance de la bainite
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L'existence de cémentite grossiere dans la bainite esalié mécanismes de transformation.
En effet, la bainite supérieure s’obtient dans le domaine desshtautpératures et des fortes
vitesses de refroidissement. L'austénite se transformeesdesgrite bainitique, sursaturée en
carbone. L'excés de carbone diffuse vers l'austénite non transfarméeipite sous forme
de cémentite entre les lattes de ferrite. Dans la baimniéieure, obtenue a plus basse
température, la partition du carbone entre austénite et festitplies lente et celui ci peut
précipiter sous forme de fins carbures dans les lattes d&e féfigure 1-10(b)). Dans la
martensite, le carbone est en sursaturation et donne des carbures repddssidtas.

1-4 La martensite

Si le refroidissement par trempe des aciers est suffiemimapide en partant de I'état
austénitique, la décomposition de la phase mere ne peut pas spafadifusion et I'on
obtient de la martensite.

La transformation martensitique résulte d’'un double processus : appatitin germe, puis
propagation de celui-ci dans la matrice. Elle nécessite tecHissement d’'une barriére
énergétique (énergie d’activation) gouvernée par une énergieaditdefy/a et par une
énergie de déformation. Cette derniére ne s’effectue qu'a plutie température Aret
s’accroit avec le différentiel de température (refroidizes®t). Elle est a I'origine de la force
motrice de la transformation qui s’amorce pour un différentiel de températfisasufvoisin
de 300°C pour les aciers au carbone et a I'azote). La températdébdt de transformation
est notée M~ Arz — 300°C, elle dépend du taux de carbone et de la vitesse de refroieligs
sauf pour une transformation martensitique totale ou la vitesseemipd influe peu. Par
exemple, dans les aciers bas carbone,~Mb00°C (légéerement dépendant des éléments
d’addition) pour les grandes vitesses (> 3000°C/s pour étre 100% magtes)siA plus
faible vitesse de trempe, la martensite est remplacéed’patres constituants (ferrite
aciculaire, ferrite polygonale, bainite).

Généralement, il existe plusieurs possibilités d'orientation demé&tensite, appelées
« variants ». Elles sont caractérisées par des plans disadisiincts et des cisaillements
d’'orientations différentes, mais de méme type. Par exemple, wdamaonocristal de fer

austénitique, il existe 24 variants possibles. Initialement équipexhalis se forment de
facon a accommoder leurs déformations respectives. Ce nombre conséegueatiants

permet une transformation sans déformation macroscopique.

Lors du passage de la structyr la martensite’, la transformation d8AIN fait en sorte
que n’importe quel atome de carbone provoque toujours la méme tétrggalalla
martensite, c’est a dire une orientation paralléle a [P@t]proche de [00}]La présence du
carbone produit alors un allongement du parametreetativement au parametrg de la
ferrite. Les parameétres cristallographiques de la martensitéosmtion du taux de carbone et
sont donnés par la relation établie ardjumoy a savoir :

Co =& +0.116 C% pds
8 =& - 0.013 C% ougest le paraméetre de maille de la ferrite = 0.2866 nm

Nous avons vu que pour obtenir ces conditions d’orientation de plans invarituts,deux
cisaillements. Pour la martensite, il en existe deux typesgimt de minimiser I'énergie de
déformation du cristal :

Le glissement qui conduit a une martensite avec une forte deesdislocations
(de I'ordre de 1&/cm2). C’est la martensite dite en lattes.
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Le maclage qui conduit & une martensite maclée ou micromaclée

La vitesse a laquelle se produit la transformation martgusiimpose une interfage-o’ de
type semi-cohérent, et donc la création de dislocations de traasfumnaont le vecteur de
BURGERS est commun aux deux phases ou bien la création de .mazlehoix d’'un
mécanisme plutdét que l'autre dépend de la difficulté de créafidescations nécessaires au
glissement donc de la limite d’élasticité de l'austéniteditectement de la composition. En
effet, la présence du carbone augmente fortement la limigesticité, diminue la température
M, et réduit ainsi les possibilités de glissement des dislocatitaygparition de la martensite
en lattes ou maclée est donc en grande partie contrélée par latipropler carbone dans
I'acier et/ou en solution dans l'austénite, avant la trempe [BHA&BZpnc par les conditions
d’austénitisation. Plus la quantité de carbone en solution est élpkée, forte est la
proportion de martensite maclée.

-7005“

Ms température <500 ~§.
{300 £
4100 =

<403

Vol %
des lattes
100

78

Vol % lattes

Bl g

25F

N
o

Vol% d'austénite-
x"ésiduelle
1 1

0,4 0,8 1,2
C, % pds

Figure I-12 :Pourcentage estimé d’austénite résiduelle et de martensite en lattes en
fonction de la teneur en carbofiBHA92].
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Les études relatives a la relation entre la morphologie dealéensite et les propriétés
mécaniques, montrent qu’avec une méme limite d’élasticité,nlacité de la martensite
maclée est moins bonne que celle de la martensite en lattes [ME73].

Une autre caractéristique de la transformation martensitiomgept des fortes contraintes
engendrées par la variation de volume et surtout par le cisaillen@énterface martensite-
austénite. Celui-ci peut étre critique au point de créer tr@ehape, des microfissures au sein
du matériau. Pour éviter ces conséquences, il faut jouer sur les conditions dessefrent.

En résumé, les conditions d’austénitisation et de trempe permettemhodéier les

caractéristiques morphologiques et topologiques de la martensite. Ces anatysiennent
pas compte de la présence d’austénite résiduelle. Or, et c’est nihlgd@n connu, apres une
trempe, il subsiste toujours une fraction plus ou moins importante d’austéoite
transformée, dite austénite résiduelle. De nombreux auteurs estiuentcelle-ci joue
également un rble important sur les propriétés mécaniques.

1-5 La Bainite

La courbe TTT de la plupart des aciers présente une largengjade températures
intermédiaires dans laquelle ne se forment ni perlite niemsite (figure 1-1). A la place se
forment de fins agrégats de plaquettes (ou lattes) de fetritke particules de cémentite
appelés bainite. De la bainite peut également étre obtenue lamsfrdiglissements trop
rapides pour permettre la formation de perlite, mais pas ggs@z permettre celle de
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martensite. La nature de la bainite change avec la températiamsfermation. Trois formes
peuvent étre distinguées, la bainite supérieure, la bainite inférieureatita granulaire.

1-5-1 Bainite supérieure

La bainite supérieure est une microstructure constituée deplimgsettes de ferrite appelées
lattes de 0.2 um d'épaisseur et 10 um de long. Les lattes aaikeles et de méme

orientation cristallographique, chacune ayant un plan d'habitatibfen. Elles sont souvent

séparées par des joints de grain de faible désorientation ougpardieules de cémentite
comme le montre la figure 1-13 présentant les caractéristiques amtiéEeéchelles.

Figure 1-13 :Microstructure de la bainite supérieufBE8OQ].
(a) Microscope optique;
(b) Microscope électronique a transmission, chatap;c
(c) austénite résiduelle, champ sombre;

(d) montage de photos MET d'une latte de bainite riacroscope optique, cette latte
apparait comme une plaquette sombre

La bainite supérieure se forme par la nucléation de plaquittiesrite aux joints de grain de
l'austénite puis par leur croissance. Celle ci s'accompagne défimenation de la région
transformée identique a celle de la martensite. Cependant, daairoé de la bainite se fait a
des températures relativement hautes par rapport au domaine tan$formation
martensitique.

La limite d'élasticité de I'austénite diminuant avec une températoissante, celle-ci ne peut
accommoder élastiquement les importantes déformations. L'accomomodagi fait par
déformation plastique de l'austénite adjacente. Il en résulte gmeeatation locale de la
densité de dislocations, donc un phénomene de consolidation qui finit par blequer |
mouvement de linterface (figure 1-14). Cette déformation plastiggalisée arréte la
croissance des plaquettes de ferrite, de telle sorte que chaupsersté atteint une taille
limite, largement inférieure a la taille de grain de l'austénite.
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[
01 um

Figure I-14 :Importante densité de dislocations a l'interface
bainite (clair)/austénite(sombréBES0].

Les relations d'orientation entre la bainite et l'austéoité celles décrites par les relations du
type Kurdjumov-Sachs. La bainite se forme sur des plans aiptatihiques particuliers,
mais l'indice du plan d'habitat présente une importante dispdfgjare 1-6) par rapport a la
martensite. En effet, ces facteurs varient avec la tenypéraé transformation, le temps et la
composition.

Il a été souligné précédemment que la bainite supérieurersaif@n deux étapes distinctes,
la premiére étant la formation de ferrite bainitique dans lagleicarbone a une trés basse
limite de solubilité (< 0.02 % en poids). La seconde étapeaasblssance de la ferrite qui
provogue un enrichissement de l'austénite résiduelle en carbone.plbssdble que de la
cémentite précipite dans les couches d'austénite entre lestfaqgeus-unités). La quantité
de cémentite dépend de la concentration en carbone de l'alliaghalubeeteneur en carbone
conduit & une microstructure dans laquelle les plaquettes de feorit séparées par des
couches de cémentite. Si la teneur en carbone est faible, on aur@partéion de petites
particules.

Les particules de cémentite et I'austénite dont elles proviero une relation d'orientation
dite de "Pitsch™:

[001}esc]| [225],
[100Fesc| [554)y

[010Fescl| [110]y

De nombreux carbures sont susceptibles de précigépuis I'austénite, chaque particule
ayant une relation d'orientation indirecte avec féarite, via la relation d'orientation
ferrite/austénite.

Si des éléments d'alliage (silicium, aluminiumretardant la formation de cémentite, sont
ajoutés en quantité suffisante, il est possiblesdgprimer la formation de cémentite. On
obtient alors, pour la bainite supérieure, une asitucture ne présentant que de la ferrite
bainitique et de l'austénite enrichie en carborgenlicrostructure pourra également contenir
de la martensite si l'austénite résiduelle se foame au refroidissement.
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1-5-2 Bainite inférieure

La bainite inférieure présente une microstructureless caractéristiques cristallographiques

proches de celles de la bainite supérieure. Laipate différence étant que les particules de
cémentite précipitent dans les plagues de fellitg.a de ce fait, deux types de précipités,

ceux qui se forment dans l'austénite enrichie enocee qui sépare les plaquettes de bainite et
ceux qui se forment dans la ferrite sursaturée. @aniers présentent la méme relation

d'orientation que les précipités qui se formentadtrles traitements de revenu de la

martensite. Cette relation est connue sous le rioriedtation de Bagaryatski:

[001]resc|| [L01]q
[100]resc || [111}
[010]resc| [121]a

0.5 um
Figure 1-15 :Microstructure de la bainite inférieuf@E80].

Les carbures présents dans la ferrite ne sontqgsuts nécessairement de la cémentite.
Selon la température de transformation et la coitipns d'autres carbures de transition
peuvent précipiter en premier. Dans les aciersuéeht@neur en carbone contenant plus de 1%
(en poids) de silicium (qui retarde la précipitatide la cémentite), par exemple, on observe
souvent la précipitation de carbuees

Dans la bainite inférieure, par opposition a lateraite revenue, les particules de cémentite
précipitent souvent de telle sorte qu'elles forntkas réseaux paralleles a environ 60° de I'axe
de la plaquette de bainite (figure 1-16). Ce mode pdécipitation particulier a la bainite
inférieure, pourrait étre attribué au fait quepescipités germent a l'interface ferrite/austénite,
adoptant de ce fait une orientation qui satisfaitnaieux les relations avec la ferrite et
l'austénite. -

Figure 1-16 :Orientations des particules de cémentite par rapport aux plaquettes de
bainite [BE8O].
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Les carbures présents dans la bainite inférieune esdrémement fins, faisant juste quelques
nanometres d'épaisseur et environ 500 de long. Goitsnprécipitent dans la ferrite, la
guantité de carbone rejetée dans l'austénite idest moins importante. Ceci induit une
précipitation plus fine et moins importante enté plaques de ferrite, en comparaison avec la
microstructure de la bainite supérieure.

En conséquence, la bainite inférieure présente une meilleure résiligne la bainite
supérieure, ceci avec une plus haute limite d'élasticité. Les gpacipités de cémentite
présents dans le bainite supérieure, sont des lieux privilégiés d'appadéi fissures ou de
rupture par clivage

1-5-3 La transition bainite supérieure/bainitegiigure

Lorsqu'on abaisse la température de transformggons BS), on obtient de la bainite
inférieure pour laquelle des carbures précipiteansdla ferrite. La précipitation dans
l'austénite est de ce fait réduite. La figure I-fiflgntre schématiquement la différence entre
les deux morphologies.

Aux hautes températures, la diffusion est si rapige les précipités n'ont pas l'occasion de se
former dans la ferrite, on obtient une microstruetde bainite supérieure. Il est possible que
de la cémentite précipite depuis l'austénite ergieh carbone.

Lorsque la température diminue, i.e lorsque le ®empur dessaturer la plaquette augmente,
une partie du carbone peut former de fins pré@pite carbures dans la ferrite, pendant que le
reste est rejeté dans l'austénite ou il forme éetisment des précipités entre les plaquettes.
C'est la microstructure de la bainite inférieure. fait que seule une fraction du carbone en
exces diffuse dans l'austénite, les précipitéssiyuforment, sont beaucoup plus petits que
ceux que l'on rencontre dans la bainite supérieQeei explique que la bainite inférieure
possede non seulement une meilleure résiliences mgalement une plus haute limite
d'élasticité que la bainite supérieure.

Un corollaire de ce mécanisme de transition est ltpre obtient toujours de la bainite
inférieure dans les aciers a haute teneur en carthoversement, dans les aciers bas carbone,
le temps pour dessaturer une plaquette est sefgile seule de la bainite supérieure peut étre
obtenue, quelle que soit la température de tramsftboon choisie entre celle de fin de
formation de la perlite et celle de début de foramatle martensite.

1-5-4 La bainite granulaire

Le terme de bainite granulaire est frequemment eyéppour décrire la bainite obtenue par
refroidissement continu, notamment dans l'industtela plupart des aciers subissent des
traitements non isothermes. Un bon exemple eslulitiie de production de I'énergie, ou de
larges composantes en aciers Cr-Mo sont refroidgagrellement depuis I'état austénitique
pour obtenir une microstructure bainitique.

Au microscope électronique, la différence entrbdamite granulaire et la bainite ordinaire ne

se voit pas, car les mécanismes de formation slentiques. Par contre, la microstructure se
formant progressivement lors du refroidissemenrd, lites de bainite peuvent étre assez
épaisses. Observée au microscope optique, la ririschge semble présenter des blocs de
bainite et d'austénite, d'ou l'adjectif "granulaifigure 1-17). Une caractéristique importante

de la bainite granulaire est l'absence de carbdmes la microstructure. Le carbone rejeté
dans l'austénite la stabilise, de telle sorte gumitrostructure finale contienne de l'austénite,
un peu de martensite a haute teneur en carbode |afferrite.
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Figure I-17 :Bainite granulaire.

1-6 Traitement de revenu de la bainite et de laenaite

L'étendue et la vitesse des changements de misccoste et de propriétés dépendent
nécessairement de I'écart a I'équilibre présemtégehantillon. On s’attend, de ce fait, que la
bainite ait un comportement au revenu différentelai de la martensite.

Au contraire de la martensite, la ferrite bainigque contient souvent qu'un faible exces de
carbone en solution. La plus grande partie du cezls® trouve sous forme de particules de
cémentite, qui sont par ailleurs plus grosses gllescprésentes dans une martensite revenue.
Pour le méme acier, les effets d'un traitementesgeru sur une microstructure bainitique sont
donc moins marqués que lors d'un revenu sur unetgie martensitique.

La bainite se forme a des températures assez hdetserte que la restauration a lieu pendant
la transformation. En conséquence, le recuit d'adminitigues a bas carbone n'entraine
gu'une faible restauration et de faibles modifarati dans la morphologie et les particules de
carbure, méme a des températures de 700 °C (1lhpb®erve un adoucissement rapide
lorsque la structure en plagues de la bainitepfaite a une structure équiaxe. Ce changement
s'accompagne d'une sphéroidisation et croissarc@atticules de cémentite. Prolonger le
revenu n'a que des effets minimes.

Au contraire des aciers martensitiques, de faibéegtions (0.06-0.14 % en poids) dans la

teneur en carbone n'ont que peu d'effet sur lentewke la bainite. Le carbone ayant un

important effet de renforcement par solution sqliderésistance de la martensite chute de
maniére importante lorsque le carbone précipitelaenle revenu. Dans la bainite, le carbone
est essentiellement présent sous forme de gropjpédoqui contribuent peu a sa résistance. |l
n'est donc pas surprenant d'observer que l'effeexienu dépend peu de la teneur globale en
carbone.

La plupart des microstructures bainitiques présgniee quantité non négligeable d'austénite

résiduelle. Un revenu a une température supériaud80°C entraine sa décomposition en
ferrite et carbures.

Les aciers bainitiques contenant de forts prometelerla précipitation de carbures (Cr, V,

Mo, Nb) présentent un durcissement secondaire tilgarrevenus a haute température. Le
phénomeéne de durcissement secondaire a lieu losgyeoduit une fine précipitation de

carbures avec les éléments d'alliage, au dépeladadenentite. La cémentite étant sous forme
d'épaisses particules dans la bainite, le phénontnedurcissement secondaire y est
relativement lent (si I'on compare avec la martejsi

L'utilisation d'aciers bainitiques au cuivre esttigalierement intéressante pour l'ingénierie
lourde. Le traitement de revenu entraine la foromatile fines particules de cuivre qui
contribuent a la résistance sans mettre en daagésilience.
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En résumé, les comportements au revenu de la bainite et de la sitartese distinguent
nettement, la cause la plus importante étant la faible quantité de carbswution solide

dans la bainite. Ceci implique que la microstructure bainitique est bienss@nsible au
revenu, étant donné qu'il n'y a quasiment pas de perte de résistance pautidimde la
guantité de carbone en solution. On observe d'importants changements lorsque la
microstructure en plaquettes fait place a une microstructure équiaxesdistance n'est que
légerement affectée par la coalescence des particules de cénmentderestauration. Les
aciers bainitiques présentent une étape de durcissement secondairesersbdable a celle
observée dans les aciers martensitiques; elle est liée a lgppadion de fines particules de
carbures formés avec les éléments d'alliage.

La bainite et la martensite se différencient donc par leur morphologidjskribution des
orientations et la répartition du carbone. Ces trois parametres jouenblenessentiel sur
leur comportement mécanique et leur comportement en endommagement et rupture.

2 Mécanismes élémentaires de la déformation plastig des monocristaux
C.C.

La réponse des matériaux cristallins a une sdtich mécanique, se traduit par un
comportement linéaire réversible dit élastiqueyvisdiun comportement irréversible non
linéaire se caractérisant par une déformation wédliel aprés décharge, dite déformation
plastique (figure 1-18).

o ?

Ge

~ Déformation
Déformation ___| plastique

élastique

> e

€. &
Figure I-18 :Modes de déformation des cristaux.

2-1 Elasticité des monocristaux a structure cubmprearée

La déformation élastique est due a une distorsionréseau cristallin sous l'effet d’'un
chargement mécanique, celui-ci modifie les distaninger-atomiques a partir des distances
d’équilibre « a », la force d’interaction atomigest la résultante entre les forces attractives et
répulsives des atomes (figure 1-19) La déformatiélastique se caractérise par la
proportionnalité de la contrainte et de la défoiomgtcette proportionnalité est caractérisée
par le module d’élasticité qui dépend essentielldrde I'énergie de cohésion inter-atomique.
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Force d’interaction
F 4 Force de répulsion

L Force d’interaction résultante

Distance
>

ko
atomique

[ Force d’attraction J

Figure 1-19 :Evolution de la force d’interaction atomique en fonction de la distance inter-
atomique.

2-1-1 Anisotropie de I'élasticité des monocristal@xstructure cubique centrée

Du fait de l'anisotropie de la maille cubique céetret des liaisons inter-atomiques, le
comportement élastique des matériaux a structoe centrée est anisotrope. La notation
matricielle deVOIGT du tenseur des modules d’élasticité de ces stegist :

Ci1C.C, 0 0 0
C,CiCr, 0 0 0
[Ce}: C.C.Ci 0 0 0

0 0 0C;,40 O
0 0 0 0C50
0 0 0 0 0 C%

Pour le fea, C11= 200GPa , C12=120Gpa , C44=200GPa

2-2 Mécanismes élémentaires de déformation desaxisle structure cubique centrée

Le comportement mécanique des métaux a structunigue centrée est fortement influencé
par la température et par la vitesse de déformafBondéfinit une température critique (notée
ici Tc) caractéristique du matériau et a ne pas confoadee la température de transition
ductile —fragile T, bien que ces deux températures soient souveahesoPour le fer pur et
une faible vitesse de déformationg €st de l'ordre de 300K, ce qui correspond a une
température comprise entre 0,2 et 03(T; = 1260K). La valeur de I est fortement
influencée par la concentration et le type d'impésecontenues dans le matériau.

Le comportement d’un monocristal de fer pur dassdieux intervalles de température, peut
étre schématisé par les deux courbes de tractitanfdgpire 1-20.
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‘Basse température’ ‘Haute température’

A cission critique T A cission critique ¢
T<T<Ts
OK<T<T, -
'parabolique’
Tco
Tco /
stade |stade | stade
quantité de glissement 7y quantité de glissement 7y

Figure 1-20 :Comportement a froid et a chaud des monocristaux de structure C.C.

2-2-1 Systémes de glissement

Pour les matériaux de structure cubique centrégjitections de glissement sont celles de la
famille <111> qui correspondent aux directions ayarplus forte densité atomique. Quant

aux plans de glissement, leur nature n'est pagepeosfaitement définielaylor et Elam, ont

mis en évidence l'activation de plans de glissementcristallographiques mais subissant la
cission maximale, tout au moins au dessusge T

Barret et al ont observé que pour le fer alpha et danstenvalle de température allant de —
200°C a 500°C, les plans de glissement actifs spamedaient a (110), (112) et (113), le
premier étant le plus fréquemment activé.

Pour T<T, les observations en microscopie électroniquamstnission ont mis en évidence

I'existence de dislocations essentiellement decotara vis, trés rectilignes, ce qui est la
conséqguence d'une forte friction de réseau cristdlla dissociation de I'énergie de cceur de
ces dislocations vis, les rend peu glissiles etineséments de glissement se font par des
doubles décrochements ‘double kink’ le long desreags droits des dislocations vis. Les

dislocations vis sont donc peu mobiles et sonbdgine du durcissement parabolique des
courbes de traction.

Pour T>T, les lignes de glissement sont sinueuses et campode segments droits. Le
glissement peut étre comparé a celui d'un paquetay®ns hexagonaux, glissant les uns sur
les autres. Selorranciosi les lignes de glissement sinueuses sont corestitdé micro
glissement sur (110) et (112), la combinaison aesxddonnant le troisieme plan. Notons que
les plans (112) ne sont pas des plans densesnuas#é des lignes de glissement observée
lors de la déformation s’explique donc par la cogngéice d’activation simultanée de deux
systemes de glissement colinéaires. Les disloat@ncaractére vis qui sont activées
simultanément, se déplacent par incréments deegiisst successifs, en utilisant un
mécanisme de recombinaison — dissociation — recwaigun indifferemment sur les deux
plans de glissement colinéaires. Il ne s’agit pagléssement dévié mais d’'un mécanisme qui
permet a deux systemes de glissement d’étre aatifgltanément, méme si les quantités de
glissement instantanées difféerent d’un systematare.

2-2-2 Les mécanismes élémentaires

Dans les CC, il existe trois mécanismes principauxl'origine de la déformation
plastique dont I'importance relative dépend destafiérature.
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2-2-2-1 Déformation par doubles décrochements

Considérons une dislocation vis qui se déplace dangan de glissement ne présentant pas
d’obstacle, sous I'effet de la cission appliguéée mouvement de la dislocation est freiné
par la résistance du réseau cristallin. Cette drariénergétique peut étre franchie par
activation thermique. L’énergie deeierls (énergie par unité de longueur de dislocation)
dépend de la position de la dislocation dans la.[dans les cristaux CC, I'énergie de coeur
des dislocations vis est minimale pour une conégan non planaire. Ceci se traduit, pour
I'énergie dePeierls, par I'existence d’'une succession de pics et dééeslparalleles au
vecteur deBurgers et présentant la méme périodicité que le résemtalin. A basse
température, les dislocations adoptent une cordtgur de basse énergie qui se traduit par de
longs segments vis. L'énergie nécessaire pour mouvosegment de dislocation vis étant
bien supérieure a celle nécessaire pour un segiaaltislocation coin, le passage d'une vallée
de Peierls a l'autre se traduit par la création, sur le segnwes, de doubles décrochements
coin et le mouvement des décrochements entrainedmla dislocation vis comme l'indique
la figure [-21. La nucléation du double décrochemearst un phénomeéne activé
thermiquement. La contrainte dReierls T,, qui s'oppose au mouvement, décroit avec la

température et devient négligeable lorsque T dtlgjn

8) _i _>Vn]]émdu?ﬂimh
) o\ Formation d'un double décrochement
c]j \L Propagation latdrele des denx décrochements

Figure I-21 :Formation et propagation d’un double décrochement sur une ligne de
dislocation vis.

2-2-2-2 Interactions des dislocations mobiles dgs@rbres de la forét

Dans la théorie du durcissement par les arbrea fierét le mouvement des dislocations est
arrété par les dislocations secondaires qui pereemtplan de glissement. Lorsque que la
dislocation mobile et la dislocation obstacle €meptent, il se forme deux crans (jonctions).
L’énergie nécessaire a la formation de ces crapsrtEde la force d'interaction entre les
deux dislocations. Cette énergie ne dépend derlpémature qu’a travers le module d’Young.

2-2-2-3 La tension de ligne

Lorsqu’une dislocation est ancrée sur deux obstaadle se courbe sous leffet de la
contrainte appliqguée, augmentant ainsi son eéné@egision de ligne).

2-2-2-4 La dissociation du coeur des dislocations

Les dislocations a caractére vis ont une structlegecceur tridimensionnelle. Elles se
décomposent en trois dislocations partielles disgesymeétriquement (figure 1-22).
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Figure I-22 : Dissociation du cceur des dislocations a caractere vis dans les structures cc.

Des observations a I'échelle du coeur des dislatafpartielles ont mis en évidence la non
planéité et I'asymétrie de celles-ci sur des pldastypes {112}. Par conséquent, cette
dissociation impose que les dislocations a camotéy soient difficilement glissiles et que

leur mouvement élémentaire ne se fasse pas quieswplans de types {110}, mais aussi sur
ceux de type {112}. Ces mécanismes sont resporsatde I'asymétrie du glissement

cristallographique qui a été mise en évidence paupremiére fois par Taylor sur des

monocristaux de laitof.

2-2-2-5 Asymétrie du glissement de type {112}

L'activation des systemes de la famille (112) délpdun sens de la direction de glissement. Il
faut donc considérer non pas 12 systéemes de gksdgermais 2 familles (112), soit 24
systemes. Les deux familles se distinguent par aisson critique différente. La cission
critique initiale des systémes dits faciles needdfpas de celle des systemes de la famille
{110}. En revanche, pour ceux dits difficiles, l@ssions critiques initiales sont plus grandes.

2-2-2-6 Critére de Schmid

Si on considére un monocristal soumis & un champodérainte uniaxial représenté par la
figurel-23 (traction ou compression simple), la ttaimte de cisaillement dans le plan de
glissement et dans la direction de glissementmstlée cission résolue ou cission réduiés
est donnée par la relation suivante :

T :gcosp.cos}\ =gy COSp.Ccos\

Ou F est la norme de la force appliquée,
S est la section droite de I'éprouvetterdetion,
o\ est la contrainte normale,
@ est I'angle entre la direction de traction etil@ction de glissement m

A est I'angle entre la direction de traction et lamale au plan de glissement n
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| Plan de glissement —l

Figure 1-23 :Représentation d’'un monocristal soumis a un essai de traction.

Dans le cas d’une sollicitation quelconque, la nte de cisaillement est obtenue en faisant
le produit doublement contracté du tenseur desraiomeés deCAUCHY et du tenseur
résultants du produit tensoriel des vecteurs uegaies direction et plan de glissement :

i=3 j=3

r=g :(Al_m¥§ no .m= no,m
1

i=1 j=
Pour gqu’'un systeme de glissement (k) soit actifeeteste, il faut que la cission résolue
® sur celui-ci soit supérieure a une valeur critiq@é) appelée cission critique.

) =7l et 1 =70

A basse température, les cissions initiales surdifférentes familles de glissement sont
différentes, mais cette différence s’estompe logstp température augmente, comme le
montre la figure 1-24.

400 + Systeme de glissement {112}4 <111>

300 A

Systéme de glissement {112} <111>

Systeme de glissement {110} <111>

Teo : Cission critique initiale en MPa

| - | ;
ot T Tt Tt I » Température en K

Figure 1-24 :Influence de la température sur les cissions angg|initiales des métaux c.c.

Dans le cas ou la valeur des cissions critiquégies est la méme pour tous les systemes de
glissement, le plan de glissement (et la directierglissement) du systeme susceptible d’étre
activé le premier est celui qui présente la plade cission réduite ou, dans le cas d'un essai
uniaxial, le plus grand facteur d'orientatiofy £ cos@ CosA.
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Lors d’'un essai de traction la rotation plastique & systeme primaire entraine une
diminution de I'angle entre la direction de glissrhprimaire et I'axe de traction.

Pour T>T, la courbe de traction d’un monocristal CC est fseoche de celle d’'un CFC, car
le mécanisme de durcissement prépondérant estrééssiement lié aux arbres de la forét.

Donc,

pour un monocristal en glissement simpleploserve trois stades de déformation dont

'amplitude dépend de la température, de I'origataet de la vitesse de déformation.

Stade |: la déformation plastique a lieu, sur aol systeme de glissement appelé
systeme de glissement primaire. La rotation duaseistallin conduit a l'activation
d'un second systeme de glissement

Stade Il : la déformation plastique a lieu sur anin® deux systemes de glissement
distincts. Le systeme de glissement primaire quieesiéme que dans le stade | et un
deuxiéme systeme de glissement, appelé secondaire)'activation a lieu au début
du stade Il. Les interactions élastiques entreesyss conduisent a la formation de
verrous qui sont des obstacles a I'écoulementiguestCes obstacles sont a l'origine
de la pente du stade II.

Stade Il : La formation d'obstacles au glisseny@astique permet I'activation d'un
troisieme systéme qui va assurer la déformationhemgeant de plan pour éviter les
obstacles. Ce mode de déformation est appelé wmjesse dévié, il permet un
adoucissement du taux d'écrouissage.

En réalité, les courbes de traction obtenues sufedypur, suivent plus au moins bien ce
schéma, comme le montre la figure 1-25.

I:g;"l:rt--2
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Figure 1-25 :Courbes de traction du fer pur.

2-2-2-7 Rotation du réseau cristallin

Le glissement plastique, a condition qu'il soitrdibne modifie pas I'orientation du réseau

cristalli

n par rapport aux axes macroscopiquesgissement simple, la rotation plastique

s‘accompagne, pendant le stade |, de la rotatiola digection de glissement vers l'axe de
traction. En revanche, les conditions aux limites,l'alignement des tétes de I'éprouvette,
imposent généralement une rotation du réseau lirisppur compenser totalement ou en

partie,

la rotation plastique. Dans ce cas, latimtadu repere cristallin dans le repére

macroscopique (la rotation de lI'axe de tractionsdarrepére cristallin) suit un chemin bien
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défini, comme l'indique la figure 1-26. Notons dlexe de zone (001)(111) est un axe instable
et que l'axe de zone (001) (011) est, en prindipeaxe stable, bien que des mécanismes
"d'overshoot" aient été fréquemment observés.

Figure 1-26 :Rotation de I'axe de traction avec la déformatjdAO65].

2-3 Influence des impuretés sur le comportementugaux CC :

Le comportement des métaux a structure cubiqueréentontrairement aux métaux a
structure cubique a faces centrées, est fortem#nencé par la nature et la concentration des
impuretés qu'ils contiennent. Les propriétés mépaes des métaux purs a structure CC ne
sont pas parfaitement connues, puisqu’une faiblecamtration en impuretés influe d’'une
facon considérable sur le comportement de celugtcique I'élaboration de métaux purs a
structure CC est difficile.

3 Modélisation du comportement des monocristaypoBfcristaux C.C.

3-1 Loi d’écoulement

3-1-1 Ecoulement plastique

Dans ce type d’approche, la sensibilité du matédauchangement de vitesse n’est pas
considérée. Sur un systeme particulier (s), il géalenchement de la plasticité des que le
critere de Schmid est atteint :

TS

=T etr*=7; (1-1)

Pour chaque systeme de glissement, I'équation defihit deux hyperplans dans I'espace a 6
dimensions des contraintes. Pour I'ensemble ddérags, ce critere définit une hypersurface
de charge (S) qui contient tous les états de datgsaadmissibles. L’écoulement est alors
déduit suivant une loi de normalité par rappora &urface de charge. Le principal probleme
de cette approche réside dans l'indéterminationquesitités de glissement lorsque I'état de
contrainteg correspond a un vertex de la surface de charge.
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3-1-2 Ecoulement viscoplastique

La modélisation viscoplastique des lois d’écouletmes basée sur la théorie du mouvement
thermiquement activé des dislocations [FIV93]. bligjuement, la plupart des travaux sur ce

sujet ont porté sur des matériaux CFC pour lesgleelsontrainte effectiveo” (cission
effective 7)) est faible en regard de la contrainte inteang(cission interne, ) qui est liée a

la résistance des obstacles. La contrainte ap@igséla somme de la contrainte effective et
de la contrainte interner:=r"+ r,.

Dans le cadre des phénomeénes activés thermiquelaearntesse de déformation est donnée
par :

. [-4G ,
£E=¢, ex;{ T j (1-2)

ou 4G est I'enthalpie libre d’activatiorg, dépend de la densité de dislocations mobiles.

4G = AGoll—LU—D] } (1-3)
JO

ou AG, est I'énergie libre d'activation moyenne, nécessgiour surmonter I'obstacle en
I'absence de force appliquée.

Les parametres p et q sont respectivement comanis lés intervalle®< p<l etl<q<?2
o, correspond a la résistance des obstacles.

Une autre forme de la vitesse de glissement estéiopar:

N —AG, AN T
y = p.b*v, ex = (1-4)

y =y, ex 45, ex LAY L -5
° kT kT (7, (-5)
ou T est la températurdS la constante dBoltzman vy la fréquence d®ebye g, la densité

de dislocations mobiledV' et AG, respectivement les volume d’activation et gaimdhgie
liés au franchissement de I'obstacle.

On étend cette loi a chaque systéme de glissengnet(I'évolution de la vitesse de

S

glissement peut alors étre modélisée sk 1 par .
U

Spas*
1AV

_AG Ts KT
S — S b2 0 s
V=en b exr{ KT J(TJ (1-6)

u

r°AV . .
En posantm= uKT et y°=p3 b*v, ex;{ I?‘IC';OJ on retrouve I'expression de la loi bien

connue :
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Pour un matériau CC, cette relation est acceptisdors que celui-ci est déformé au-dela de
la température de transition. L'effet de tension lime sur les dislocations est alors
prédominant sur celui du double décrochement (inete influencé par la forte friction de
réseau) pour franchir un obstacle. En dessous ttke teenpérature, il ne semble pas exister
pour l'instant de modélisation pertinente du phéanen

La modélisation viscoplastique du comportement ssiaété établie [CAI87] de maniere
phénomeénologique en considérant la partition stévan

1
5= x| =15+ Kk + Kyen (1-8)

x* est une composante cinématique associée a lanpeéske structures hétérogénes de

dislocations,r® est un écrouissage isotrope lié aux interactiomstype forét,k® est la
1

contrainte a partir de laquelle le glissement Sepgur le systéme (s) ef = Ky:nest une
contribution visqueuse. Ainsi, la vitesse de glisest y; s’exprime par :

s —x°

ok sgr(rS - xs) (1-9)

yv_ K

3-2 Lois d’écrouissage

L’écrouissage des mono et polycristaux est un stgetplexe ou la détermination de lois
capables de rendre compte de l'effet de durcissepreméformation plastique passe par la
compréhension des phénomenes physiques responsaldeprincipal phénoméne de
durcissement est produit par la capacité des distots forét immobiles percant un plan de
glissement de rendre plus difficile le déplacemerttire de bloquer une dislocation se
mouvant sur ce méme systeme, nécessitant alorsugmeentation de la cission appliquée sur
ce systeme. De maniére générale, pour les polgakston peut distinguer 4 stades de la
déformation. Les 3 premiers stades ont déja ététslgmécédemment. On pourra tout de
méme noter la quasi absence du stade | dans lentsfon des polycristaux. Cependant, lors
de grandes déformations plastiques, le taux d'éssage décroit en stade Ill puis atteint une
valeur limite voire diminue [GIL93] ou s’accroitgérement. Il est alors environ 50 fois plus
faible gqu'au début du stade lll. Cette étape ducideement est appelée stade IV de
I'écrouissage. On peut remarquer (figure 1-18) qaeestade, tout comme le stade Ill montre
une dépendance en température. Il N’y a pas arthactuelle de théorie unifiée expliquant
'apparition et la persistance du stade IV aux éagt moyennes températures.

Rollet et al [ROL88] attribue I'écrouissage en stade IV a l&sence de débris
accumulés lors d’événements de restauration dynsntiout au cours du stade Il et
qui seraient en fait difficile a annihiler.

Prinz et Argon [PA84] considérent que ce durcissement est la éoprence de
l'interaction entre dislocations glissiles contesiue I'intérieur des cellules. Il est a
noter que ce phénomeéne présente des similarités|@eeouissage en stade |, a la
différence prés qu’au cours de celui-ci, I'écroages est principalement di aux
contraintes induites par les paquets de dislocstion
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Argon et Haasen[AH93] donnent une autre explication et la mods&iisa 'aide d’un
modele biphasé. La désorientation croissante esgheles au travers des parois
entrainerait des contraintes a longue distanceisadtiun mouvement plus difficile
des dislocations glissiles. De méntéygheset Hansen[HHOO] attribuent, a partir
d’observations microstructurales, 'augmentationlaleontrainte en stade IV a deux
contributions, I'une étant la désorientation craige au travers des IDBgl{cidental
Dislocation Boundariesp (figure 1-28), et 'autre la variation de distaninter-GNBs
(«Geometrical Neccessary Boundarigs»

8lwcl

. [1w0'G ]

Figure 1-27 :Evolution compléte idéalisée du taux d’écrouissﬂg:eg—a pour des mono- (sc)
£

et polycristaux (p) CFC et CC au dela de la tempéede transition [GIL93].

(rd") est la contrainte a partir de laquelle I'écrouigsaaturerait en I'absence de stade IV, au
zéro absolu.

Plus généralement, une maniére simple de modédliéerouissage a été proposée deés
I'apparition de la théorie de la microplasticité paylor. Elle conduit a relier un incrément de
cission critique nécessaire pour activer le glissgnplastique a un incrément de glissement

par la relation :
2= h*
u

Dans I'hypothése d&aylor, les termes de la matriterestent constants tout au long de la
déformation. Seules sont distinguées les influedtasto-écrouissage et d’écrouissage latent
grace aux termes respecthi¥ et h®, u # s. Cependant, au cours de la déformation, sous
'accumulation de défauts cristallins et de lewmaagement, il semble peu évident que cette
matrice reste constante et de nombreuses tentatvesu le jour pour améliorer cette
description de I'écrouissage. Dans la suite, soésgntés différents modéles d’écrouissage,
développés dans le but de simuler certaines étagtisulieres du comportement des mono
(stade I, 1l et IIl) et polycristaux (stade Il &t en particulier).

V' (1-10)

30



Figurel-28: Schéma  simplifié  des
microstructures observées en grandes
déformations de laminage. Les plans
dessinés en traits fins sont dénommeés LBs
(Lamellar Boundaries) joints par des IDBs
(en pointillés) de faibles désorientations.
Ces LBs sont en fait des GNBs dans le sens
ou ils séparent des zones ou le glissement
est réalisé sur des systemes différents. Les
LBs en traits gras correspondent au cas
d’un joint de grand angle [HHOQ].

3-2-1 Modéles phénoménologiques d’écrouissage eropiasticité

Modele de Pierce, Asaro et Needleman [PAN83]: Ce modéle tient compte de la non
linéarité de la matricdh en fonction de la déformation. Plus précisémeah évolution
dépend du glissement cumuyléur les systemes actifs.

h®" = gh(y) + (L- q)h(y)d*", 5°'symbole de&Kronecker

Iﬂy):rhsecﬁ[—gbz—] (1-11)

r° -1,

ho est un module initial d’écrouissags,est la cission d’écoulement initiale, identiqueaipo
tout systeme de glissement. Par construction, @®uissage est anisotrope des lors que le
parametreq, caractérisant la résistance des systemes laesitglifférent de 1. Les auteurs
choisissent d’ailleurs une valeur decomprise entre 1 et 1.4, impliquant par la ménme u
prépondérance des systémes latents sur I'écroeisdag plus, lorsque la déformation
augmentéd sature et tend vers 0.

Modéle de Kalidindi et al [BEDKDO1]: De la méme maniére que précédemment,
I'écrouissage est ici décrit, a I'aide d’'une fopatipuissance :

hw=m@—%J (1-12)

a

Pour un aluminium pur, les valeurs kg 7, eta sont prises respectivement égales a 75, 63
MPa et 2.25. Il est a noter qugn’est pas la valeur initiale de la cission crigqiiactivation

du glissement, valeur établie a 31 MPa, si bienlgusens physique de ce parametre est mal
défini.

Modele deKocks [KOC76], [SRZ98]: Ici, I'évolution de la cission critigue d’activati du
glissement est la méme quel que soit le systengdistement. Ainsi, la matrice d’écrouissage
h, bien que non constante, ne contient que des sdidentiques définis par :

hO = HO[Tsat_ch (|_13)

Tsat - z-i
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ou Hp et 7 sont respectivement des module d’écrouissagessioai critique initiaux Ko =
58.4 MPa,5 = 27.2 MPa pour I'aluminium) et est la cission a saturation de I'écrouissage

reliée a I'état de déformation par :
7
sat — Tgat[%] (|'14)

T

r., y° etmsont des paramétres matériaux, dont les valeutsfigées pour I'aluminium a
61.8 MPa, 5.0 x 1§ s* et 0.005 respectivement.

Modéele de Cailletaud [CAI87] : L’approche deCailletaudest une approche pragmatique
consistant a transposer les acquis de la théorieateoplasticité a I'échelle du cristal. Bien
gue discutable sur I'absence de relations claives tes phénoménes physiques mis en jeu,
elle n'en reste pas moins une méthode encore langentilisée et est trées adaptée a la
prévision du comportement cyclique. Deux variabtEgécrouissage sont définies, une
d’origine cinématiquex® suivant une loi de typérmstrong-Frederick 'autre d’origine
isotroper®,

x® =Ca®
(I-15)
dS — a'S _d yS aS
N o
=1, +q3H s{l- e bfoy“‘“j (-16)
u=1

ro, C etd sont des constantes matériaux a déterminer.

Pour tous ces modéles, on peut noter gu'’il n'yaée en compte des aspects physiques de
la plasticité pour décrire le comportement du atis€ependant, tous ces modeles s’attachent
néanmoins a faire en sorte que le taux d’écrouiss#ggrroisse lorsque la déformation
augmente afin de rendre compte, du mieux de leapadités, de la déformation en stades |, Il
et Ill. Pour cela, la prise en compte de variablgernes découlant de considérations
physiques a été effectuée dans de nombreux modéles.

3-2-2 Modéeles d’écrouissage en plasticité cristalintégrant la densité de glissement comme
variable interne

Modele deEstrin, Mecking et Kocks [EM84], [MK81], [KOC76]: Ce modeéle est un des
premiers a avoir pris en compte la notion de déndi dislocations comme variable
d’écrouissage. En effet, il existe, depuis longtemyme relation empirique entre la densité de
dislocations et la contrainte d’écoulement du type

og=0,+ Mayb\/z (I-17)

Op provientde la friction de réseau ainsi que de la contrdrutmoyenne des impuretés
(interstitiels et précipités est le facteur ddaylor moyen,a est un paramétre matériau
généralement pris entre 0.1 et Qu5est le module de cisaillement isotropebéa norme du
vecteur deBurgers Pour évaluer I'évolution de la contrainte d'émouknt avec la
déformation, une équation différentielle donnanvdaiation de la densité de dislocations est
proposée, prenant en compte l'effet de durcissed@raux interactions entre dislocations
mobiles ainsi que la diminution progressive du talécrouissage avec la déformation par
développement progressif du glissement dévié.
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d

d,ﬁ’ = M k2 - ko0) (1-18)

Le premier terme de la différence dans le seconchlime correspond a la production et le
second a l'annihilation de dislocations. L’écritupeoposée est réalisée dans un cadre
isotherme. Cependant, de gaetomodele comme le définissent les auteurs, ont découlé de
nombreuses variantes, afin de tenir compte detsalfe vitesse ainsi que de température sur
le comportement.

Le taux d’écrouissage suit une loi de tymce:

6=8, [1—0_£J (1-19)

S

Ou 6, est le taux d’écrouissage a contrainte nulle ceta contrainte d’écoulement a

I'équilibre entre production et annihilation deldsations. Il s’ensuit que le stade IV n’est pas
prévisible.

Bien que donnant des résultats remarquables paurirelde comportement de matériaux
polycristallins, cette loi ne permet pas de moeéliss formations de textures induites par la
déformation, ainsi que le comportement a trois esadu monocristal, le stade | de
I'écrouissage s’introduisant sous l'effet préporaéide la rotation de réseau cristallin.

Modele de Tabourot et al [TRT93], [TAB92], [DRRO0O0]: Afin de développer une loi de
comportement du monocristal CFC incorporable dansade aux éléments finisabourota
repris les concepts fondamentaux introduits acks et al en introduisant les densités de
dislocations sur chague systéme de glissement comnables internes. Partant du principe
que la cission critique d’activation du glissemsut un systeme donné n’est dépendant que
de la densité de dislocations percant le plan dsaghent, elle n’est donc pas identique pour
tout systeme. Reprenant I'étudel@nciosi[FRA78] sur I'écrouissage latent du monocristal
CFC, il réécrit la cission critique comme :

s =1b > a%p' (1-20)

la matrice a* caractérisant les interactions entre familles detésyes de dislocations.
L’évolution des densités de dislocations est deiénaridentique dépendante du systeme de
glissement considéré. Elle découle de la partiienla densité totale en densités mobiles

P etimmobileso’.

p°= o0t h (I-21)
sachant que la densité de dislocations immobileséssgrande en regard des mobiles
Pr<< P (I-22)

L’évolution de la densité de dislocations mobilesvent de trois termes : production;{,
annihilation {,;,) et immobilisation ()

S

J e el il O (1-23)

33



L’évolution de la densité de dislocation immobikst due a un accroissement provenant de
I'immobilisation des dislocations mobiles®) et & une diminution due a I'annihilation de

dislocations immobilesrg)
pr =g (1-24)

La production de dislocations immobiles correspoadla quantité de dislocations
immobilisées en un temps donné.

—s
\'%

Jo
r° =
/\S

(1-25)

. —S . . . . N .
ou v est la vitesse moyenne des dislocations mobileesystemed) et A*le libre parcours
moyen.

=K (1-26)

VZt#Spt

N est proportionnel a la distance moyenne entre ahslons percant ce méme plan de
glissement.

Et avec la relation ©rowan

7 = p;bvs‘ (1-27)
L’équation 1-25 se réécrit :
4
°=-— [-28
| b/\s ( )

—S

En considérant que, sur un court intervalle de BaRgp la densité de dislocations mobiles

évolue peu p; =0), en utilisant les équations 1-20 et I-21 et difiédéntiant I'équation 1-22
par rapport au temps, I'évolution de la densitédidocations totale sur un systeme (S)
s'écrit :

S

y
)° = —— -] [-29
P (1-29

Le taux d’annihilation de dislocations immobilesitsune loi proposée paEssmanet
Mughrabi[EM79] et s’écrit :

s_~Y s
> =22< p
1a b pl

En combinant les équations 1-30 et 1-27 et a I'addel’équation 24, on aboutit alors a une
écriture de I'évolution des densités de dislocatisar un systeme de glissement (s), équation
généralisée du modele Hecksetal.

o° :H —\‘Z“Wo_zycps (1-31)

b K

y° (1-3C)
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Par dérivation par rapport au temps de I'équatiesi,l en introduisant I'équation I-28,
I'expression de la matrice d’écrouissagépeut étre obtenue :

t
hsu = Easu 1 Z#Sp _ 2y ,OS (|_32)
2 zastpt K ¢
t

Cette matrice est fortement non linéaire. Il njgs$ sar qu’elle reste symétrique au cours de
la déformation. Ce modele d’écrouissage traduitembement les 3 stades d’écrouissage du
monocristal orienté initialement en glissement $enpe plus, son écriture dans un cadre en
grandes déformations permet de prévoir la rotat®mnréseau cristallin [TAB92].

Cas particulier de I'écrouissage en grandes défiiwngadu polycristal : prise en compte du
stade IV

Dans la section précédente ont été présentéesredifés théories pour expliquer les
mécanismes physiques responsables du stade IVuisant leurs auteurs a élaborer des
modéles. La plupart d’entre eux sont en fait dedates explicatifs, mais dont I'intérét, pour
I'utilisation en simulation numérique de la préuiside textures, est faible. Nous présentons
donc ici quelques modeles développés pour préeaiomportement de polycristaux soumis a
de fortes déformations et intégrables dans des le®die passage micro-macro ou aux
éléments finis.

Modele deEstrin et al. [ETMB98], [TMEOQ1]: Ce modeéle viscoplastique a été développé
pour simuler le comportement de polycristaux détsman torsion. Il reprend les principes

d’une structure biphasée en considérant une phaeglds murs de dislocations) et une phase
molle (les cellules). La cission subie par un ptin glissement est alors obtenue par la
moyenne

rs=frs+(1-f)rs (1-33)

r, etr; sont les cissions dans les parois et cellulek latfraction volumique de parois.

L’évolution de chacune de ces cissions est reli&edansités respectives de dislocations. Les
évolutions de ces densités sont interconnectéésgyun accroissement de densité dans les
cellules provient de la formation de boucles pacanéme dOrowanau niveau des parois.
Les résultats obtenus sont remarquables et pemheéiedécrire parfaitement les 4 stades de
la déformation. Néanmoins, plusieurs remarquesqrwdtre formulées.

Figure 1-29 :Principe de la décomposition
F =APen grandes déformations du

tenseur gradierft en contributions
élastiqueA et plastique® .
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— Ce modele est basé sur une double hypothé$ayder, la premiére effectuée au niveau des
glissements dans les parois et cellules, suppdsésiques, la deuxieme pour le passage de
I'échelle cristalline a I'échelle macroscopique. f@sant, il ne peut étre utilisé pour estimer
I'énergie stockée puisque les contraintes intesoes irréalistes.

— L’évolution de la fraction volumique de paroid sspposée a priori, se basant sur des
mesures de diffraction et doit étre réadaptée atileachemin macroscopique de déformation.
La valeur initiale choisie initialement semble trélevée puisque elle atteint 0.25 avant
déformation, ce qui parait irréaliste.

Modéle de Lemoine [LEM95] : Ce modéle suit les mémes bases que ldétaoprécédent,
guant a la notion de biphasage de la microstructleevariables internes aux évolutions
couplées (densités de dislocations), mais estdatralans un schéma autocohérent de type
Kroner. Cependant, il n'y a pas dhypotheses fortes suglissement, si bien que les
incompatibilités de déformation plastique se tradnt par la présence de contraintes internes
entre parois et murs. Quant a I'évolution de latfom volumiquef de parois, elle dérive de la
force motrice introduite a l'aide de I'énergie Bbde la microstructure. De plus, ce modele a
été développé afin de tenir compte de I'évolutientekture et de microstructure, les cellules
ayant une morphologie elliptigue et une orientati@nistallographique évolutive.
Malheureusement, il nécessite l'identification destnombreux paramétres dont I'effet a été
inhibé par le schéma autocohérent, si bien queddple cette démarche par rapport a celle
introduisant une description de I'écrouissage dee fyabourotet al. (de formalisme plus
simple) est difficilement perceptible. Enfin, il aXiste pas a notre connaissance dans la
littérature, d’écrits relatant I'utilisation de ogodele pour I'étude du stade IV.

3-3 Introduction d’effets d’échelle dans les mésares d’écrouissage

Un des défauts inhérents aux modélisations présemié&cédemment concerne I'absence de
longueur caractéristique explicite. Prenons I'exiengjes codes aux €léments finis ou ces lois
sont intégrées. Pour une discrétisation de la tstreiddentique, la réponse mécanique du
calcul sera indépendante de la taille de maillasidoAinsi, I'effet de taille de grain sur le
niveau de limite d’élasticité ne peut étre correrat traduit dans des calculs éléments finis,
avec ce type de modélisations. Afin de régler agblpme, sont apparues récemment des
théories non locales faisant intervenir des notidesgradients de variables internes. Nous
présenterons ici deux approches, les travauButesoet al. [BMOOO] et ceux deAcharya
BassaniBeaudoinetal. [AB99], [AB0O], [KBT02], [BAC+00].

Dans ces deux approches, l'effet d’échelle estuttathns I'écriture des lois d’écrouissage.
Elles tiennent compte des densités de dislocationsme variables internes d’écrouissage.
Dans la décomposition en grandes déformatiers AP (figure 1-29), les contributiondA et

P ne sont pas des gradients.

Ainsi, sur la configuration intermédiai@, Acharyaetal. [AB0OO] définissent un vecteur de
Burger cumulé b de toutes les dislocations traveéraae surface de glissemeht fermée,

délimitée par un contou® et de normala®dans la configuration intermédiaire comme

b={ A dx (1-34)

A l'aide du théoreme de Stokes, il est possiblatbduire le tenseur d’'incompatibilité de
réseau/\
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§ A dx=] A:n‘dA (1-35)

ou n® est l'unique tenseur antisymétrique défini pjrgzags Oa pour tout vecteuma
guelconque.

A est déefini par

>

:(Aji,k _Ad,j)@i ey Ue (1-36€)

Ce tenseur fait intervenir une notion non localeisgu’il dépend du voisinage du point
considére.

Le scalairel® peut alors étre défini

20 =\/(§;QS)(§:QS) (1-37)

A*# 0 dénote la présence de dislocations percanstémsg (s). Ainsit%b, par exemple, peut
étre considéré comme une mesure de densité deatisios provenant uniquement de la
décomposition cinématique choisie et, qui peut étrmulée a la densité de dislocation
statistiquement distribuée (équation I-35), sang potant en étre indépendante.

p= Z{ko % +K/p = kzp}\f\ (1-38)

Ce modéle a donc été appliqué pour étudier I'eféetaille de grain sur la réponse mécanique
macroscopique de polycristaux (figure I-31) ainse djapparition du stade IV dans les aciers
(figure 1-31).

La théorie présentée précédemment est basée salcld d’'un vecteur de Burger cumulé, a
partir de I'incompatibilité du tenseg.

La théorie décrite ci-dessous est basée sur ce roélnid, mais a partir de I'incompatibilité
du tenseuP . Ces deux approches sont en fait équivalentes IGO0

L’approche deBusso[BMOOQO0] consiste aussi a décomposer la cissidigaa d’écoulement
S, l'une provenant de dislocations statistiquemeistriduéesS;, I'autre provenant de

dislocations géométriguement nécessaigs

s =S +s’ (1-39)

La fraction de la résistance au glissement provertws dislocations statistiquement
distribuées est donnée par la relation d’écrousssag/ante :

S = A3 0 (1-40)

De la méme maniére que dans I'approchddearyaetal., le vecteur de Burger cumulé, ici
notéG , calculé sur la configuration intermédiaire, siécr

G=-f Py (1-41)
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Figure [-31: Evolution du taux
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parfaitement modélis\BO0O0]

38

Figure 1-30: Effet de la taille de
grain sur la réponse macroscopigue
mécanique d’'un nickel a 77 K. La
valeur du paramétre de maille
élément fini, dans chaque cas, est
modifiée pour tenir compte de la
variation réelle de taille de grain.
Sont comparées les simulations avec
des valeurs expérimentalpsB00]



ou ' est un circuit fermant une surfa@& de normaler et dY un vecteur défini sur la
configuration initiale. Le théoréme @&okegpermet une fois de plus de montrer que :

G=[Ards (1-42)

A étant cette fois ci défini comnde=rot(P), ce qui introduit aussi une notion non locale. En
distribuant cette égalité sur tous les systémeagisigement

G= L/=\ rds (1-43)
il vient
A =rot((y°m° On°) P) (1-49)

En définissant un vecteur densité de dislocati@mgtriguement nécessair;_a% de vecteur de
Burger be, dans un repere locah(, n°®, t°) a l'aide des densités respectives de vis (ing)iet

de coins (indic&) suivantn® et t®, st’ g;net Q;et, I'évolution de ce vecteur densité est alors
reliée au gradient de glissement, rendant ainsiadele non local.

b2 (Pesm’ + Do’ + £2.,) = rot(p°n’°P) (1-45)
La fraction de la cission critigue de glissememvpnant des dislocations géomeétriguement
nécessairg; se décompose elle aussi en trois termes, dépeteamntois composantes du vecteur

densité de dislocationpz, au travers d’expressions reliant la cission &atane carrée de la
densité, pondérée par une matrice d’interaction.

1400 8=850"C
5

1200] =107 8 a0
—_ 1000‘
i -
b% 600
H o Experimental data (Alsiom, 1998)
& o ] Cotnt et it

200 === Gradient independent predictions

0+ T T
1+d [wm] 0 1 2 3 4 5 6 7
0.15 0.290.58 1 2 Strain, £ g, [%]

Figure 1-32 :Tailles de précipités utilisées dans les calcusrénts finis de Busso et al. En
assumant la méme fraction volumique dans chaqud easla taille du précipité et d 'espace
inter-précipité[BMOOQO0].

Figure 1-33 :Effet de la taille de précipité sur la réponse nmégae d’un alliage base nickel a
850°C.

L’application de ce modéele a été effectuée surallemyes biphasés base Nickel ou la taille des
précipités ainsi que la distance inter précipitéslifient singulierement le comportement (figures
[-32 et 1-33). Il n'est cependant pas a exclure gaemodele puisse apporter, tout comme le
modéle précédemment évoqué, une description delilssage en stade 1V.

Il faut noter une distinction conceptuelle entrs ceux modeles [KBT02]. Dans la premiére
approche, il n'est pas fait de distinction, davdlution de la cission critique d’activation du
glissement, entre dislocations statistiquementidistes et géométriquement nécessaires. Il est
considéré un second libre parcours moyen détermgid@métriquement, distinct de celui
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déterminé par la densité de dislocations statistiggnt distribuées. Dans la seconde approche,
les évolutions des deux densités de dislocationsisdépendantes et contribuent explicitement a
travers I'équation [-35 a 'augmentation de la caimte d’écoulement.

3-4 Modélisation du comportement du polycristal fpansition d’échelles

3-4-1 Définition des échelles de travail

D’'une maniere simplifiée, il est possible de cladse modeles décrivant le comportement des
matériaux en deux grandes classes. Les premiersiveso dénommés modeles
phénoménologiques, sont basés sur des variablesést définies a I'échelle de I'élément de
volume de la mécanique des milieux continus [LCPH]L50]. Les concepts introduits pour
caractériser le comportement suivent tout de mémedgges principes propres a une variété de
matériaux. Par exemple, le critere de von Misesdé$ini sur le déviateur des contraintes,
considérant, pour les métaux, que la pression Byatique n’influe pas sur I'écoulement
plastique. lls présentent I'avantage de caractéléiseomportement du matériau via un nombre
limité de variables internes, si bien que leuradtrction dans un logiciel aux éléments finis est
facilitée. Cependant, l'identification des pararastrégissant I'évolution des variables internes
nécessite une base expérimentale conséquenteeat,sbuvent, ce type de modeéle retraduit
difficilement le comportement de structures sousseles trajets de chargements complexes.

La deuxieme classe de modeles est constituée délesocbnstruits sur la base d’'une approche
micromécanique [ZAO90], [HIL65], [LEM95], [FANO1]lci, il est envisagé de construire le
comportement du polycristal a partir de la conraise du comportement a une échelle inférieure
de ses constituants. Ces échelles doivent d’abted d&finies. L'échelle macroscopique du
comportement du polycristal est alors reliée decddl la mécanique des milieux continus. A cette
échelle est définie un Volume Elémentaire ReprésénfVER), sur lesquels les champs
mécaniques appliqgués sont homogenes. L’échelleegecsentation du comportement, dite
échelle microscopique, est par essence reliée aatia d’hétérogénéité microstructurale. Cette
hétérogénéité peut étre représentée par la distnibule défauts (précipités, dislocations) a
intérieur d'un grain. A une échelle supérieuren geut considérer I'hétérogénéité
microstructurale comme étant la distribution de ifi@®m de grains d’orientations
cristallographiques différentes, dénommées phagesapsuite, si bien que I'on considéere alors
les champs locaux microscopiques homogenes paephAabheure actuelle, la description du
comportement individuel d’'une dislocation fait ljeb d'une théorie unifiée. De méme,
considérer un ensemble de dislocations a l'aidenel’'variable interne simple, la densité de
dislocationgo, permet de caractériser complétement le comporteche monocristal. Mais le
passage entre les deux échelles de représentdtish pas encore effectué et fait I'objet
actuellement de recherches poussées. Caractémseplatement la distribution dans une
microstructure de défauts cristallins releve encdeela gageure, si bien que I'échelle de
représentation la plus fiable pour la descriptioaramécanique reste encore celle de la phase.

Reste alors a définir les étapes nécessaires pastraire 'approche micromécanique :

— la premiére, dénommée étape de localisation,ua pojet de relier les champs mécaniques
homogenes a I'échelle du VER que sont les coneaiet déformatiorE aux champs locaux a

I’échelle microscopique.

— I'étape de représentation consiste a décrireheportement a I'échelle microscopique choisie,
c'est-a-dire de relier les tenseurs de déformaitécm de contraintgg, l'indice g indiquant la

phase considérée.
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— la derniere étape, ’homogénéisation, consigtegenner les champs locaux pour dégager le
comportement au niveau du VER

Schématiquement, cette démarche est résumée figdre

MAacro ©

(V.ER)

localifation homogénéisation

i

I:DII'IPDHEJ.'I'IEHT. tenant CD!T!PT.E
de la cristallographie du matériau

Figure 1-34 :Schéma de principe de I'approche micromécanique.

3-4-2 Différents modeéles de changement d’échelle
3-4-2-1 Modele de Taylor et dérivés

Modele originel, le modele de Taylor [TAY38] prévbuniformité de la déformation plastique
P — &P
E"=¢, (1-46)

Ce modele est aussi frequemment appelé mdeddleConstraint(FC). Par essence, il ne congoit
pas la présence de contraintes internes intergi@esil Sa grande simplicité de mise en ceuvre
ainsi que sa capacité a prévoir qualitativementtéesures en grande déformation continue a
contribuer a lui assurer un certain succes. L’éqondt-42), associée a I'hypothese d’isochorie de
la déformation plastiqug/, =0, conduit nécessairement a ce que 5 systémes skemient

soient simultanément actifs. Dans le cadre dedstigité pure sans viscosité, se pose le probléeme
de I'indétermination des systemes de glissemeestitlonc nécessaire de trouver I'ensemble des
systemes qui minimise le travail de déformationciGegnifie que, pour un cristal cubique centré
présentant 24 systemes de glissement équiprobablest nécessaire, pour accommoder la
déformation, de choisir par@g, = 4256dmbinaisons, d’oll un traitement numérique long et
fastidieux. Cependant, la plupart des observatexperimentales ont tendance a montrer que la
déformation d’'un grain se réalise en utilisant rsaile 5 systemes simultanément. D’autre part,
I'équilibre des contraintes n’est pas assuré panagele.

— Le modele dd.in-Taylor [ZAO90] fait porter I'hnypothése cinématique d’hogéméité de la
déformation, non plus sur la déformation plastigﬂe mais sur la déformation totdte

Ce modéle fournit une borne supérieure des comdigimais contrairement au modeéleTaglor,
il permet de calculer I'énergie stockée, par faasiltl’orientations, provenant du champ élastique
des contraintes internes.
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— Afin de diminuer le nombre de systémes actifawtsi dans le but d’adoucir les textures
prévues par le modele deaylor FC, certains auteurs ont choisi de libérer desditions
cinématiques. Ces modeles sont appelés model€aydier [AVLI3] relachés ou enconelaxed
constraints (RC). Si 1, 2 et 3 (figure 1-26) sont respectivemm&es directions de laminage,
transverse et normale dans le cas du laminages dns le cadre de la théorie dite "lath”, la

-, p — p 3 ’ 7 - - ” ] -,
conditionE , = g n'est plus respectée et dans la théorie dite "garicac’est la condition

P — p H A 2 H ” ” H - -
E,.=¢&,,qui est relachée. La théorie "lath” est envisagegtur les grains qui, durant le
laminage, gardent une largeur constante mais gplatissent et s’allongent.

o =3 !
= P . rr f’/-,'
- —— P " 3
J" d-" __________________
3 o it
g N i
2 I ! .l
-— ;’/-
l
E 13 E 21

Figure I-35 :Modéle de Taylor relachés dit "lath” et "pancake”.

- Modele deBatdorf et Budians§BB49] (cité par [ZAO90])

Ce modeéle dit aussi modéle de contraintes uniformnesiodele statique est basé sur I’hypothese
d’'uniformité des contraintes (équation (1-47))

g =% (1-47)

=9

Conséquemment, la compatibilité des déformatiorie gghases n’est pas assurée. De part son
caractére extrémal, il fournit une borne minimadeipla réponse en contrainte du polycristal. Ce
modéle n’a été que tres peu utilisé, contraireraarhodele ddaylor.

3-4-2-2 Modeles autocohérents

Dans l'approche autocohérente, chaque phase estduite dans un Milieu Homogéne
Equivalent (MHE) et linteraction avec ce milieut esstimée. Cette derniere nécessite la
résolution du probleme de I'inclusioneshelby[FPZ93]. La moyenne des interactions sur toutes
les phases donne linteraction intergranulaire maoge permettant ainsi de déterminer le
comportement du milieu homogénéisé. On voit ici lgueesolution de ce probleme est complexe,
celui-ci étant de nature implicite.

Modeéle deKroner ([KRO61] cité par [ZAO90]) Kroner s’appuie sur fésolution du probléeme

d’Eshelby en considérant une inclusion déformée d’'une dnéahbmogéneggimmergée dans

une matrice soumise a une déformation plastiqueojémeE” et en résolvant ensuite le schéma
autocohérent, il dérive la loi de localisation surte :

g, =2+2ull-B)(E" -£,) (1-48)
. : 2(4-5v) - .
M1 est le module de cisaillement |sotropqﬁam, (vest le coefficient de Poisson)
-V

dérive directement de la résolution du problémEstelby [FPZ93]. Cependant, dans cette
approcheKrdner présuppose que les interactions mécaniques entnatrice et I'inclusion sont
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purement élastiques et ne prend pas en compteddifigation de la matrice. De plug, étant
proche de %2, on peut montrer que ce modeéle esjyrerissi raide qu’'un modéle Taylor.

Modéele deBerveilleretZaoui[BZ79]

Ce modéle s’appuie sur la résolution du problenmtecahérent proposé pétill [HIL65]. Ou,
cette fois ci, on considere le probleme d’'une isidn élastoplastique plongée dans un milieu
homogéne équivalent élastoplastique, ceci danstleld résoudre le probleme de surévaluation
des contraintes rencontré pdroner. En considérant un comportement global isotropesi a
gu’un chargement monotone et radial, ces auteurproposé la loi de localisation suivante :

(g, =3+2u(l-B)a(E’ - £°)
2 p. p
<1 3 |3E E (1-49)
o TR
a
—2.2
3= =

\

a décroit progressivement avec la déformation, sin bigie la contrainte a tendance a
s’homogénéiser dans le polycristal quand la déftomamacroscopique augmente. De cette

rr 7z

maniéere, ce modele permet de mieux décrire 'hg&néité des déformations dans le polycristal.
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CHAPITRE II

ELABORATION ET CARACTERISATION DES MATERIAUX

Ce chapitre présente les caractéristiques métallurgiques et mécaniques des deux
microstructures (bainite et martensite) ¢laborées a partir de 1’acier 16MNDS5, acier utilisé pour
la fabrication par forgeage des aciers de cuve de réacteur & eau sous pression. Les deux
microstructures ont donc la méme composition chimique que le matériau d’origine, elles
différent par la taille des entités cristallographiques qui les constitue, ainsi que par la taille et
la répartition des carbures.

1 Matériaux d’origine et ¢laboration des matériaux

Le matériau d’origine est un acier a bas carbone, dont la composition est donnée dans le
tableau II-1. Il correspond a un morceau de tubulure de cuve de réacteur a eau sous pression
(figure II-3). Les principaux ¢éléments d’addition permettent d’améliorer la trempabilité et le
taux de carbone est réduit afin de permettre une meilleure soudabilité.

C Mn Si Cr Ni Mo S P Cu Al

0,25 1,29 0,23 <0,05 0,72 0,49 0,008 | 0,014 0,03 0,035

Tableau II-1 : Composition chimique du matériau en % massique

A température ambiante, 1’acier 16MNDS5 est constitué d’un mélange de ferrite et de
cémentite (Fe;C). Plusieurs transformations peuvent se produire en fonction de la vitesse de
refroidissement (diagramme TRC figure II-1), dont la transformation bainitique et la
transformation martensitique.

\ ECa=331C
_ fEi-7a0e

FERRITE

Temps (5)

o)
o 10000
H

Acier A508 CI3 : Diagramme AS0E CI3 : Disgramme TRC obtenu apres austentisstion & 1100°C pendant 30min. sous balayage Helium

Figure II-1 : Diagramme TRC du matériau d’approvisionnement.
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L’obtention de la martensite s’effectue a partir d’'une austénitisation a 1100°C suivie d’un
refroidissement a une vitesse moyenne supérieure a 20°C/s. Pour la bainite, la vitesse doit
étre inférieure a 5°C/s. Ces vitesses de refroidissement, (figure I1-2) ont été obtenues par une
trempe a I’eau dans le cas de la martensite et d’une trempe a 1’air pour la bainite.

Pour ¢élaborer les deux matériaux, des barreaux de 22 x 20 mm? ont été prélevés dans le
matériau d’approvisionnement. Les premiers essais de traitements thermiques ont été
instrumentés pour vérifier les conditions de maintien et de descente en température.

Mode de refroidissement: EAU Mode de refroidissement: AIR

|\\?“‘ : HMEERSSSSEY -‘{\
a \_‘ N .\"
AN AR
w0 | T ! = B =2 N
\ \ \ | \ b g
) \ YA R A
e R AR
\
; \
il I8
_ L \
' 1
\ \‘\“»& | | | Wy
\
S L I i ||| : AR
samr —
[V 1\ \‘ = e i —— Prin du la mrface (s} f ' W)
e vt w0 |—
LAR'| )
AL U, \
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i g ] [ )
. HINSENEE . LI

0 = Rondi A =10 70 40 W 250 500 %0)
12 B WM B wo0 B0 W 0 W We 12 8 103 ® 10020 K0 W0 w w
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Figure 11-2 : Diagrammes de refroidissement d’un acier A508 CI 3.
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Figure 11-3 : Schéma de la géométrie du matériau d’approvisionnement.

Les traitements thermiques subis par le matériau pour 1’obtention des deux microstructures
sont les suivants :

» Austénitisation a 1100°C pendant ' heure,
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» Trempe a I’eau pour la martensite,
» Trempe a I’air pour la bainite,
» Revenu a 630°C pendant deux heures pour les deux microstructures,

» Trempe a I’eau pour les deux microstructures.

2- Microstructures des matériaux élaborés

Les deux microstructures obtenues, présentent des morphologies différentes, la bainite
présente une morphologie plutot en paquets allongés d’épaisseur assez conséquente alors que
la martensite présente une morphologie en lattes ou plus précisément en aiguilles de faible
épaisseur mais avec des orientations bien préférentielles (figure 11-4).

10 pm

Figure 11-4 : Microstructures martensitique (gauche) et bainitique (droite).
2-1 Structure bainitique revenue

La structure bainitique est constituée de plages de ferrite aciculaire (environ 50%) et d’ilots de
bainite (figurell.5). La taille des anciens grainsY (difficile a mettre en évidence) est comprise

entre 50 et 100pm.

EMT = 26,00 &V Sigeal A = SE2 Duate 22 Oct 2001
WD= 24 mm Phato Mo, = 1181 anarure Size = 60.00 pm

Figure II-5 : Cliché MEB de [’état bainitique revenu

Les analyses EBSD permettent de déterminer la taille des entités cristallographiques, définies
comme des zones présentant une orientation moyenne préférentielle des axes macroscopiques
par rapport aux axes cristallins. Pour réaliser les mesures, les échantillons regoivent
préalablement un polissage mécanique suivi d’un polissage électrolytique, avec un mélange
STRUERS A2, a une tension de 55 Volts pendant 15 secondes.

Les axes macroscopiques utilisés dans toute I’étude, sont définis de la fagon suivante :
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ND est la normale a I’échantillon notée [001] sur les cartes EBSD et correspondant a la

direction TC (travers court),

RD correspond a I’axe de traction, noté [010] et aussi a TL (travers long)
TD [100] correspond a I’axe L (long).

Mise en évidence de la cémentite

L’analyse d’une plage de 50pm x 25um, effectuée avec un pointé tous les 0.4pm (figure II-
11), montre que :

* les carbures ne sont pas indexés.

Ils apparaissent sur les cartes d’orientations, comme des points ayant une couleur différente
de celle de la matrice. Leurs positions dans la ferrite sont parfaitement localisées, comme le
montre la comparaison de I’image MEB et de I’'image EBSD (figure 11-6).

* Dorientation des ilots de bainite est trés proche de celle de la ferrite a I'intérieur d’un
ancien grain'y.

10pm

I
600pm= 1550s PFID0T]

Figure II-6 : Comparaison entre un cliché MEB et une analyse EBSD de [’état bainitique
revenu.

On note des dégradés de couleur qui correspondent a un faible gradient de désorientation.

Cartes EBSD d orientation

Les cartes des orientations des axes DN, DL et DT et de I’indice qualité, sont données figures
I1-7. La plage analysée est de 800 X 400 pm®. Les pointés sont effectués tous les micrométres.
Ces conditions de mesure, ne permettent pas de révéler les carbures dont I’épaisseur est
voisine de 100nm. Les zones sombres correspondent aux interfaces entre paquets de lattes
qui ne sont pas indexées. On observe que les entités cristallines sont formées de paquets de
lattes faiblement désorientés dont la taille est d’environ 10-20pum

I I
100.0 pm = 100 steps  |Q 16.1...81.4, IPF [100] 100.0 pm = 100 steps  |Q 16.1...81.4, IPF [010]

DL DN
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I
100.0 ym = 100 steps |G 16.1...81.4, IPF [001] DT

Figure I1-7 : Cartes des orientations et de l'indice qualité des axes DN, DL et DT.

Dans la simulation, les cartes sont lissées, I’orientation qui a le meilleur indice qualité est
attribuée a un paquet de lattes. La désorientation entre entités est fixée arbitrairement a 15
degrés. Un exemple est donné figure I1-9.

1000pm=100stepe PEp0e] DN

& s s
1000 pm = 100 stepe  IPF {001] DT

Figure II-9 : Cartes des orientations des axes DN, DL et DT utilisées pour les simulations.

On remarque qu’il est difficile de déterminer a partir des trois figures, la position des ex-
grains austénitiques.

Un autre exemple correspondant a la carte d’une plage 400pum x 400um, obtenue avec un
pointé tous les 1um est donné figure II-10. Les entités cristallines apparaissent plus clairement
avec une carte des grains.

T
W00 m = 0 asegn. Uniguas G Color

Fe——
50,00 um =50 stegs 1 179, 3174, 1PF [001]

Figure 11-10 : Analyse EBSD de la bainite revenue et la carte « unique grain color »
correspondante
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Distribution des désorientations

0 0 k") 0 ) @
Misoeiertation Angle [degrees|

Figure II-11 : Distribution des désorientations entre grains voisins dans la bainite.

L’analyse des désorientations entre grains voisins montre une répartition bimodale de celle-ci.
On observe soit des sous-joints dont la désorientation est inférieure a 20 degrés, soit des joints
de grains dont la désorientation est comprise entre 50 et 60 degrés.

Texture globale et locale

Les figures de pole obtenues par DRX (SRMA/CEA Saclay) sont données figure II-12. Les
niveaux ne dépassent pas 1.36, ce qui correspond a une faible texture.

BAINITE

® 103
®1.00
® 115
® 121
® 128
® 136

Figure II-12 : Figures de pole pour la bainite.

Si la technique EBSD donne accés a la texture locale et a la morphologie, elle ne permet
qu’une étude de surface.

Afin de tester la représentativité des agrégats, les textures locales de quelques zones étudiées
sont comparées avec les résultats de la DRX.

Exemple correspondant a la ficure 1I-7 :

Figure II-13 : Figures de péle obtenues pour une surface de bainite de 800 x 400 um’.
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Les niveaux maximum sont de 2.15 pour la figure de pole (110) et 2.6 pour la figure de pole
(100). Les niveaux sont faibles mais légerement plus élevés que les résultats de la DRX.
Seules les figures (110) sont comparables. La seule conclusion raisonnable est que le matériau
n’est pas texturé. Il est difficile de s’appuyer seulement sur la technique EBSD qui ne permet
qu’une analyse en surface de conclure a la représentativité des agrégats choisis.

2 -2 Structure martensitique revenue

La microstructure (figure I1-14) est caractéristique d’une martensite massive (Ms>Tambiante)
présentant des paquets de lattes d’épaisseur inférieure a 1- 2um. Les dimensions de I’ancien
grain Y sont difficiles a estimer et du méme ordre que celles de la bainite (50 & 100 pm).

Signal A = SE2 Date -24 Oct 2001
Phato Mo. = 1162 Time :14:35

Figure 11-14 : Cliché MEB de I’état martensitique revenu

La microstructure de la martensite étant plus fine que celle de la bainite, les pointés EBSD
utilisés pour 1’analyse sont de 0.5um et les plages examinées sont plus réduites.

Les cartes d’orientation et d’indice qualité montrent une structure fine en aiguilles.

R R
5000 ym = 100steps 1@ 1181366, PFtoal D] 5000 um = 100 steps 1@ 1181366, 1FF[o10] | )|

DN

R s i
50,00 um = 100 steps 12 11.8,,136.6, IPF [001]

Figure 11-15 : Carte d’orientation des axes DL, DT et DN et d’indice qualité
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Les zones présentant un mauvais indice qualité correspondent aux interfaces entre lattes
(figure II-15).

Les orientations de ’agrégat déduites de la carte EBSD sont simplifiées, comme le montre la
figure I1-16.

TE———
50,00 um = 100 sleps. 1PF [001]

Figure I1-16 : Cartes d’orientation pour les simulations.

| E———
50,00 um = 100 sleps. 1PF (100}

Une deuxiéme plage (normale a TC) de dimension 200 x 200um” correspondant a un autre
¢chantillon est analysée figure II-18, avec un pas de 0.5um. On observe des paquets de lattes
enchevétrés

—
5000 pm = 100 steps  1Q 32.5...234 4, IPF [001]

Figure I1-18 : Martensite revenue : image MEB et image qualité obtenue par Analyse EBSD.
T g -..‘_ ?.v fioing 5 ’.—, -. = o E - .,.I_: — :. . .

e =en =
50,00 pm = 100 steps  1PF [100] 50.00 pm = 100 steps  1BF [010] S0.00 pm = 100 steps IPF [001]

ND ™D RD

Figure I1-19 : Martensite revenue: orientations cristallines.

Pour obtenir une meilleure résolution, une surface de 10 x 10um?” a été analysée avec un pas
de 0,1um). Les cartes d’orientation mettent en évidence une alternance d’orientation entre des
paquets de lattes de 2um. L’épaisseur des lattes serait inférieure a 1 um (figure 11-20). Les
zones non indexées se situent entre les paquets de lattes et au voisinage des anciens grains
austénitiques.
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W e e

1|..|ﬂ’"| 150 pm=15steps IPF[001]

Figure I1-20 : Comparaison entre un cliché MEB et une analyse EBSD de I’état martensitique
revenu

Distribution des désorientations

Humber Fraction

10 0 an 40 50 &0
Misorientation Angle [degrees]

Figure I1-21 : Distribution des désorientations entre grains voisins dans la martensite.

L’analyse des désorientations entre grains voisins montre que majoritairement les grains sont
désorientés les uns par rapport aux autres de 60° avec néanmoins, une distribution moins nette
que celle observée sur la bainite.

Texture globale et texture locale

MARTENSITE
PF 110

® 108
- 115
e

Figure 11-22 : Texture obtenue par DRX (SRMA/CEA Saclay).

Les maxima sont de 1.36, on peut conclure que le matériau n’est pas texturé.

110 001
SPAY/\ M \,
O LA

7 (N2 0 | = :

Figure 11-23 : Textures réalisées sur les plages utilisées pour les simulations.
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Les textures présentées figure 1I-23 sont difficilement comparables aux textures par DRX, les
faibles maxima montrent également que le matériau est peu texturé.

3- Microstructures de dislocations
3-1 Bainite

Les micrographies (figure 11-24) montrent des paquets de lattes peu désorientées, 1’épaisseur
des lattes est d’environ lum. Il y a peu de carbures dans les lattes, la cémentite est localisée
aux interfaces entre paquets de lattes.

Les dislocations sont formées de segments droits et mixtes. La densit¢ de dislocations
mesurée avant déformation est de 0,7 10'*+0.3 10'* m™. Aprés une élongation de 9%, la
densité est de 1.3 10" £ 0.9 10" m™.

Notons que I’étude de K. Obrtlik et al, sur de la bainite déformée en traction simple a -196°C
montre une treés forte hétérogénéité des densités de dislocations dans les grains, ce qui
n’apparait pas ici, faute d’une étude statistique.

e il

Figure 11-24 : Microstructure de la bainite revenue e=0% (M. Karlik, Prague).

A 9% la microstructure semble s’ordonner (figure 11.25).

it P N ol W L, NPCERSAR o, N Ay o
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3-2 Martensite

Les micrographies (figures II-26 et 1I-27) montrent des lattes de martensite de largeur
inférieure a 100nm regroupées en paquets de 1 a 2um. Les carbures sont repartis dans les
lattes et ont un effet durcissant.

La densité de dislocations mesurée avant déformation est de 1.8 10 '* + 1.2 10" m™. Pour
une élongation de 8% la densité est de 3.6 10"+ 1.1 10" m™. La microstructure est formée de
segments de dislocations droits et de dislocations mixtes (figure 11-29).

Figure II-26 : Microstructure de la martensite revenue, état non déformé (M. Karlik).

¥ " . 'I-- \ b &
A, i . ROy & . o . 5
5F o i !

Figure 11-27 : Microstructure de la martensite revenue, état non déormé ( Karlik).
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Figure 11-28 : Microstructure de la martensite revenue déformée de e=9%.

4. Comportement mécanique des matériaux

Mesures de dureté et courbes de traction

Des mesures de dureté ont été faites sur les deux microstructures avec un microdurometre
VICKERS. Les résultats sont donnés dans le tableau II-2. En ce qui concerne 1’état bainitique,
la différence de dureté entre I’état revenu et I’état non-revenu n’est pas trés importante, la
diminution est de 20HV (260 a 240 HV), tandis que pour 1’état martensitique, la différence
entre les deux états est de 200HV (500 a 300 HV).

Des essais de traction sur éprouvettes plates ont été effectués sur les deux microstructures. Le
schéma des éprouvettes et I’orientation par rapport aux axes de la piece d’approvisionnement,
sont donnés sur la figure I1-29.

La machine d’essai est une machine INSTRON ¢lectromécanique, a traverse mobile, avec des
mors non auto-serrants. L’allongement est donné par un extensomeétre fixé sur 1’éprouvette.

. _ -1 . N . / .

La vitesse de traverse est de 4 10° m s™, ce qui correspond a une vitesse de déformation
3

moyenne de 107 s™.

1 5

y—
LL] 8
[

T

A

40

Figure I1-29 : Géométrie des éprouvettes de traction.

Les courbes de traction (contrainte nominale en fonction de e= 4/ /[, sont données sur la
figure I1-30.
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Figure I1-30 : Courbe de traction des deux microstructures

On constate que les essais sont reproductibles a + 15 MPa.

Les propriétés mécaniques des deux microstructures sont répertoriées dans le tableau I1-2.

Structure bainitique Structure martensitique
Dureté avant déformation 230-240HV 270-290 HV
Limite d’élasticité 560-570 MPa 700-730 MPa
Pente d’écrouissage (jusqu’a 5%) 1.9-2.0 GPa 2.0-2.1 GPa
Contrainte a la striction 660-700 MPa
Déformation a la striction 15-16 %

Tableau I1-2 : Propriétés mécaniques des deux microstructures.

Resume

Deux microstructures correspondant a de la bainite et a de la martensite revenues ont été
élaborées a partir du matériau d’approvisionnement 16MNDS.

Les propriétés mécaniques et les microstructures sont classiques de ces matériaux. Des
agrégats ont été constitués a partir des analyses EBSD avec une microstructure simplifiée.
Les gradients d’orientation de lattes n’ont pas été pris en compte, lorsque la désorientation
est inférieure a 5 degrés.

Les études par MEB et EBSD montrent que les entités cristallographiques sont beaucoup (4 a
5 fois) plus fines dans la martensite que dans la bainite.
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CHAPITRE III

ANALYSES EXPERIMENTALES ET NUMERIQUES DE DEUX AGREGATS DE
BAINITE ET DE MARTENSITE REVENUES, SOLLICITES EN TRACTION SIMPLE

1 INTRODUCTION

L’objectif de ce chapitre est d’analyser et de comparer le comportement des deux
microstructures bainitique et martensitique, déformées en traction simple a température
ambiante, en s’appuyant d’une part, sur la détermination expérimentale des champs
mécaniques en surface et I’observation des lignes de glissement et, d’autre part, sur la
simulation numérique des champs mécaniques. Cette comparaison doit permettre de tester la
validité de la modélisation et de proposer des améliorations. Les conclusions conduiront a une
¢tude paramétrique qui fera 1’objet du Chapitre I'V.

La démarche expérimentale est la méme pour les deux microstructures. Les essais de traction
sont effectués a la température ambiante, sur des éprouvettes plates, dans une micro-machine
de traction placée dans un MEB FEG LEO. Les éprouvettes de traction ont été découpées
dans les matériaux élaborés au chapitre II. La vitesse de traction est de 107s™

R 4 O 8]

—L\ R 15 :;
_/1'_1 JL"[TL

44
Figure IlI-1 : Schéma des éprouvettes de traction.

Sur chaque éprouvette, quatre zones de 500 x 500 um? ont été préalablement analysées par la
technique EBSD. Le choix du pas de mesure EBSD a ét¢ dicté par la microstructure.

Pour la bainite le pas de mesure est de 1 um
Pour la martensite le pas de mesure est de 0.5 pm

Des microgrilles (LMS Ecole polytechnique) de surface 500 x 500um?, de 2um de pas et dont
les barreaux font 0,4 um d’épaisseur, sont déposées sur ou pres des zones préalablement
orientées.

Dans le cas de la bainite, on dispose donc, de ’orientation et de microgrilles permettant la
mesure des trois composantes E11, E22 et E12 du tenseur de Green-Lagrange. Dans le cas de
la martensite, les grilles ne recouvrent pas les zones orientées et de toute fagon masquent la
microstructure. Les mesures de déformation n’ont donc pas été possibles dans ce cas.

Deux taux d’¢élongation ont été analysés : e=4,5% et e=9 %.
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2 SIMULATION NUMERIQUE

La simulation des champs mécaniques locaux dans des agrégats de bainite et de martensite,
repose sur le modele cristallin développé au sein du laboratoire MSSMat et implémenté dans
le code éléments finis ABAQUS. Ce modele est développé dans le cadre des transformations
finies et peut décrire les mécanismes de plasticité attachés au stade I, II et III des métaux
purs (voir chapitre IV).

Les agrégats simulés correspondent a des plages d’orientation déterminées par EBSD,
extraites des éprouvettes étudiées expérimentalement. Le probléme essentiel est la
représentativité des agrégats, sachant que la surface étudiée correspond a 4-5 ex-grains
austénitiques. Les temps de calcul nous ont conduit a simuler une seule couche de grains. Les
agrégats sont de taille suffisante pour mettre en évidence les phénoménes importants, mais ne
sont pas forcément représentatifs.

2-1 Le modeéle cristallin

Le modéle de plasticité¢ cristalline utilis¢ ici [DRRO0], [HRROO], prend en compte la
déformation sous forme de glissement plastique sur les systemes de glissement et la rotation
du réseau cristallin. Il est implémenté dans le code élément finis ABAQUS. L'implémentation
des lois de comportement en tant que "User Material Subroutine" a été décrite par Smelser et
Becker [SB89]. Le cadre du modele est celui développé par Asaro [PAN83] et amélioré par la
suite par Teodosiu [TRTI1].

La cinétique des transformations finies est basée sur une décomposition multiplicative du
gradient de la transformation en une partie élastique et une partie plastique. Le tenseur vitesse

de la transformation L est la somme des contributions élastique L°et plastique L” due au

glissement plastique. Si 7” et 7" sont respectivement la direction de glissement et la normale

du systéme (s) dans le grain (g), on a:
L=D+W =L+ yw Oii’ (1)
o D et W sont respectivement, les parties symétrique et antisymétrique du tenseur L , et

Y’ la vitesse de glissement sur le systéme (s).

Les lois de comportement relient les comportements €lastique et plastique par :

7/ =K:D-Y R @)

77 est la dérivée de Jaumann du tenseur de Kirchhoff T définie par
T =T-WT+TW (3)
R =K:D+Wr -1 (4)

K est le tenseur des modules élastiques qui dans le cadre des petites déformations élastiques
se confond avec le tenseur des modules élastiques habituel.

Dans les matériaux a structure cubique centrée, le mécanisme de déformation plastique le plus
important est le glissement cristallographique sur les 24 systemes {110} <111> et {112}
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<111>. La condition d'activation d'un systéme de glissement (s) pour une orientation
correspondant a une entité cristallographique, est donnée par:

s

=t (5)
ou 7" est la cission résolue sur le systéme (s), donnée par :
r=a: (@ 0i) 6)

Ou m" et n’ sont respectivement la direction de glissement et la normale au systéme(s) dans le
grain (g).

I’ est la cission critique qui dépend des paramétres structuraux et de la température.

La loi d'écoulement dépend du mouvement des dislocations et la relation entre la cission
appliquée 7’ et la vitesse de déformation )° peut étre décrite par une loi puissance:

n
S

T
V:yoz__

c

Z‘.S

sgn(r’) si |I°|=27)

(7)

Y’ =0 sinon
Ou p, estune vitesse de référence.

Cette loi dérive du calcul de la vitesse de déformation pour une dislocation qui se déplace
dans une forét de dislocations. L'écrouissage dépend essentiellement de I'interaction entre les
dislocations mobiles et les dislocations du type forét. L'évolution de la cission critique qui
traduit 1'évolution de la structure est donnée par:

Y

u

(8)

y

Ou les composantes /4’ de la matrice d'écrouissage traduisent l'interaction de la famille (s)

avec toutes les dislocations (u), qu'elles soient encore en activité ou latentes, mais qui ont
produit un glissement de vitesse de déformation y*.

La cission critique réduite peut étre exprimée en fonction de la densité de dislocation :

)

entre deux familles de

=T, + b D a™p"

Ou @™ est une matrice qui caractérise les interactions élastiques

dislocations (s) et (u). C'est une matrice 24 * 24, étant donné qu'il y a 24 systémes de
glissements. Selon Franciosi [FRA83], la matrice d’interaction est constituée de 6 termes
différents correspondant aux interactions entre des systeémes de glissements identiques,
colinéaires et non colinéaires. Ces composantes sont données dans le tableau I1-1 :

Plans {110} n {110} | {110} n {112} | {112} n {112}
Identiques a; ¥ S, o
(Colinéaires Kia, Kpa, K, Kia,

Non colinéaires K K;a, K1 Kppa, K, K Ksa,

Tableau II-1 : Coefficients de la matrice d’interaction.
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La matrice d'interaction est supposée symétrique et constante avec la déformation.

La loi d'évolution des densités de dislocations est basée sur la relation d'Orowan et sur celle
du processus d'annihilation des dipdles de dislocations [10]. L'évolution de la densité de

dislocations est donnée par:
1| 1
A — | G K
Y 3 { r P }

G, est le paramétre i€ au processus d'annihilation entre dip6les de dislocations.

V' (10)

b est la norme du vecteur de Burgers

L’ est le libre parcours moyen du systéme (s) qui peut se mettre sous la forme:

v ﬁ (1

ou p“est la densité de dislocations totale sur les systémes latents (u) et K un paramétre

matériau.

En différentiant 1'équation (9) par rapport au temps, et en prenant en compte la loi (10), on
obtient la forme de la matrice d'écrouissage:

-1/2 1/2

, 1

B zﬂasu zasppp L zpp _chu (12)
2 p K p*u

La matrice /#™ n'est plus symétrique lorsque la déformation augmente, elle décrit I'évolution

de l'anisotropie liée a l'activation des systémes de glissement pendant un trajet de déformation
donné et, de ce fait, peut rendre compte des changements de trajets intragranulaires pendant
un trajet macroscopique monotone.

Les dislocations prises en compte dans le modele sont des dislocations continues et non
discrétes, elles ne peuvent pas décrire une microstructure de dislocations (cellules, parois...).

La microstructure continue est cependant approchée par la longueur d'échelle L' qui évolue

avec la déformation et qui traduit une distance moyenne entre les obstacles du type parois.
2-2 Identification des lois de comportement

Les paramétres sont identifiés par une méthode inverse sur la base de plusieurs essais
mécaniques différents.

Les paramétres connus sont les constantes élastiques et le vecteur de Burgers. Les parametres
a identifier sont :

» La cission initiale 7, (MPa)

» La densité de dislocations initiale : g, (mm?)

» Le paramétre de création de dislocations K (sans dimension) qui dépend du matériau
et qui est en général de 1’ordre de 10.

» Le paramétre li¢ a la distance d’annihilation des dislocations G, (nm).
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» Les coefficients de la matrice d’écrouissage qui correspondent aux interactions
¢lastiques entre dislocations.

» Le coefficient de sensibilité a la vitesse qui doit étre de 1'ordre de 100.

Certains parameétres, comme le paramétre J,, sont fixés pour des raisons numériques. Ici,
y,=10""s",

L’identification des parameétres « matériau » de la bainite et de la martensite est faite a partir
des courbes de traction et de la texture des agrégats a 1’aide du logiciel SIDOLO. Pour cette
¢tude, deux méthodes d’identification ont été utilisées. La premiere repose sur un maillage
grossier de 1’éprouvette constitué¢ de 25 éléments, dotés d’autant d’orientations tirées au
hasard parmi celles mesurées par EBSD. Dans ce cas, SIDOLO est couplé au code EF
ABAQUS. Le logiciel d’identification extrait du code EF la courbe de contraintes-
déformations simulée, la compare a celle obtenue expérimentalement et ajuste les parametres
pour les réinjecter dans le code EF. Une nouvelle simulation est effectuée et ainsi de suite
jusqu’a obtenir un jeu optimal de paramétres qui minimise 1’écart entre la courbe
expérimentale et la courbe simulée.

La seconde méthode utilise, en méthode inverse, le modéle auto-cohérent de Berveiller-Zaoui
avec 500 orientations. Les deux identifications donnent des résultats équivalents.

Méthode : I’identification a ¢été réalisée a I’aide du logiciel SIDOLO développé par Ph.
Pilvin. Ce logiciel permet d’identifier les paramétres en comparant les résultats des essais
avec ceux de la simulation en se basant sur la régle des moindres carrés et en ajustant au
mieux ces parametres pour minimiser 1’écart entre les courbes de traction expérimentales et
simulées. Cet écart est estimé comme suit :

L(A)=2 L, (A)

t, }to ]LT(Z(a)_Z*)Dn (Z(a)-Z*)dt

to

L, (A)=

avec :
N nombre d’essais de la base de données,

Z(A) — Z* écart entre les variables expérimentales et les variables simulées,
D, matrice de pondération.

Les valeurs des paramétres obtenus sont données dans le tableau suivant :
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Bainite Martensite Ferrite
(Ph. Erieau)

E (GPa) 200 200 210

n 0.29 0.29 0.29
b (nm) 0.257 0.257 0.257

n 100 100 100

K 8 13 41
r, (MPa) 150 265 20
Gc (nm) 8.4 6.5 8

Ass 0.215 0.245 0.25
0, (m?) 1.510" 0.6 10" 0.015 10"

Remarque 1 : les densités de dislocations obtenues par identification étant plus fortes dans la
bainite que dans la martensite, nous avons utilisé les résultats du chapitre II :

Bainite, p,=0.7 10"+ 0.3 10" m”
Martensite, p,= 1.8 10" + 1.2 10" m”

Ces valeurs ont été injectées dans le modeéle utilisé lors de [’identification. Les problemes de
divergence n’ont pas permis d’obtenir de solution. Nous avons donc conservé les valeurs,
identifiées, plus en accord avec des matériaux revenus.

Remarque 2 : Dans les matériaux purs, les différents parameétres entrant dans les lois sont
déterminés a partir d’essais sur monocristaux et sont souvent disponibles dans la littérature.
Dans le cas des matériaux qui nous intéressent ici, ces parametres sont déterminés par une
méthode inverse, a partir du comportement macroscopique des polycristaux. On peut donc
s'interroger d’une part, sur la signification des parametres obtenus dans des polycristaux de
taille de grains faible, ou les joints de grains influencent fortement le comportement et d’autre
part, sur la prise en compte des interactions entre les dislocations et le carbone et les
précipités. La valeur T, identifiée prend en compte dans cette étude, les interactions avec les

elements d’addition et les précipités.

Remarque 3 : Compte tenu des approximations et hypotheses faites, nous nous sommes limités
a une matrice d'interaction dislocation-dislocation composée des termes diagonaux et des
termes non diagonaux, pris dans un rapport de 1,2. L’identification est donc criticable, mais
il n'existe pas actuellement, d'autres méthodes.

2-3 Maillages - Conditions aux limites- Représentation des joints de grains
2-3-1 Maillage de la structure

Afin d’intégrer directement les mesures EBSD dans la simulation, le maillage « éléments
finis » est constitué d’éléments 3D cubiques a intégration linéaire réduite.
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Pour la bainite, la taille des éléments est de 1um de co6té, c’est a dire d'une Unité Arbitraire
(UA). L’épaisseur du maillage correspond donc a une couche de 1 UA pour des entités
cristallines dont la taille moyenne varie de 10 a 40 UA. Pour la martensite, la taille de
I’¢lément est de 0.5um pour des paquets de latte inférieure a Sum. Dans les deux cas, la
couche de grains est constituée de grains prismatiques.

Dans chaque ¢élément du maillage, sont introduits la loi de comportement, l'orientation du
grain, la densité de dislocations initiale et les parameétres physiques identifiés.

70.00 pm = 70 steps  Unique Grain Color

Figure III-2: Exemple de maillage d'un agrégat.

2-3-2 Représentation des joints de grains

Un joint de grains est d’une maniére générale défini par cing paramétres, 1’angle de
désorientation entre les grains, la position de I’axe de rotation (3 parameétres) et la position du
plan du joint (2 paramétres).

Dans cette étude, la désorientation, I’axe de rotation et la trace du plan du joint sont connus.
Compte tenu du maillage choisi, un joint de grains est défini comme le montre la figure
suivante :

A

Figure II1-3 : Représentation d’un joint de grains.

On suppose que le plan du joint est perpendiculaire a la surface étudiée. Cette hypothése
modifie les conditions de compatibilité de la déformation. L’état de contrainte obtenu doit €tre
considéré comme une valeur moyenne. Il a été¢ vérifié tout au cours de cette étude que la
forme du joint n’induit pas de contraintes supplémentaires.

La seule possibilité d'obtenir l'orientation des interfaces est d'élaborer un agrégat 3D par une
succession de polissages et de mesures d'orientation. Cette méthode est difficile & mettre en
ceuvre pour les matériaux étudiés ici.

Les ségrégations d’¢éléments aux joints de grains, pendant les traitements thermiques peuvent
étre a ’origine de gradients de propriétés a leur voisinage. Nous avons supposé que les
gradients liés aux ségrégations étaient, dans une premicre approche, négligeables. La prise en
compte de gradient de propriétés est tout a fait possible dans la simulation. Il est connu que la
ségrégation de certains ¢léments s'effectue préférentiellement dans les joints de faible énergie
comme les anciens grains austénitiques. Ce phénomene doit étre pris en compte dans le critére
d'endommagement et non pas sur la description du joint qui est, dans tous les cas, une zone
dont I'épaisseur ne dépasse pas quelques distances atomiques.
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2-3-3 Conditions aux limites

A B
A
B
2
o g
1
3 C
D' c

La direction 1 correspond a I’axe de traction.

La direction 3 est normale a la couche de grains analysée.

On impose :

- un déplacement dans la direction 1, aux points de BB’CC’ et AA’DD’

- un déplacement nul dans la direction 2, aux 4 points milieu de AD, A’D’, BC et B’C’

- un déplacement nul dans la direction 3, aux points de la face A’B’C’D’.

3- ETUDE EXPERIMENTALE ET NUMERIQUE DE LA BAINITE
REVENUE

3-1 Etude expérimentale de la bainite revenue

EHT = 20.00 kv Signal A = SE2 Date =20 Nov 2002
WO = 33mm Pheto MNo. = 3547 Apedure Size = 120.0 ym

Figure I11-4 : Position des 4 grilles sur une éprouvette de bainite.

La zone centrale de 1I’éprouvette de bainite est présentée sur la figure I1I-4. La grille analysée
est la grille n°2. Les cartes EBSD des orientations des axes macroscopiques DL, DT et DN
dans le repére microscopique sont données sur la figure III-5.
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Figure II1-5 : Bainite revenue Grille n°2, texture locale (DL (1), DT (2), DN (3)) et position de
la grille (4).

Les ex-grains gamma sont détectables en superposant les 3 cartes des orientations. Afin
d’éviter toute erreur, nous nommerons entités cristallographiques, les régions d’orientation
monocristalline a 3 degrés pres.

Carte de déformation a 4,5% et 9% d’élongation

L’ensemble de la grille (500um x 500um) a été analysé expérimentalement. Les cartes de
déformation correspondant aux composantes E11, E22 et E12 du tenseur de Green Lagrange
ont ét¢ obtenues par le logiciel « Corelmanuv », a partir des photographies de la grille 2

(G=450, distance de travail= 24mm, détecteur a électrons secondaires) a deux taux
d’¢élongation.

Les valeurs obtenues ne sont pas corrigées du relief. La correction du relief, comme la valeur
de la composante E33 ne peuvent étre obtenues que par une étude stéréographique,
nécessitant la prise de deux photos faites sur 1’échantillon a plat et incliné. Nous avons fait le
choix de négliger le relief ce qui, aprés analyse des résultats, ne s’est pas révélé judicieux.

e=4,5% : Les valeurs locales de E11, se situent entre 0 et 10%. On observe une alternance de
bandes de couleur bleu clair et bleu foncé ou E11 varie de 2 a 6% et dont 1’orientation varie
entre 45 et 40 degrés. Les bandes ou la déformation est supérieure a 10%, (couleurs orange et
rouge) sont situées soit au voisinage des joints de latte, soit dans les entités de faible
dimension (lattes perpendiculaires au plan de la surface d’observation).

e=10%: La moyenne mesurée est <E11> = 9,9%, la position des bandes est proche de celle
observée a 4,5%. Les bandes alternées bleues claires et bleues foncées, correspondent a des
déformations appartenant a I’intervalle 7-11%. Les localisations fortes au voisinage des joints
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de lattes ou des anciens grains austénitiques peuvent atteindre 15 a 25% avec quelques pics a
30%. Les hétérogénéités sont intragranulaires, mais présentent une continuité a travers toute
la structure.

Figure I1I-7 : Carte de E11 dans la configuration non déformée pour une élongation e=4,5%
(gauche) et e=10% (droite) (avec et sans joints de « grains »).

—e—Bain Exp 5%
ﬂ ﬁ —=— Bain Exp 9.89%

Fréquence

-0,05 a 0,05 01 0,15 0,2 0,25 03 0,35

Figure 111-8 : Histogramme de la déformation E11 pour e=4,5% et e= 10%.



Les histogrammes (figure III-8) donnant EI11, présentent des oscillations liées aux
imprécisions de la mesure. Celles-ci diminuent avec le taux de déformation. La comparaison
des deux courbes tend a montrer que le taux d’hétérogénéités, donné par la largeur a mi-
hauteur des pics, augmente avec la déformation, en accord avec les résultats obtenus sur
d’autres matériaux ([DOUOO], [LIN97]).

Lignes de glissement (e=10%) :
Examinons la grille 2 et son voisinage.

Hors de la grille, a faible grandissement, on observe (Figure I11-9a) un fort relief délimitant
des zones présentant des lignes intenses, pouvant étre attribuées a du glissement sinueux. A
trés fort grandissement, on constate que ce relief est dans sa majeure partie, di a une
ondulation de la surface (Figure III-9-b et Figure III-9-c), faisant ressortir les zones
bainitiques par rapport aux zones plus dures, contenant de la cémentite. Les lignes de
glissement sinueux, intenses mais peu nombreuses, sont plutot présentes les lattes de bainite
(ferritique), et peuvent traverser la cémentite.

25.00 KW Signal A= SEZ  Date-15 Jan 2003 EH A Signal A= SE2  Date 15 Jan 2003
= 24 mm Photo No. #4115 Aparture Size = 60.00 jm Pheto No. = 4118 Aparture Saw = 60.00 pm

Date :15 Jan 2003

A= SE2
Photo No. = 4118 Aparture Sae = 60,00 pm

Figure I11-9 : Bainite e=10%, observations des lignes de glissement a proximité de la grille 2.
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EHT = 25,00 kv Signal A=SEZ  Date :15 Jan 2003
WD = 24 mm Photo No. = 4108 Apesture Sz = 30.00 pm

EHT = 25,00 kv Signal A=SE2  Date :15 Jan 2003
WD = 24 mm Phot No. = 4108 Apesture Sz = 30.00 pm

Figure IlI-10 : Bainite, e=10%, lignes de glissement et cisaillement.

Les micrographies présentées sur la planche III-10 correspondent a la méme zone analysée
sous différents grandissements. On observe du glissement (cisaillement) accommodé par du
glissement diffus perpendiculaire (figures (a) et (b)). Les bandes de cisaillement se situent
préférentiellement dans la bainite a 1’exception d’une bande qui traverse un paquet de
cémentite (c). Cette zone apparait en orange dans la carte de déformation (haut, droit).

Un phénomene « d’ondulation » est visible sur les micrographies de la figure III-11-a et de la
figure III-11-b. Ce relief qui pourrait, a faible grandissement, étre assimilé a des bandes de
glissement, se révele étre des différences de déformation entre zones de ferrite et de
cémentite. Des lignes de glissement diffuses sont visibles sur la micrographie de gauche, en
haut a gauche. Les joints inter-lattes ou inter-entités cristallographiques, se distinguent
nettement a cette échelle.

e

mama I nEES . 3 S AN .
EHT = 25.00 k¥ Sig Cate 115 Tum EHT = 25.00 kv Signal A=SE2  Date :15 Jan
WD= 24 mm Photo No. = 4124 Aparture Size = 30.00 um Mag= THIKX | WD = 24 rmm Phote No. = 4123 Aperture Size = 30,00 pm

FHFTT 1] Lielicbeledod 50 Lt 5 34t LT 110 | L | L T T T SOCIREE S ]
(a) (b)
Figure I1I-11 : Phénomene d’ondulation mettant en évidence les zones de ferrite et de
cémentite.
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La micrographie de la figure I1I-12 (b) présente un paquet de lignes paralléles qui correspond
a du relief au niveau des joints de lattes. Ces lignes correspondent aux deux bandes « orange »
de la carte E11.

(b)

Figure 111-12 : Bainite, e=10%, exemples d’inhomogénéites de déformation.

11 est difficile de conclure sur le mode de déformation de la bainite supérieure revenue. On
constate que :

» les zones ferritiques (phase molle) se déforment plus facilement que les zones
bainitiques (phases dures) contenant des lattes de cémentite.

» les fortes déformations mesurées correspondent a du relief entre entités
cristallographiques (paquets de lattes), ce qui signifie que le centre des grains
se déforme sous forme de bandes alternées et que les joints entre paquets de
lattes sont des zones dures. L’importance du relief, sous entend une forte
incompatibilit¢ de déformation entre ces paquets.

» de fortes déformations sont présentes dans les zones a fort gradient
d’orientation.

» le glissement aux joints est rare mais présent.

Le relief des éprouvettes aprés déformation n’a pas permis d’obtenir une nouvelle texture
locale. Un léger polissage aurait ¢ét¢ nécessaire mais risquait de faire disparaitre la
morphologie initiale.

Remarque : il faut garder a [’esprit que l’étude expérimentale est une étude en surface et que
les comportements en surface et en volume sont probablement différents. En surface, la
déformation plastique et la rotation du réseau cristallin sont plus faciles d’ou, la formation
d’hétérogeénéités permettant d’accommoder les contraintes. En volume on doit s attendre
pour un essai de traction simple, a une texture locale plus faible, a des hétérogénéités moins
importantes donc peut étre a des contraintes internes plus élevées.

En _résumé, les bandes de déformation mesurées par les microgrilles, dans les entités
cristallographiques, correspondent aussi bien a du relief ferrite—bainite, qu’a du glissement
grossier. Les déformations trés intenses correspondent, quant a elles, a du relief, au niveau
des joints entre paquets de lattes.
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3-2 Simulation numérique de la bainite revenue
Pour la simulation numérique, nous avons extrait un agrégat de 600 x 200pum?.

Compte tenu de la taille des entités cristallographiques, 1’agrégat de bainite 600 x 200 pm?,
correspondant 4 la zone 2, a été maillé par des ¢éléments cubiques a intégration réduite
(C3D8R pour ABAQUS) de lum de coté. A chaque ¢élément du maillage, on affecte
’orientation cristalline qui lui correspond. Au début de la déformation plastique, les éléments
ont les mémes densités de dislocations initiales. Au cours de la déformation, les densités de
dislocations évoluent différemment dans chaque élément.

0
B

—— Simulation
-« Experience

Contrainte (MPa)
g & ]

B8

g

(] 1 2 E] a 5 B ] 8

Dréformation %o

Figure II-12 : Bainite, courbes de traction expérimentale et simulée.

La courbe simulée se différencie de la courbe expérimentale dans le domaine de
microplasticité, en revanche, la pente d’écrouissage est assez bien décrite. Deux effets
peuvent expliquer cet écart, la faible représentativité de ’agrégat et une trop grande
simplification de la description du début de la plasticité.

Résultats de la simulation

Examinons maintenant les cartes de la texture locale et des contraintes apreés déformation.

Pour des ¢longations e= 9% et e= 15%, sur les planches I11-13 et III-14 sont données:

» L’orientation simulée de 1’agrégat aprés déformation.
* Les cartes de la composante E11

* Les cartes des contraintes S11

* La carte des contraintes de von Mises

] Boundary levels: 15 3° H I Boundary levels: 15° 3°
100 pm = 100 steps . IPF [010] 100 ym = 100 steps  |PF [010]

Figure III-13 : Bainite, carte des orientations de I’axe de traction pour e= 9%( gauche) et
e=15% (droite).
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Figure I11.14 (b) : Bainite, carte de la composante S11 pour e=9% et e=15%.
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Figure I11-14 (c) : Bainite, carte des contraintes de von Mises (e=9% et e=15%)).

Discussion des résultats

Formation de sous joints

Pour e=9%, la carte des orientations montre 1’existence de bandes de rotation trés faible dans
les grains de tailles ¢levées. Pour e=15%, ces bandes de rotation s’accentuent jusqu’a donner
des sous joints ou parois. La désorientation entre les bandes de déformation et la matrice
dépasse parfois 5 degrés. On note une forte densité de sous joints dans les entités de petites
tailles (lattes perpendiculaires a la surface observée ?).

Répartition spatiale des déformations et des contraintes

Les cartes de déformation E1l mettent en évidence des bandes de déformation
intragranulaires dans les entités cristallographiques. La largeur de ces bandes correspond a
2UA (2um), donc dépend du maillage. Notons, dans certains grains voisins, une continuité
des bandes de part et d’autre des interfaces. Pour e=15%, la déformation peut atteindre 20 a
30% dans certaines bandes.

La carte E33 correspond au relief, elle met en évidence de forts gradients dans certaines
entités cristallographiques et une absence de relief dans quelques grains d’orientation
« bleue ».

Les cartes de contraintes reproduisent en « négatif » les cartes des déformations. En effet, les
cartes de contrainte S11, présentent des minima d’intensité dans des bandes intragranulaires
trés déformées et des maxima pres de 1’interface bande-matrice. Ce phénomeéne peut trouver
son origine dans une variation de la nature et de ’amplitude du glissement, dans et hors des
bandes. Il se traduit plus directement par des bandes de rotation. Il faut noter que les bandes
de contrainte semblent provenir des interfaces entre entités et que leur largeur augmente avec
la déformation.
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Remarque : on note des contraintes de [’ordre de 1200MPa au voisinage immédiat de joints
paralléles et perpendiculaires a l’axe de traction DT (discontinuité de la contrainte S11, lice
aux incompatibilités de déformation de grain a grain).

Evolution des hétérogeénéités de déformation

A
[
|
FAY
T
AR

—e— BE00x200 6%
—=— BE00x200 9%
+ BE00x200 15%

Fréquence

0,05 0,05 0,15 0,25 0,35 045
E11

Figure I1I-15 : Histogramme de E11 a 6%, 9% et 15%.

On constate que la largeur des pics, donc les hétérogénéités de déformation, augmentent, en
valeur absolue, avec 1’¢longation. Cela est moins net en valeur relative. Notons que les
maxima atteignent respectivement 20%, 25% et 35%. Ils sont localisés a I’intérieur des entités
cristallographiques. Dans la bainite les contraintes internes sont intragranulaires.

Evolution des contraintes internes

/ /’\ S
a —+— BE00x200 15%

/i it :
[ AW
r f \'\
7R

900 1400 1900
$11 (MPa)

Figure I11-16 : Histogramme de la contrainte S11 pour e=6%, e=9% et e=15%.

i
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La largeur des pics augmente faiblement en valeur absolue, ce qui signifie que I’hétérogénéité
de contraintes internes augmente peu avec la déformation. Les pics se déplacent d’environ
100MPa avec I’augmentation du taux d’élongation.

Les valeurs moyennes calculées sont égales respectivement a :
e =6% <E11>=5,6% <S11>=693 MPa
e=9% <E11>=8,40%  <S11>=743 MPa
e =15% <E11>=13,5%  <S11>=827 MPa

Ces résultats sont en accord avec le faible durcissement mesuré sur les courbes de traction.
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La carte des contraintes de von Mises atténue les maxima. Les différences entre S11 et la
contrainte de von Mises montrent que 1’état de contrainte s’écarte, dans les grains de petite
taille, d’un état de traction pure.

Comparaison des cartes expérimentale et simulée de E11 pour une élongation
expérimentale de 10% et une simulation de 9% :

Ao
(\ —— BEOO0X200 6%
a1 —=— BEOOX200 15%
U —— Bainite Exp 9,89%
—— BAOOX200 5%
8 i —+— Bainite Exp 5%
2 ;
)
=
i Mﬂ
® aa
"L ﬁ /ﬂ%ﬁ"’\/\f‘i
feuev ,\’\‘\/ﬁ‘
00 Jy/\f S& b
‘ﬁ# %‘m‘ e
-0,08 0,35 045

Et1
Figure I1I-17 : Histogramme de E11 mesures et simulations.
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Figure lI1-18 : Comparaison des cartes simulée a e=9% et expérimentale a e=10%.
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» L’expérience et la simulation s’accordent sur la présence de bandes intragranulaires
dans les gros grains, méme si, pour quelques grains, les bandes sont dans la simulation
a +45° de I’axe de traction et a -45° dans I’expérience. Les différences d’orientation +
ou - peuvent s’expliquer par le nombre de systemes de glissement d’orientation proche
donc susceptibles d’étre actifs. Des systémes différents peuvent conduire a une méme
déformation. Les observations des lignes de glissement ont montré que la nature des
bandes est assez complexe. En effet, le matériau se comporte comme un biphasé
ferrite-bainite. La nature biphasée du matériau étant intégrée en ‘moyenne’ dans la loi
de comportement, la simulation ne peut prévoir que des hétérogénéités de glissement.

» Comparons les histogrammes des déformations longitudinales mesurées et simulées
(eexp=10% et esm=9%). En moyenne les histogrammes montrent un bon accord
simulation/expérience. Les largeurs des pics a mi-hauteur correspondant a la mesure
sont supérieures a celles correspondant a la simulation et présentent des oscillations
dues aux erreurs de mesure.

» Le fort relief conduit a une erreur sur I’estimation expérimentale de E11. La carte E33
met bien en évidence le relief dii aux bandes de déformation intragranulaires et aux
joints des entités cristallographiques.

VALUE
1.81E-01

2.00e-01
1.92E-01

Figure I11-19 : Comparaison simulation de la composante E33 et du relief observé
expérimentalement.

» Les maxima expérimentaux et simulés sont localisés dans des zones identiques mais
pas exactement au méme endroit.

» Notons que les bandes intragranulaires ont une largeur de 1 a 4um (taille du
maillage !).
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» Si on retrouve les bonnes tendances et les bons ordres de grandeur, 1’accord reste
qualitatif.

4 ANALYSE EXPERIMENTALE ET NUMERIQUE DE LA MARTENSITE
REVENUE

L’agrégat de martensite (zone-test) de 300 x 100um? a été maillé avec des €léments cubiques
C3D8R, de 0,5um de coté. Ce qui conduit a environ 20 éléments par paquet de lattes de
10pm.

4-1 Etude expérimentale de la martensite revenue

Les 4 zones préalablement orientées, n’ont pu étre utilisées du fait de 1’oxydation survenue
lors du dépdt de grilles. Une autre zone (zone-test) a donc été orientée et analysée du point de
vue des lignes de glissement, puis modélisée.

Les orientations des axes DL, DT, DN de la zone-test (300 x 250 um?), sont données sur la
figure I11-20.

B m f\‘a ’J ¥

7

oo

ki e

-
S0 pm = siegn PFRIOEY

Figure I11-20 : Texture locale (DL (1), DT (2), DN (3)) de la zone étudiée.
Lignes de glissement (zone-test) a 8% d’élongation

Comme pour la bainite, la déformation se manifeste par un fort relief aux joints de lattes. Les
joints de lattes sont distants de 100 nm a lpm et décorés de carbures. Les lignes de
glissement, quant a elles, sont trés difficiles a observer, plus fines et plus courtes que dans la
bainite, elles apparaissent au voisinage des nceuds triples et aux joints de lattes ou elles
relaxent les contraintes. En général, un seul plan de glissement actif est visible. Les lignes de
glissement semblent traverser les joints de lattes appartenant 2 un méme paquet et présentent
la méme orientation d’une latte a I’autre. Le relief est d’autant plus important que les joints de
latte (ou paquet de lattes) sont orientés a environ 45° de I’axe de traction. L’impression de
relief, vient probablement de ce que les interfaces (zones dures) ne se déforment pas,
contrairement aux centres des lattes, méme si on observe des lignes de glissement au
voisinage des joints. Les figures I1I-21 et [11-22, illustrent les observations dans la zone test.
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. - Nl - L
10pm EHT = 15.00 kv Signal E2 Date -3 Dec 2002
Mag = 350X — WD = 4mm Photo No. = 3725 Aperture Size = 30.00 pm

Figure I1I-21 : Martensite e=8%.

1 EHT = 5,00k Signal A=SE2  Data 3 Dec 2002
Mag= 300KX P WD= &em Fhoto Mo. = 3741 Apecture Size = 20.00 ym

L]
EHT = 600V Sigral A=SEZ  Date :3 Dec 2002
WO= Sme Phato No. = 3743 Aperture Szzo = 20,00 pm

EKT 500k Signal A = InLens Date 3

i Signal A = SE2 Dec 2002
Meg = 1000KK | WD= Sem Phato No. = 3728 ize = 30 Mag= 1500KX [ Fhato No. = 3738 Aperture Size = 30.00 pm

Figure I1I-22 : Détails de la figure I1I-21 e= 8% (LEO-Gemini,In-Lens et SE2).
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4- 2 Simulation numérique de la martensite revenue

Ne disposant pas de mesure de déformation, le relief observé servira de test de validation.
Sur la figure I11-23 sont superposés 1’orientation mesurée par EBSD et le relief observé a 8%.

10prm EHT = 15.00 kV ignal A = SE2 Date :3 Dec 2002
Mag= 3s0% | Y WO = 4mm Photo Mo. = 3725 Aperture Size = 30,00 pm

Figure 111-23 : Martensite revenue, superposition de la micrographie de la zone test obtenue
au MEB a 8% et de [’orientation cristalline.
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Figure 111-24 : Courbes de traction expérimentale et simulée.

Dans la planche III-25, sont données :

e L’orientation simplifiée de I’agrégat (les nuances de couleur, représentant de faibles
fluctuations de l’orientation autour d’une orientation moyenne de chaque entité
cristallographique n’ont pas été prises en compte).

e La carte de la composante E11 (4,5% )
* La carte des contraintes S11 (4,5%)

* La carte des contraintes de von Mises (4,5%)
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| Boundary levels: 15°
50.00 pm = 100 steps  IPF [010]

Figure I11-25 (a) : Orientation de [ ’axg, de traction avant déformation.

+2.028-03

Carte de la composante E11 pour une élongation de 4,5%.
A A’f 5 A
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+7.45E+02
+BU36E02
49278402

Figures II1-25 (c) et (d) : Composantes S11 et contrainte équivalente au sens de von Mises

(4,5%).

Pour e=4,5% les bandes de déformation sont plus fines que dans la bainite (épaisseur de
quelques micrometres), ce qui est en relation avec la finesse de la microstructure. On retrouve
de fines bandes de déformation atteignant 10% (bleu clair) dans une matrice a 2% (bleu
foncé). En revanche, la zone centrale, notée C, (planche III-25.b) présente une déformation
El11 de 34%. Cette zone correspond a deux lattes adjacentes d’orientation « rouge » et
« bleu ». Expérimentalement, cette zone ne présente pas de relief extrémement important

(figure II1-23).

A 7,5%, la zone C présente une localisation intense qui empéche toute déformation du reste

de I’éprouvette. La simulation a donc été arrétée.
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A e=4,5%, la carte S11 présente des variations de 600 a 1200MPa dont les maxima
correspondent aux minima de déformations. Ces maxima, contrairement a la bainite, sont
aussi bien intergranulaires qu’intragranulaires dans les plus grosses entités
cristallographiques.

Expérimentalement, la localisation intense qui a conduit a 1’arrét des simulations n’a pas été
observée. Il y a donc au niveau du calcul, un effet fort de ce couple d’orientations qu’il faut
examiner plus en détail.

5. Discussion des résultats

Pour la bainite, la comparaison des résultas expérimentaux et simulés est qualitativement
satisfaisante.

Les écarts ont plusieurs origines :
» Les cartes expérimentales ne prennent pas en compte le relief.

» Dans le modéele, on considére un matériau monophasé qui se déforme
plastiquement comme de la ferrite avec des propriétés mécaniques plus élevées
dues a la présence des carbures. Cela revient a supposer que 1’aspect biphasé est
du second ordre par rapport aux effets de la morphologie et de I’orientation. Les
observations de la surface montrent au contraire, des différences de comportement
des zones de ferrite et de bainite. Bien que les analyses par la technique EBSD
puissent fournir I’emplacement des paquets de cémentite (chapitre II), les deux
phases ne seront pas prises en compte, dans cette thése, pour des raisons de
complexité et de temps de calcul.

» Dans la martensite, la simulation montre que le couple d’orientations noté rouge-
bleue conduit a une localisation intense qui ne correspond pas aux observations.
Ce phénomene vient probablement de la modélisation d’une seule couche de
matériau. Les surfaces permettent une forte rotation du réseau cristallin qui
n’existe pas dans le matériau massif.

D’autres critiques plus générales peuvent étre portées sur le modéle. On peut citer :
» Les conditions aux limites, trés délicates dans un essai de traction simple,
» Lareprésentativité de 1’agrégat

» La description de 1’écrouissage qui ne prend en compte que des interactions du
type forét et néglige les interactions avec les précipités, méme si ceux-ci sont
introduits en moyenne lors de 1’identification du comportement.

Afin d’éclaircir ces différents points, nous allons, dans le chapitre suivant :

» Déterminer ’aptitude du modele a décrire les trois stades de déformations des
monocristaux de ferrite. En effet le mod¢le a toujours été testé et validé dans le cas
des grandes déformations dans la gamme 10% - 40%.

» Examiner a partir des identifications faites sur les polycristaux de bainite et de
martensite, le comportement de «monocristaux» de bainite et de martensite
revenues et déterminer les systémes actifs et latents et les rotations de réseau.

» Calculer les contraintes internes dans des bicristaux, présentant deux grains
d’orientation Rouge et Bleue.
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» Modifier les conditions aux limites, en ajoutant une couche de milieu homogéne
équivalent.

Les temps de calculs ne nous permettent pas d’effectuer cette étude sur les agrégats présentés
dans ce chapitre. Nous utiliserons des agrégats plus petits dont la morphologie et les
orientations seront déterminées par la technique EBSD.

&3



84



CHAPITRE IV

ETUDE PARAMETRIQUE

Lobjectif de ce chapitre est de déterminer 1’origine des écarts entre les résultats numériques
et expérimentaux. Seront examinés les influences des couples d’orientation spécifique, de la
morphologie, c'est-a-dire la largeur des paquets de lattes (quelques micrometres dans la
martensite et quelques dizaines de micromeétres dans la bainite) et des surfaces libres.

Ce chapitre comportera trois grandes parties :

» Une étude du comportement monocristallin de quatre orientations représentatives des
matériaux, afin de mettre en évidence les orientations molles et dures. Afin d’avoir des
points de comparaison avec la littérature, I’effet de 1’orientation sur la réponse en
traction de monocristaux de ferrite sera d’abord étudié, puis seront présentées les
réponses de « monocristaux » de bainite et de martensite dont le comportement est
déduit des parametres matériaux identifiés sur les polycristaux.

» Une ¢étude des effets des surfaces libres. Les surfaces libres ont un rdle non
négligeable sur la réponse des agrégats, mais I’importance est plus ou moins grande,
selon la taille des paquets de lattes ou des entités cristallines. Dans le cas de Ila
martensite, les observations sont fortement influencées par la couche inférieure située
a quelques micrometres de la surface.

La simulation d’un agrégat 3D avec des orientations aléatoires ne nous a pas paru
adéquate compte tenu des objectifs de cette étude qui privilégie les interactions de
grains a grains. Nous comparerons donc la réponse d’agrégat une couche, avec la
réponse d’un agrégat formé d’une couche de grains et d’un milieu homogéne
équivalent, censé représenter une couche de grains inférieure.

» Une étude du réle de la morphologie et des orientations cristallines.

Les agrégats ¢étudiés ici, different des agrégats du chapitre III, de part leur taille (1/4 de la
taille des agrégats précédents) et de par leur motif.

1- ETUDE DU COMPORTEMENT MONOCRISTALLIN

1-1 Monocristaux de ferrite

Les paramétres « matériau » du modele sont ceux identifi¢ par P. Erieau sur un acier IF
déformé en traction, compression, cisaillement (tableau IV-1). La validation du mode¢le avait
¢été faite pour des déformations supérieures a 10% mais pas pour des faibles ou moyennes
déformation.

1

C11 (Gpa) | C12 (Gpa) | C44 (Gpa) | T, (Mpa) |b (nm) [n  |K |G (am)| y, s | g, (mm?)|a*

219,540 |78,125 70,70 200 0.257 (100418 10" [1.510* 0.25

Tableau IV-1 : Coefficients pour la simulation du comportement de la ferrite (Ph. Erieau).
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Quatre orientations présentées dans le tableau IV-2 et correspondant a des orientations
rencontrées dans la bainite et la martensite sont étudiées.

Les orientations étudiées sont données par leurs angles d’Euler. Les noms des orientations
correspondent au code de couleur du logiciel OIM de traitement de données EBSD.

Angles d’Euler

Orientation Systéme Facteur  de | Systeme Facteur  de
’ o ® ® primaire Schmid secondaire Schmid

BL : Blanche | 215,5 | 101 119,8 | 22 0,46 21 0,44

B : Bleue 284 1244 | 131,3 | 11 0,48 19 0,39

R : Rose 232,8 | 102,6 | 76,8 16 0,46 14 0,45

V : Verte 11,5 89,8 51,1 6 0,49 1 0,46

Tableau IV 2 : Orientations utilisées pour la simulation du comportement du monocristal.

La simulation est réalisée sur un maillage de 12*4*1 ¢léments 3D a intégration réduite.

Monocristal Ferrite
250

- -.‘."—__-

—+—Blanc
—=—Bleu
4 Wert

—s+— Fouge

Sigma (MPa)

50

i} 0.05 ik} 018 02 025 03 035

Epsilon
001 001 001 001
T - . TD — ™ X ™
£ . ¥ N
RD RD RD RD
Verte Bleue Blanche Rose

Figure IV-1 : Courbes O - &, pour les quatre orientations et figures de pole donnant la
rotation des axes [001] apres 30% de déformation macroscopique (les points en couleur
représentent l’état avant déformation).

86




Monocristal de Ferrite
120

- _-..—.--"

y= M8 22x + 23787
8 —
y= 753225+ 43,977 =127 440+ 104834 PRy

A STy = 3 4741

y= 60197 + 33,742

Tau (MPa)

gt 3 —+—blanc
10 y= 23,3-82>< +-43,213 —a—Hleu |
—a— Rouge
= ert
20
0 - - . . - .
0 01 0.2 0.3 04 05 06 07

Gamma

Figure IV-2 : Courbes T- y, pour les quatre orientations.

Selon la littérature [SK70], le domaine du stade I est compris entre 9 a 14%, les pentes des
stades II et III entre G/2000 et G/2700 et G/900 et G/500, respectivement.

La simulation prévoit un stade I trop important compris entre 15 a 30%. La pente du stade II
est comprise entre 148MPa et S0MPa pour un module de cisaillement de 78MPa, ce qui est
globalement satisfaisant. On constate que les orientation B et V, pour un essai de traction

simple, sont plus dures que les orientations BL et R et qu’elles conduisent a une rotation plus
faible.

1-2 Comportement de ‘monocristaux’ de bainite et de martensite

Les comportements de ces orientations sont simulés a partir des coefficients matériaux
identifiés sur les courbes de traction de polycristaux de bainite et de martensite. Ces valeurs

sont données dans le tableau II. Les courbes O - € obtenues et les rotations pour chaque
orientation, sont présentées sur les figure IV- 3 et IV-4.
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Monocrital Bainite

1200
1000
£
s e
E =4y
g
200
o
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Figure IV-3 : Courbes 0 - € pour les quatre orientations et évolution de celle-ci apres 30% de
déformation macroscopique (les points en couleur représentent [’état avant déformation).

Monocristal Martensite

1200

1000
e 800 +
E —+—Blanc
= | —=—Eleu
@ B0+ —— Fouge
£ : o Vert
o
7"

400

200

a
a 005 ot 0.5 0.2 0,25 0.3 035
Epsilon
001 001 001 001
1 ™ s . T : ! e D
<& 1ty \ 1
¥4
RD RD RD RD
Blanche Bleue Rouge Verte

Figure IV-4 : Courbes 0 - €pour les quatre orientations et les évolutions de celle-ci apres
30% de déformation macroscopique (les points en couleur représentent l’état avant
déformation).
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Les orientations de bainite et de martensite ont globalement le méme comportement a
I’exception de la limite d’¢élasticité. Pour comprendre les mécanismes mis en jeu aux faibles
déformations, les amplitudes des systémes actifs et les densités de dislocations sur les
systémes actifs et latents ont été calculées, pour les orientations B et R.

Systemes actifs et évolution des densités de dislocations dans la bainite et la martensite

Rappelons que le modele, valable au dessus de la température critique, ne prend en compte
qu’un durcissement de type forét, avec une matrice d‘écrouissage ay, a deux termes. Les
résultats sont présentés sur la figure IV 5 pour les orientations B et R.
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Figure IV-5 : Evolution des densités de dislocations et des amplitudes de glissement pour les
Orientations de bainite B et R.

Orientation B : le systéme primaire de glissement est de la famille (SDV44) et transporte
I’essentiel du glissement. Un deuxieme systeme de glissement (SDV56) s’active vers 15% de
déformation, ce qui explique le durcissement observé.

La densité de dislocations correspondant au systéme primaire SDV11, augmente de 1,6 10° a
3,5 10° mm™ pour e= 30%, tandis que la densité de dislocations sur le systéme secondaire
augmente brutalement de 1,6 10° mm™ pour 10% de déformation a 3 10° mm™ pour 30%.

Orientation R : le systéme primaire de glissement est de la famille (SDV 49) et transporte
I’essentiel du glissement, le systétme secondaire n’est pas activé, mais le systéme primaire
sature vers 20% de déformation. La densité de dislocations correspondant au systéme primaire
SDV16 augmente de 1,6 10° 4 1,6 10° mm™. Le systéme secondaire augmente de 1,6 10° mm"
%3 10* mm™ mais ne participe pas a la déformation.
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On note pour les deux orientations une augmentation de la densité de dislocations sur deux
systemes latents (SDV7) et (SDV14) qui saturent des que la densité sur le systéme secondaire
augmente.
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Figure IV-6 : Evolution des quantités de glissement et densités de dislocations pour les
monocristaux de martensite bleu et rouge.

On retrouve pour la martensite et pour l’orientation Bleue, le méme schéma que pour la
bainite : activation du systéme primaire avec augmentation du durcissement.

Les mécanismes sont différents pour I’orientation Rose-Orange. On note, 1’activation du
systéme primaire puis saturation du glissement sur ce systeéme, s’accompagnant d’un fort
durcissement du systéme secondaire qui ne s’active pas.

2 Etude des conditions aux limites, influence d’une couche de milieu homogene
¢quivalent

2-1 Bainite

Une simulation d’un agrégat de bainite de 300 x 80 um? a été effectuée avec les coefficients
identifiés sur des essais de traction. On notera BI1 1’agrégat de bainite formé d’une couche
cristalline et BIIMHE, ’agrégat form¢ d’une couche cristalline et d’'une couche de milieu
homogene équivalent.
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Orientations de [’agrégat de bainite

Afin de simplifier le probléme, les sous grains de désorientation inférieure a 15° n'ont pas été
pris en compte. La figure IV-7 représente les orientations initiales de 1’axe de traction,
obtenues par EBSD.

Boundary levels: 5° 15° 30°
70.00 pm = 70 steps  IPF [010]

Figure IV-7 : Orientations initiales de [’axe de traction (DT) (EBSD).

2-1-1 Résultats de la simulation

Courbes de traction

On constate que les courbes de traction simulées sont légerement différentes de la courbe
expérimentale, dans le domaine des petites déformations (inférieures a 2%).

o

Contralnte (MPa)

] un e s o s are oo 0o
Defermation

Figure IV-8 : Comparaison entre [’expérience et la simulation Bll et BIIMHE.

Cartes d’orientation

Boundary levels: 15° 3° — Eoundary levels: 15 3°
- "
80.00 um = 80 steps  |PF [0D1] 70.00 pm = 70 steps  IPF [001]

Figure IV-9 : bainite Bl : Orientation cristalline pour e=8%, sans MHE (gauche) et avec
MHE (droite).
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Cartes de déformation
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Figure IV-10 : Bainite 11 et Bainite [IMHE, carte de déformation E11 pour e= 8%
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Figure IV-12 : Bainite I1et BIIMHE : carte des contraintes équivalentes pour e=8%.
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2-1-2 Analyse des résultats
L’addition d’'un MHE supprime la formation de sous joints induits par la déformation.

BI1 : L’examen de la carte a 8% de déformation, montre la formation de mésobandes a 45
degrés de 1’axe de traction dans la configuration non déformée. Ces bandes de localisation
sont généralement attribuées a un effet de structure (géométrie de I’éprouvette et conditions
de I’essai mécanique). Une deuxieme forme de localisation intragranulaire qui semble liée a
I’orientation du grain et aux désorientations entre proches voisins, apparait dans certains
grains. Les bords libres favorisent ce type de localisation.

Une macrobande de localisation intense, correspondant a une striction diffuse, apparait a 15%
de déformation.

Les contraintes internes sont corrélées aux bandes de déformation intragranulaire et non aux
bandes de structure. La figure IV1l montre que les contraintes sont voisines de
720+ 200MPa.

BIIMHE :

L’addition du MHE fait disparaitre la formation de sous-joints induits par la déformation,
mais conduit a une localisation intense dés 8%, qui expérimentalement ne se produit qu’a
15%. L’étalement du pic de déformation (figure IV13a) vers les grandes déformations,
correspond a la striction diffuse. La répartition spatiale des contraintes dans 1’agrégat est
modifiée de part et d’autre de la striction. En revanche la courbe de distribution des
contraintes n’est pas fortement modifiée, bien que de fortes contraintes soient visibles dans la
striction.

Fréquence
¥
Frégquence

;"‘ “‘t’\ ik ¢ I-'I *
| *,
1) i N / \
I - bl . g N .
! ) 0.1 1.2 03 A 0= A I * P e i)
E11 S11 (MPa}
(a) (b)

Figure IV-13a : Comparaison de la distribution de la composante E11 avec et sans MHE
Figure IV-13b : Comparaison de la distribution de la composante S11 avec et sans MHE
BIl : <E11>=7,57%, <S11>=720 MPa
BIIMHE : <E11>=7,01%, <S11>=692 MPa

La contrainte équivalente au sens de von Mises, présente par rapport a S11 des maxima
concentrés aux joints de grains. Cette différence traduit un état de contrainte non uniaxial trés
localement.
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Si l’addition d’une couche de MHE modifie considérablement la distribution des
déformations, elle ne modifie pas notablement la distribution des contraintes internes.

2-2 Martensite

Soit MI1 I’agrégat constitué d’une couche de grains et MIIMHE I’agrégat avec une couche de
milieu homogéne équivalent.

Les dimensions des agrégats MI1 sont de 150%50 *0.5 um’. Les sous grains de désorientation
inférieure a 15° n'ont pas été pris en compte.

2-2-1 Caractérisation de I’agrégat

Pour mieux analyser les résultats obtenus, on note A, B, C, D les quatre zones, correspondant
probablement a d'anciens grainsy. La figure IV-14 représente les orientations initiales de
I’axe de traction obtenues par EBSD et celles prises en compte dans la simulation. Les zones
B et C sont constituées de paquets de lattes dont les orientation alternées sont en relation
d’orientation KS. Les zones A et D sont plutot isotropes.

T
40.00 ym = 80 steps  |PF [010]

I
3500 pym = 70 steps  IPF [010]

Figure IV-14 : Orientation de l’axe de traction (DT) obtenue par EBSD
Orientations simplifiées, utilisées pour la simulation.
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Figure IV-15 : Relations d’orientation des paquets de lattes de la zone B.
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Figure IV-16 : Relations d’orientation des paquets de lattes de la zone A.
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Figure IV-17 : Relations d’orientation des paquets de latte de la zone C.
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Figure IV-18 : Relations d’orientation des paquets de latte de la zone D.

Courbes de traction

Les courbes simulées a partir de la microstructure réelle et des parameétres identifiés sont en
bon accord avec la courbe expérimentale sauf au début de la déformation plastique. Comme
pour la bainite, le MHE augmente les contraintes, sans modifier la pente d’écrouissage.
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Figure IV-19 : Martensite 11 et IMHE, courbes de traction expérimentale et simulées.
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2-2-2 Résultats des simulations

Cartes de déformation

Figure IV-21 : Martensite 11+MHE, carte de la composante E11 pour e = 9% (afin de mieux
visualiser les déformations les cartes sont données avec et sans les joints de grains).

Cartes de contraintes

Figure IV-22 : Martensite 11, carte des contraintes SI11 pour e = 8%.
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Figure IV-23 : Martensite [IMHE, carte de la composante S11 pour e = 9%.

Rotation du réseau cristallin

I Boundary levels: 15° 3°
40.00 um = BO steps  |PF [010] 40,00 ym = 80 steps  IPF [010]

Boundary levels: 2°

Figure IV-24 : Martensite M11, formation de sous-joints dans la zone B pour e = 8%.

Analyse des résultats

Le calcul de la texture locale met en évidence la formation de sous-joints faiblement
désorientés pour une majorité d’orientations R et B, surtout dans la zone B.
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Figure IV-25 : Martensite MI1 et MIIMHE, histogramme de la composante E11.
MII : e=8%, <El11>= 7,28%.
MIIMHE : e=9%, <E11>= 8,45%.
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Figure IV-26 : Martensite M11 et MIIMHE, histogramme de la composante S11.
MII : e= 8%, <S11>= 836 MPa.
MIIMHE : e= 9%, <S11>= 1027MPa.

Agrégat MI1 : Les cartes de déformation sont différentes de celles de la bainite, dans le sens
ou la microstructure fine de la martensite conduit a des bandes plus fines. Cependant, on
retrouve une localisation en larges bandes dont les orientations sont proches de plans de
cisaillement maximal dans la configuration non déformée et dans la zone B une localisation
en bandes plus fines et plus désorientées, dues a la microstructure.

On distingue nettement dans la zone B, pour e=8%, une localisation de la déformation de
I’ordre de 16-20%. L’alternance de paquets de lattes « d’orientation » R et B correspond a une
alternance de phases dures et molles. Si les joints de lattes sont des obstacles au glissement, la
déformation se fait par une fragmentation des lattes en sous grains, fragmentation qui conduit
a des contraintes internes fortes. L’activation de systémes secondaires permettant la relaxation
de ces contraintes est visiblement difficile du fait du faible libre parcourt moyen entre les
lattes.

La zone C présente un mélange de petits grains et de gros grains allongés. La grande
différence de comportement comparé a la zone B, peut étre attribuée a 1’orientation de 1’axe
de traction, proche de [011] qui est un axe stable.

Les zones A et D, présentent une morphologie hétérogéne, mélange de petits grains et de gros
grains de formes diverses. Les orientations cristallines sont réparties de facon assez isotrope
dans I’ensemble du triangle stéréographique standard. Les hétérogénéités sont faibles.

La contrainte moyenne calculée est de 838MPa. Les contraintes appartiennent a 1’intervalle
838+ 150MPa. Les fortes contraintes (1000MPa) sont situées aux joints de lattes B/R. De
fortes contraintes intragranulaires (1500MPa), sont calculées dans le grain R en bord
d’éprouvette (points singuliers dus a la fois a des effets de bord et d’orientation).

Agrégat MIIMHE : La présence du MHE, homogénéise la déformation. La zone critique B
subsiste, avec une déformation moyenne des grains R de 20-25% pour e=9%.

Les histogrammes des déformations avec et sans MHE sont décalés de 2% ce qui correspond
a la différence de déformation moyenne calculée sur E11. Contrairement au cas de la bainite,
I’addition d’'un MHE tend a augmenter les hétérogénéités (¢largissement du pic) et la courbe
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est plus plate. En revanche, les valeurs des maxima et la proportion d’éléments de fortes
déformations, sont identiques avec et sans MHE (fin de courbes confondues).

Les histogrammes correspondant a S11 sont décalés, les contraintes internes sont plus fortes
en présence de MHE. La contrainte moyenne calculée est de 1027MPa. Ce résultat peut
s’expliquer, par la génération de contraintes internes intergranulaires principalement aux
interfaces MHE/orientation R. Cette observation conforte 1’idée que les tailles de lattes sont
des paramétres importants. Notons que les contraintes sont maximales dans la zone critique B
et les grains d’orientation R (phase molle) sont les plus chargés. Ceci peut provenir du
comportement identique du MHE et de I’orientation B (phase dure).

L’existence de fortes contraintes aux interfaces est un phénomeéne classique quand les grains
voisins sont trés incompatibles et/ou si diverses conditions (orientation, taille des grains) rend
un grain trés «dur», ne permettant pas I’activation d’un nombre suffisant de systémes de
glissement.

La portée des contraintes internes dans 1’agrégat MI1, est inférieure ou égale a la taille d’une
maille (0,5um). Dans le cas de I’agrégat MI1MHE, les épaisseurs des couches de grains et du
MHE étant de 0,5um chacune, les contraintes intragranulaires dans ce dernier sont le résultat
d’incompatibilités entre les orientations R et le MHE.

La comparaison des cartes S11 et des contraintes équivalentes, montre que la contrainte dans
les paquets de lattes n’est pas uniaxiale.

Les cartes des autres composantes sont reportées en annexe, notons que les contraintes de
cisaillement sont faibles

Conclusion des paragraphes 2-1 et 2-2: La grande différence entre la bainite et la
martensite ne se situe pas au niveau des lois de comportement utilisées, mais au niveau de la
morphologie et des orientations de la microstructure. Dans la martensite, les entités
cristallographiques sont des «lamelles», regroupées en paquets 5 a 10um, présentant des
relations d’orientation.

La simulation met en évidence dans la martensite avec ou sans MHE, 1’existence d’une zone
"critique" du point de vue des contraintes. Cette zone est caractérisée par une morphologie en
fines lattes et trois orientations principales, la nature des joints de grain mériterait d’étre
précisée, mais il s'agit probablement des joints de flexion (axe [112], 60°).

L’addition d’une couche de MHE modifie différemment le comportement local dans la
bainite et la martensite. Ce point sera discuté dans le chapitre suivant.

La simulation de I’agrégat de martensite a mis en évidence une zone "critique” caractérisée
par une morphologie alternée en fines lattes d’orientations différentes ou les déformations et
les contraintes sont élevées. Dans la bainite, les contraintes sont relaxées dans les bandes de
déformation intragranulaires. Elles ne subsistent qu’au niveau des interfaces et dans la
matrice. Ces constations nous ont conduit a étudier plus en détail le réle de la morphologie et
des orientations.
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3 ROLE DE LA MICROSTRUCTURE

Une simulation d’un I’agrégat virtuel de martensite a été réalisée a partir de 1’agrégat réel.
3-1 Morphologie identique - orientation des lattes aléatoires
Les orientations dans 1’ex-zone B, dite critique, ont été modifiées, mais la morphologie en

lattes a été¢ conservée. La figure IV- 27 donne la cartographie des orientations utilisées pour
cette simulation.

40.00 ym = 80 steps  IPF [001]

Figure IV-27 : Agrégat a morphologie identique et a orientations aléatoires
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Figure IV-30 : Carte des contraintes de von Mises a 8% d’élongation macroscopique.
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On constate que la déformation est globalement plus homogéne dans la zone critique, lorsque
la distribution des orientations est aléatoire. L’orientation R n’a plus le méme effet lorsqu’elle
n’est pas adjacente a 1’orientation B.

Les contraintes sont localisées dans les grains et non plus au joint de grain, elles sont le
résultat de la forte déformation du grain de la zone D.

Les champs mécaniques dans les autres entités A, C, D et E sont peu modifiés. Cela signifie
que la portée des contraintes internes est trés inférieure a la taille de I'ex grain austénitique. La
localisation intense du grain rouge de la zone D induit une déformation du type «pointe de
fissure» dans la zone B.

3-2 Morphologie modifiée et orientations inchangées

Les lattes de la zone B sont remplacées par deux grains avec un joint de grain ayant
l'orientation des joints de latte R/B.

o

]
40.00 ym = 80 steps  IPF [001]

Figure VI-31 : Agrégat a morphologie modifiée et a orientations conservées.

Figure IV-33 : Carte des contraintes S11 a 8% d’élongation macroscopique
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Figure IV-34 : Carte des contraintes de von Mises a 8% d’élongation macroscopique.

La déformation se localise dans le grain central B et de fortes déformations en bandes
apparaissent dans le grain R. Ces bandes s’accompagnent de fortes contraintes. Il est
impossible de déterminer laquelle des deux orientations se déforme en premier, mais la
répartition des champs mécaniques est différente de celle simulée dans la martensite réelle.

Remarque : Les interactions d’une part entre les grains et d’autre part, entre les grains et le
MHE ne sont pas sans conséquence sur le comportement local. Afin de mieux analyser ce
probleme, les champs de contrainte dans les grains de bicristaux d’orientation R /B et B/R,
constitués de 4 couches d’éléments et de 4 couches + un MHE ont été simulés dans [’annexe
V. Les résultats montrent que :

» L’orientation des vecteurs de Burgers par rapport au joint de grains et aux surfaces
libres peut modifier la réponse en contrainte [RZ80]. En effet on obtient des résultats
différents selon les bicristaux R/B ou B/R.

» Le MHE n’a d’effet que sur les deux premieres couches d’éléments. A partir de la
troisieme couche ce sont les interactions entre grains qui prédominent et on retrouve
des résultats identiques aux bicristaux sans MHE, constitués de 4 couches d’éléments.

Synthése : les comportements mécaniques identifiés de la martensite et de la bainite a
[’exception de la limite d’élasticité sont trés proches. Si dans les deux matériaux les champs
mécaniques locaux sont hétérogenes, les répartitions spatiales des contraintes sont
différentes. Ces différences ne correspondent pas a un simple effet de similitude lié a la
différence de taille des entités cristallographiques. On peut faire I’hypothése que la faible
taille des paquets de lattes dans la martensite ne permet pas la méme relaxation des
contraintes que dans la bainite. Les résultats des simulations montrent que la portée des
contraintes internes est faible, inférieure a lum voire a 0,5um. La réponse des lattes de
martensite est donc différente de celle des entités cristallographiques constituant la bainite et
["orientation joue un role non négligeable dans le premier cas. L effet du MHE, qui traduit le
comportement moyen d’une couche de grains, modifie la répartition spatiale des champs
mécaniques, diminue les hétérogenéités de déformation, sans modifier notablement
["amplitude et les histogrammes de contraintes.

Afin de mieux analyser la signification des simulations avec et sans MHE, les deux agrégats
étudiés dans le chapitre 111, sont simulés de nouveau avec un MHE et les résultats comparés a
[’expérience.
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CHAPITRE V

PRISE EN COMPTE D’UNE COUCHE DE GRAINS SOUS LA FORME D’UN MILIEU
HOMOGENE EQUIVALENT.
CHAMPS MECANIQUES LOCAUX ET ENDOMMAGEMENT

Ce chapitre concerne I’influence d’un milieu homogene équivalent (MHE) en sous couche,
sur les hétérogénéités des champs mécaniques des agrégats B et M du chapitre III. Le
comportement du milieu homogéne équivalent, a été identifié pour chaque microstructure, sur
la réponse macroscopique des deux matériaux a un essai de traction simple. Pour la bainite, la
zone simulée est de 600 x 200 um? et pour la martensite de 300 x 100 um?. Dans les deux cas,
une couche de milieu homogéne équivalent a été ajoutée, afin de simuler 1’effet d’une couche
inférieure de grains. Les maillages sont constitués respectivement de 600 x 200 x 2 et de 300
x 100 x 2 éléments cubiques a interpolation linéaire et intégration réduite.

1 SIMULATION DE LA BAINITE

La taille des calculs n’a pas permis, pour les agrégats avec MHE, de dépasser une déformation
e=7,5%

1-1 Comparaison des résultats expérimentaux et calculés pour la bainite B avec MHE

Orientations

—— Boundary levels: 15°
100 pm = 100 steps IPF [010]

100.0 um = 100 steps  |PF [010] ’ 100.0 um = 100 steps  IPF [010]
e:4,5% e=735%
Figure V-1 : Cartes des orientations de l’axe de traction e=0%, 4,5% et e=7,5%.
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Déformation

0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 012 0.14

Figure V-2 : Carte E11 expérimentale (haut) et simulée (bas) pour e= 4,5%
Les valeurs de E11 sont représentées dans la configuration non déformée.

il
0.05 01 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35 0.4 0.45 0.5
Figure V-3 : Carte E11 expérimentale pour e= 10% et carte simulée pour e=7,5%.
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Contraintes
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1000 1100 1200 1200
Flgure V-4 : Carte de la composante S11, pour e= 4,5%.

1200 1400 1600

1000 1200 1400 1600

Flgure V 5: Carte de la composante S11, pour e=7,5%

Valeur moyenne calculée <S11>=804 MPa
Discussion

Les résultats numériques et expérimentaux divergent notablement.

L’addition d’'un MHE a I’agrégat de bainite, tend a homogénéiser la déformation. Les fortes
déformations au niveau des interfaces ont disparu (figure I1I-14). Les maxima de déformation
sont situés dans les grains traversés par de larges bandes de déformation intergranulaires, liées
a l’effet de structure. Dans ces bandes, une localisation intragranulaire est visible. Les
contraintes sont maximales entre ces bandes intragranulaires. Elles se situent
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préférentiellement dans les entités cristallographiques de couleurs ‘Rose-Orange’, c'est-a-dire
pour des orientations de I’axe de traction au voisinage de [001], lorsque que les orientations
voisines sont proches de I’orientation bleue [111]. Notons sur les cartes de contraintes, que les
grains d’orientation Bleue ne subissent pas de contraintes, cette orientation est « dure » et son
comportement est proche de celui du MHE.

La texture locale a 7,5% ne met pas en évidence de fortes variations d’orientation,
contrairement au cas de I’agrégat de bainite sans MHE. Notons toutefois, la formation de
sous-joints de désorientation inférieure a 3 degrés (visibles par une légere variation de
couleur) dans les grains de taille élevée. Ces bandes de rotation correspondent aux bandes de
forte déformation, mais la rotation est tres limitée par le MHE.

Examinons de fagon plus globale, le réle du MHE.

Fréquence
Fréguence

! P R— o+ iias
E $11 (MPa)

Figure V-6 : Histogrammes de E11 et S11 correspondant aux bainites B et BMHE

Sur I’histogramme, sont comparées les courbes E11 de la bainite B pour <E11>=8,4% et de la
bainite BMHE pour <E11>=7,08%. La différence des déformations moyennes ne justifie pas
la différence présentée par les courbes de la bainite B et BMHE. On en conclut que le MHE
diminue les hétérogénéités de déformation.

Les valeurs moyennes de E11 et S11 sont :

bainite B : e=9%, <E11>=8,4%, <S11>=743 MPa

bainite BMHE e=7,5%, <E11>=7,1%, <S11>=803 MPa
e= 6%, <E11>=5,7%, <S11>=693 MPa

Si I’addition du MHE diminue I’intervalle de déformation donc des hétérogénéités, elle ne
modifie pas de fagon significative, la répartition des contraintes, les maxima sont dans les
trois cas de 1’ordre de 1200 MPa. En revanche, 1’addition du MHE augmente la valeur
moyenne des contraintes par rapport a la contrainte macroscopique <S11>. On peut émettre
I’hypothese que les effets des incompatibilités entre les interfaces d’entités cristallographiques
sont atténués, alors qu’ils sont exacerbés entre le MHE et la couche d’agrégat.

2 SIMULATION DE LA MARTENSITE

Nous avons comparé¢ la carte simulée a la micrographie au MEB pour une élongation a 8%.
Dans la planche V-8, sont données, dans la configuration non déformée, 1’orientation simulée
de ’agrégat, la carte de la composante de déformation E11, la carte de la contrainte S11 pour
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des ¢élongations e=4,5% et e=7,5% et la carte de la composante E33 pour une élongation
e=7,5%.

Orientation

——— Bound levels: 15° 3°
50.00 ym = 100 steps  IPF [010]

—— i ndufyl
50,00 ym = 100 steps  IPF [010]
Figure V-7 a : Orientation de [’axe de traction e=0%, e= 4,5% et e= 7,5%

Déformation

+1,01B-0)
viaze-ar |8
+1,24B-01
+1,35B-01

+1.60E-01

Figure V-7 b : Carte de la composante de déformation Ellpour e= 4,5% et MEB en haut.
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Figure V-7 ¢ : Carte de la composante de déformation E11 pour e= 7,5%.
La déformation moyenne calculée est de <E11>=7,14%

Contraintes

811 VALUE
+2.578402

+3.758402
44.04E402
- +6.128002
+7.308402
+8.458+02
- +0.87E402
- +1.098403
+1.208+03
+1.328403
1448403
+1.568403
+1.68B403
+1.80E4+83

+2.578402
+3.758402
+4.94me02
- w6 128002
+7.308402
48438402
- 5. ETE4D2
+1.08E403
+1.208+03
+1.328403
1448403
+1,568403
+1.68R400
+1.80E403

Figures V-7 d: Composante S11 pour une élongation de 4,5%.
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Figures V-7 e : Composante S11 pour e= 7,5%.

-03 -0.25 0.2 -0.45 0.1 -0.05 0
Figures V-7 f: Composante E33 pour e= 7,5% et MEB en haut.
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Discussion

Texture locale :

\

La texture locale a 4,5% comme a 7,5% ne met pas en évidence de fortes variations
d’orientation, notons toute fois, la formation de sous joints (visibles par une 1égére variation
de couleur) dans les grains de taille élevée. Ces bandes de rotation correspondent aux bandes
de déformation.

Champs de déformation et de contrainte

La simulation du relief donné par E33 est en assez bon accord avec la micrographie de la zone
simulée. Le relief correspond a un changement de couleur. Les paquets de lattes orientés a
environ 45 degrés de I’axe de traction se détachent nettement. On note que les joints de lattes
sont stables et que les lattes se creusent.

Pour une élongation e=4,5%, on observe déja ’apparition de bandes de déformation El1,
correspondant aux lattes, alternant maxima et minima, orientées a 40-45° de 1’axe de
sollicitation.

Pour e=7,5%, I’alternance en bandes de localisation s’accentue avec des minima de I’ordre de
5% et des maxima de 15%. L’ addition d’un MHE a permis de mieux répartir la déformation et
de retarder la localisation intense pour les orientations ’Rose-Orange’.

Les cartes de contraintes S11 présentent des minima ou la déformation est la plus importante,
mais présentent aussi des maxima qui sont plutot inter-lattes. Les grains d’orientations ‘Rose-
Orange’, sont trés contraints. Il est probable, 1a encore, que ces contraintes viennent des
incompatibilités avec le MHE. Les grains d’orientation ‘Bleue’ qui ont un comportement
proche du MHE, ne sont pas contraints.

Les histogrammes de déformation avec et sans MHE sont peu différents, alors que ceux des
contraintes se distinguent nettement. Cette différence peut provenir de la localisation diffuse
qui se produit en I’absence de MHE, mais aussi de la présence du MHE qui traduit I’effet
moyen d’une deuxiéme couche de grains.

Fréquence
k] -

4 % 1
Fréquence

''''''

- = sy il i 200 KO0 o 1000 1200
En £11 (MPa)

Figure V-8 : Histogramme des composantes Ellet S11 pour la martensite respectivement
avec et sans MHE.

Valeurs moyennes calculées pour la martensite :

M <E11>=7,1% et <S11>=826MPa
MMHE :<E11>=7,14% et <S11>=978MPa
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Les histogrammes des déformations avec et sans MHE sont semblables, bien que la
répartition spatiale des déformations differe notablement dans les deux cas. Ceci traduit
I’importance de la microstructure fine de la martensite sur le comportement.

3 SYNTHESE DES RESULTATS — DISCUSSION

La simulation avec un milieu homogéne équivalent (MHE) améliore la prédiction du
comportement de la martensite, en diminuant la déformation dans les grains d’orientation
molle et en évitant une striction précoce. En ce qui concerne la bainite, il semble que 1’agrégat
une couche, traduit mieux la déformation observée expérimentalement.

La représentativité des agrégats se pose ici car 3 & 5 grains austénitiques sont modélisés. Pour
vérifier si nos résultats peuvent étre généralisés ou bien si chaque agrégat représente un cas
particulier, nous avons comparé¢ les motifs étudiés dans ce chapitre, avec ceux du chapitre I'V.

3-1 Représentativité des agrégats avec et sans MHE

Les tailles des motifs étudiés sont rappelées sur le schéma ci dessous :

Bainite B
600x200um?

Bainite BI1
Martensite M
Martensite MI1 |300x100pm?
150x50um?

Fréeguence
Fréquence
-

= . . . . PR
Ll Y 2 o aa O 100 2000 300 400 SO0 €00 OO0 &30 SO0 1000 1100 1200 13000 1400 1500

E11 5;|I|MP.a}
Figure V-9 : Histogrammes E11 et S11 pour les 2 motifs de bainite avec et sans MHE.

La présence d’'un MHE différencie nettement les deux échantillons, elle réduit les
hétérogénéités dans la bainite. La répartition locale des déformations est fortement modifiée.
Les simulations sans MHE sont plus en accord avec les observations de surface, elles
montrent dans les entités de taille importante (20um) ou 1’orientation est proche de [100] et
pour un voisinage particulier, une déformation intragranulaire en bandes de localisation qui
s’accompagnent de contraintes internes. Les bandes intergranulaires dites « de structure » ne
dépendent a notre avis que du chargement et n’induisent pas de contraintes. Il n’a pas été
possible de vérifier si les bandes correspondaient au glissement grossier observé dans la
bainite.
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Figure V-10 : Histogrammes E11 et S11 pour les 2 motifs de martensite avec et sans MHE.

La présence du MHE qui simule la couche inférieure de grains est, dans la martensite ou la
taille des entités cristallographiques est faible (<10um), indispensable pour avoir un accord
avec les observations. Les courbes de distribution de E11 mettent en évidence une
hétérogénéité du méme ordre de grandeur, quelque soit le motif et la présence ou I’absence du
MHE. Localement, les cartes montrent de grandes différences, mais elles soulignent toute
I’importance de couples d’orientations critiques dans la génération de fortes déformations
intra lattes engendrant elles mémes de fortes contraintes résiduelles a courte portée (<1pm).

Les courbes de distribution de S11 montrent que la présence du MHE ¢largit les pics et les
déplace vers les fortes contraintes. Plus de 5% de la surface de 1’échantillon supporte des
contraintes supérieures a 1100MPa.

Effet de I’orientation des vecteurs de Burgers par rapport aux interfaces

On remarque que les plus fortes contraintes sont dans les grains d’orientation Bleue ou Rose-
Orange. Ceci traduit une difficulté¢ d’accommodation liée en partie aux obstacles des joints de
latte. Pour mieux comprendre cet effet, nous avons modélisé deux bicristaux d’orientations R/
B et B/ R. la différence entre les deux bicristaux est I’orientation des vecteurs de burgers par
rapport a ’interface. Les résultats sont donnés dans I’annexe V-2. On constate que 1’état de
contrainte varie d’un bicristal a ’autre et les résultats obtenus sont en bon accord avec les
résultats du polycristal. On montre également que le MHE modifie les contraintes sur une a
deux couches d’¢éléments. A partir de 3 a 4 couches, on retrouve les effets d’interaction de
grain a grain.

Portée des contraintes internes, zone critique dans la martensite

Le MHE augmente la surface de joints MHE/agrégat incompatible et les contraintes
augmentent globalement. L’étude des bicristaux confirme que la portée des contraintes
internes est de I’ordre d’une couche d’¢lément, soit une portée égale voire inférieure a 0,5um.
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Comparaison du comportement de la bainite et de la martensite

Les courbes de traction sont données sur la figure V-12
1000

00

goo

700

—+— Bainite expérience
—#— Simulation bainite
—&— Sirmnulation Bainite + MHE
—ai— hdartenzite expérience

Contrainte (MPa)

—#— Simulation rmartensite
—— Sirmnulation martenzite + MHE

0 0,02 0,04 0,06 0,08 0,1 0,12
Déformation

Figure V-11 : Courbes de traction de la bainite et de la martensite.

On constate que pour les déformations supérieures a 2%, le MHE durcit les matériaux, mais
modifie peu les pentes d’écrouissage.

La grande différence entre la bainite et la martensite est I’absence de bandes intragranulaires
de localisation dans la martensite. Dans ce matériau, les petits paquets de lattes sont soumis a
une déformation assez uniforme, les fines bandes de localisation (<5um) qui réunissent ces
paquets de lattes, sont orientées a 40-45 degrés de I’axe de traction. Les bandes de contraintes
sont plus intenses et localisées dans quelques anciens grains austénitiques. Les bandes de
contraintes ne s’appuient pas sur les anciens joints de grains austénitiques ce qui aurait pour
effet de solliciter fortement ces interfaces de faible cohésion. Il semble, mais cela reste a
vérifier, que des petits grains situés sur les ex-joints de grains austénitiques écrantent 1’effet
des contraintes. Ces petits grains peuvent étre le résultat d’une mauvaise indexation au
voisinage des joints de grains.

Nous avons reporté sur le méme graphe, les histogrammes de la bainite et de la martensite,
pour une ¢longation de e=7,5% (figures V-12 et V-13).

BMHE : <E11>=7,1 %,<S11>=804 MPa
MMHE : <E11>=7,1%, <S11>=978 MPa
B: <E11>=7,6 %,<S11>=720 MPa
M: <E11>=7,1 %,<S11>=826 MPa
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Figure V-12 : Comparaison des histogrammes E11 et S11 pour la bainite et la martensite
sans MHE.
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Figure V-13 : Histogrammes comparatifs E11 et S11 pour la bainite et la martensite avec

MHE.

En I’absence de MHE, les deux motifs, malgré des tailles et des taux de déformation
différents, présentent des distributions de E11 globalement proches.

Avec ou sans MHE, la courbe S11 de la martensite est décalée vers les fortes contraintes, par
rapport a celle de la bainite mais I’amplitude de la translation correspond a la différence des
limites d’¢lasticité. La différence entre les valeurs moyennes de S11 est de 173 MPa avec
MHE et de 116MPa sans MHE, celle entre les limites d’élasticité est de 140 a 160 MPa. Il est
donc évident que I’écrouissage des deux matériaux étant proche, la différence de limite
d’¢lasticité est prépondérante dans les différences des comportements macroscopiques de la
bainite et de la martensite. Seule ’approche trés locale met en évidence des comportements

différents.
4- CHAMPS MECANIQUES LOCAUX ET ENDOMMAGEMENT

L’¢tude de I’endommagement des aciers de cuve 16MNDS5, a fait I’objet de nombreux
travaux, ([RAO99], [NAU99], [YAY97], [HAUO2]) La majorité¢ de ces travaux considérent
I’effet de la microstructure sur I’endommagement, sous un aspect essentiellement
métallurgique. Les approches locales de la rupture utilisées, s’appuient sur des calculs de
champs mécaniques locaux ou sont pris en compte la géométrie de la structure, le chargement
imposé, le comportement macroscopique du matériau, voir la présence d’inclusions. A notre
connaissance, I’effet de la microstructure sur les champs mécaniques locaux n’a pas été
étudié.

Les procédés de mise en forme, les traitements thermomécaniques et de revenus de 1’acier
16MNDS5 des cuves REP, induisent des micro-ségrégations en peau interne de la cuve. Ces
zones souvent appelées veines sombres, enrichies en élément d’alliage et en impuretés, de
structure martensitique, jouent un role important sur le comportement mécanique de I’acier et

114



tout particuliérement sur ses propriétés a la rupture comme la ténacité. Les veines sombres de
longueur millimétriques ont été décrites en détail au niveau chimique, métallurgique et
mécanique [NAU99].

Les veines sombres présentent par rapport a la matrice, un enrichissement en carbone (15 a
30%), en manganese (20 a 70 %) et surtout en phosphore (25 a 500%) ; la microstructure de la
matrice est du type bainitique tandis que les veines sombres sont du type martensitique. La
fragilité intergranulaire a été mise en évidence dans les zones micro-ségrégées. Le phosphore
ségrégé aux joints de grains en est le principal responsable. Bien que la ségrégation semble
affecter tous les joints de grain et joints inter-latte, la rupture intergranulaire suit plus
particulierement les anciens grains austénitiques dont la morphologie se préte mieux a la
ségrégation que les joints de paquets de lattes qui présentent une bonne cohésion.

Dans la bainite supérieure, les carbures de forme lenticulaire et regroupés en amas seraient
des sites favorables a I’amorcage de la rupture par clivage. Dans la martensite, les carbures
sont répartis uniformément, sous formes de fins précipités sphériques qui durcissent la matrice
et la rendent moins sensible a la rupture par clivage et donc plus sensible a la rupture
intergranulaire. Comme la cohésion des joints de lattes dans la martensite est plus grande que
celle de la bainite, la fragilit¢ intergranulaire est mise sur le compte des anciens grains
austénitiques. Quant a la contrainte critique de décohésion intergranulaire, elle diminue avec
la cohésion des joints et peut devenir inférieure a la contrainte de clivage.

La présence d’inclusions de sulfure de manganése dans les veines sombres est également
considérée comme un facteur d’amorcgage de I’endommagement. Cependant, Yahya [YAH97]
a mis en évidence deux types de mécanismes de rupture :

» des ruptures sous trés faible déformation plastique ou les sulfures sont des sites
d’amorcage,

» des ruptures dans des éprouvettes ne contenant pas de sulfure, dont I’origine
proviendrait des hétérogénéités de déformation plastique.

En résumé, dans la bainite supérieure, la contrainte critique intergranulaire est plus élevée que
la contrainte critique de clivage. L’amorgage de la rupture se fait par clivage et se poursuit
par une rupture ductile. Dans la martensite, I’amorgage se ferait par rupture intergranulaire qui
induirait une rupture précoce par clivage suivie par une rupture fragile a des températures ou
la bainite est normalement ductile. Quant a 1’amor¢age par décohésion des sulfures, il a été
objecté que la décohésion relaxe les contraintes internes, méme si elle laisse un défaut.

Dans tous les cas, la rupture est observée sous des taux importants de triaxialit¢ des
! g
3 kk

contrainte équivalente

contraintes :

Selon Naudin, pour des aciers de teneur en carbone de 0,25 a 0,29 % masse, la contrainte
critique a rupture en fonction du taux X§" de recouvrement en phosphore des joints est :

oM =—1999X 8 +2447(MPa).
Pour des températures comprises entre -100°C et -60°C, une descente en température de

20°C/s (diagramme TRC) et un taux de phosphore de 6,5% par atome, la contrainte critique
intergranulaire est comprise entre 1553MPa et 2013 MPa et la contrainte critique de clivage

"¢ = 2300 MPa
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L’¢étude présentée ici est différente, car il n’y a pas eu de fragilisation spécifique par le
phosphore. Les deux microstructures analysées ont la méme composition chimique et les
joints sont peu chargés en phosphore. Le chargement correspond a des essais de traction
simple sur éprouvettes plates, donc le taux de triaxialité est trés faible, méme si localement
I’état de contrainte n’est pas uniaxial. La taille des anciens grains austénitiques est difficile a
évaluer (= 50al00um ), mais varie peu d’une microstructure a 1’autre.

Comme on I’a déja vu dans les chapitres précédents, la martensite comporte beaucoup plus de
joints que la bainite, mais les répartitions des désorientations de joints sont proches (figure II).
La distribution des contraintes internes dans la martensite est plutdt de type intergranulaire a
I’intérieur des anciens grains austénitiques. Les contraintes aux joints entre paquets de lattes
sont, pour certains couples de variants, tres élevées.

Afin de comprendre, en I’absence d’éléments fragilisants, I’influence de la microstructure et
des contraintes internes qu’elle engendre, les contraintes normales aux interfaces (anciens
grains austénitiques, paquets de lattes), le calcul des contraintes normales aux interfaces a été
effectué. Les résultats dépendent de la méthode utilisée pour discrétiser les joints.

4-1 Contraintes normales aux joints

4-1-1 Représentation des joints

Un exemple de discrétisation des joints est donné sur la figure V-14.

F G

E i
D ]

B |
A

Figure V-14 : Exemple de représentation d’un joint de grains.

Soit un ¢lément de taille 0,5um pour des tailles d’entités cristallographiques de 10um, en
ajoutant n ¢léments comme dans la figure ci-dessus, on décrit des joints inclinés de & par

. e 1
rapport a la sollicitation avec tg8 = —.
n

n |01 |2 3 4 5 6 7 8 9 10 |11 12

6045|634 |71.5|759|787|80.5|81.8|82.8|83.6|84.3|84.8 |85

v

A u”

Figure V-15 : Schématisation du bicristal.
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Considérons le bicristal formé de deux grains A et B, soit 7 (— sin 8, cos 9,0) la normale a
I’interface orientée de A vers B. Le vecteur contrainte est donné par
—<0H>sint9+<012>cos6’
T=4- <0 1 > sin@+ <U 2 >c0s 6 ou < > désigne la valeur moyenne de la contrainte sur le joint
~(0,;)sin@+(0,;)cos @

La contrainte moyenne normale au joint est

Oy :<0'11>Sil’l2 (9+<0'22>cosz 9—2<0’12>sin6’cos9,

g;

> — éléments

n

avec <U. ou n est le nombre d’éléments constituant le joint

if
Les contraintes de cisaillement étant faibles :
Oy = <(T”>sin2 (9+<0'22>cosz (7]

Il n’a pas été possible, pour des questions de temps, de déterminer les angles & et la longueur
en UA des segments formant les joints de ces structures complexes. Nous avons donc reporté
pour chaque segment constituant les joints la contrainte normale, qui, du fait de notre
discrétisation et soit g,, soit g,, Cette technique donnent une bonne description des joints

proches de 8=0 et 8=90° et conduit a une forte erreur pour les joints proches de 8=45°.

Les contraintes ne sont pas toutes continues au voisinage d’une interface. On doit avoir en
tout point : 7 =T* donc

-A40,,sin@+ A0, cos@ =0

-A40,,sin@+ A0,,cos8 =0
avec Ao, =0, -0,

Avec la représentation utilisée, on a pour =0 0, = O et pour 8=90° 0, = Oy, les
contraintes de cisaillement étant inférieures a + 200MPa, nous les avons négligées. Dans ce
cas, les discontinuités aux éléments constituant les interfaces sont faibles.

Remarque : la description des joints par un escalier n’induit pas de contraintes internes
importantes susceptibles de masquer des effets de joints. En effet, comme il a été signalé dans
le chapitre IV, seule la modification des orientations entraine celle des contraintes. Les
conséquences d’une telle description sur les contraintes locales avaient été examinées par P.
Erieau [ERIO3]. La comparaison de différents maillages permettait de conclure que les effets
¢taient négligeables sur les déformations et les contraintes calculées.
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Figure V-16: Courbes donnant pour BlI et MI1, les longueurs de joints en fonction des
contraintes 0 ,, (pic de droite) et 0,, (pic de gauche).

On constate que la longueur de joints présentant localement des contraintes normales
supérieures a 1000MPa est beaucoup plus €levée dans la martensite que dans la bainite, d’ou
une probabilité de rupture intergranulaire plus grande. Sur la courbe, on ne peut distinguer les
joints des anciens grains austénitiques et les joints de lattes nettement plus nombreux. Notons
qu’en moyenne les contraintes 0,, sont nulles, ce qui est cohérent avec un essai de traction.

Si on compare la fréquence, c'est-a-dire le pourcentage d’éléments présentant une contrainte
donnée par rapport au nombre total d’éléments du maillage, la différence entre bainite et
martensite apparait plus faible et la présence d’'un MHE ne modifie pas la répartition des

contraintes comme le montre la figure V-18.
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Figure V-17 : Contraintes locales normales aux joints pour la bainite et la martensite avec et

sans MHE

Contrainte normale au joint (MPa)

La contrainte principale maximale aux interfaces est trés proche de S11.
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Figure V-18 : BainiteB : Distribution des contraintes normales aux joints
haut : e=9% et sans MHE, bas :=7,5% avec MHE
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Figure V-19 : Martensite : Distribution des contraintes normales aux joints
(haut, e=7,5%. sans MHE, bas, e=7,5% avec MHE)

On constate que les joints perpendiculaires a I’axe de traction sont les plus chargés et les
joints paralleles a cet axe les moins chargés. L’état de contrainte sur les interfaces présentant
une direction proche de 45° par rapport a I’axe de traction, varie en fonction des orientations
cristallines situées de part et d’autre. Bien que les contraintes normales soient entachées
d’erreur, les variations donnent néanmoins une indication des fluctuations dans I’agrégat.
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4-1-2 Observations au MEB des plaquettes de cémentite d’une bainite déformée de 5%

10pm EHT = 15,00 kv Signal A=SE2  Date :17 Jan 2002
— WD= 9mm Photo No. = 1780 sperture Size = 30.00 jam

1 EHT = 15.00 kv Signal A = SE2 Date 17 Jan 2002
H WD= 8mm Pheto Ne. = 1772 g permare Size = 30.00 pm

o

Mag= 700X

Figure V-20 : Clichés MEB d’une bainite déformée macroscopigement de 5%.

Les contrastes observés sur la figure V-20, correspondent a des lignes de glissement sinueuses
et au relief des interfaces. Les lignes de glissement ne traversent pas les interfaces.

Interaction glissement plastique et plaquettes de cémentite

Les lignes de glissement traversent les plaquettes sans changement notable d’orientation,
mais présentent des décrochements (figure V-20). Lorsque les carbures sont paralléles a la
direction de traction, il y a rupture de ceux ci au passage des lignes de glissement (figures V-
22). A 5% de déformation macroscopique, la rupture des carbures longs laisse une cavité. Au
niveau de D’extrémité du carbure rompu, on observe de courtes lignes de glissement
permettant probablement d’accommoder les incompatibilités liées aux singularités de
déformation dans cette zone.

Sigral A = Date 117 Jan 2002

1pm
Fhoto Na. = 1782 s perure Size = 30.00 wm

Mag = 5.00 KX |
- - . -~ - -°/- - °“.-.____ ]

EHT = 15.00 kW
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Figure V-21 : Bainite, interaction entre les lignes de glissement et les ilots de cémentite
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V4 Ty
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Figure V-22 : Influence de [’orientation des carbures sur leur interaction avec les lignes de
glissement (gauche). Rupture des carbures allongés suivant la direction de sollicitation
(droite), direction de sollicitation horizontale.

Dans la bainite, la rupture des plaquettes de cémentite peut constituer un site d’amorcage de
fissures. Mais ce phénomene n’est pas prépondérant.

5 DISCUSSION SUR LA RUPTURE INTERGRANULAIRE

A température ambiante, en traction simple il ne peut y avoir de rupture intergranulaire de la
martensite, notre démarche n’a eu comme objectif que de proposer un premier outil
susceptible de mettre en évidence les différences entre le comportement local des deux
microstructures étudiées.

D’un point de vue macroscopique et a température ambiante, les comportements
macroscopiques en traction simple de la bainite et de la martensite revenues, ne se distinguent
que par une différence portant sur la limite d’élasticité et le domaine de ductilité. Les pentes
d’écrouissage sont quasiment identiques. Pourtant, d’un point de vue métallurgique, les deux
matériaux se distinguent par des microstructures différentes et aussi par un écrouissage
intracristallin plus important dans la martensite que dans la bainite du fait de la présence de
fins carbures.

Dans le modeéle, I’existence du carbone influe sur les valeurs des paramétres matériaux 7,,, K

lié a la création de dislocations et G¢ correspondant a une distance d’annihilation des dipodles.
Identifi¢ sur des polycristaux, ces parametres intégrent de plus le comportement du grain
contraint et non celui du monocristal.

L’identification faite sur un seul type d’essai n’est pas satisfaisante. C’est pourquoi nous
avons étudié numériquement le comportement de « monocristaux ». cette étude montre que
bainite et martensite ne présentent que peu de différence en ce qui concerne 1’orientation dite
Bleue : activation et durcissement du systéme primaire puis activation du systéme secondaire.
Concernant I’orientation dite Rose-Orange, on note quelques différences. En effet, avec les
parametres identifiés le systéme primaire est activé mais ne durcit pas, en revanche la densité
de dislocation augmente fortement sur le systéme secondaire qui ne s’active pas. Ceci pourrait
expliquer que cette orientation « molle » a faible déformation, relaxe difficilement les
contraintes internes, et cela d’autant plus que les obstacles dus aux interfaces sont proches.
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Les simulations montrent que 1’orientation Rose-Orange, couplée a 1’orientation Bleue est
critique. Les contraintes sont localisées en moyenne pres des joints de lattes et les anciens
grains austénitiques présentent une forte énergie stockée (figure en annexe V3). Les seules
zones non contraintes sont le voisinage immédiat des anciens joints austénitiques. Ce résultat
semble en contradiction avec la possibilit¢é d’endommagement intergranulaire. Deux
arguments peuvent alors étre avancés pour expliquer la rupture intergranulaire dans la
martensite :

- Le seul moyen de libérer 1’énergie emmagasinée dans les grains de martensite est la
création de surface libre autour du grain.

- Notre description du voisinage du joint austénitique est incompléte. Si les lattes
débouchent sur ce joint elles induisent forcément en téte de lattes des contraintes trés locales
mais treés fortes, pouvant entrainer la décohésion du joint.

Dans la bainite, les « bandes de contraintes » traversent les ex-grains austénitiques qui
ne jouent plus de role d’obstacle, les entités cristallographiques sont de taille suffisante pour
que les systémes secondaires soient actifs et accommodent peu a peu les contraintes.
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CHAPITRE VI

CONCLUSION

Ce travail est une contribution a 1’é¢tude de I’influence de la microstructure sur les champs
mécaniques locaux liés aux mécanismes de plasticité, de matériaux bainitique et
martensitique. A plus long terme, cette étude doit servir de base au développement de criteres
d’endommagement, ce qui nécessitera d’introduire 1’effet de la température sur la plasticité et
de prendre en compte le clivage.

Du fait de la complexité morphologique et métallurgique de ces matériaux, peu d’études
concernent le réle de la plasticité cristalline sur I’endommagement. Beaucoup de travaux
[NAU99], [RAO99], [YAH97] et [HAUO2] dans le domaine de I’endommagement et de la
rupture des aciers de cuve, ont porté sur la fragilisation aux joints de grains, due a la
ségrégation du phosphore et sur I’amorcage des fissures sur les inclusions telles que les
sulfures de manganése. Dans tous les cas, les auteurs se sont intéressés a la rupture a froid,
dans I’intervalle -40°C, -200°C, sous un fort taux de triaxialité. Cependant, il a été montré que
les contraintes et les déformations a la rupture d’éprouvettes lisses, déformées en traction,
entre 0 et -200°C, présentaient une grande dispersion et que le traitement de fragilisation ne
conduisait pas forcément a la rupture fragile intergranulaire. En effet, la rupture s’effectue
pour des déformations plastiques €levées parfois par clivage, alors que la contrainte critique
intergranulaire est inférieure au seuil de plasticité.

Notre étude est une tentative pour dégager a température ambiante et pour des chargements
simples, la contribution des champs mécaniques locaux en liaison avec la microstructure du
matériau. Les deux matériaux étudiés, obtenus par traitement thermique d’un méme lopin
d’acier 16MNDS5, ont la méme composition chimique et un taux de phosphore identique
(0,014%). La taille des anciens grains austénitiques est comprise entre 50 et 100 um et nous
avons considéré que la longueur des anciens joints austénitiques était identique dans les deux
structures. Les microstructures et les courbes de traction sur éprouvettes plates présentent les
caractéristiques classiques d’une bainite supérieure et d’une martensite revenues : limite
d’¢lasticit¢ moyenne de 550 MPa et de 715 MPa, pente d’écrouissage identique de 1’ordre de
2 GPa.

Les analyses de la texture locale par EBSD sont conformes a la littérature, la bainite
supérieure présente des entités cristallines de 10 a 30 um et la martensite une structure fine en
paquets de lattes d’épaisseur inférieure a 10um. Les distributions des désorientations entre
entités voisines, sont trés proches pour les deux microstructures. La longueur des joints a
surface égale de matériau est quatre fois supérieure dans la martensite que dans la bainite.

De nos observations, il se dégage que la déformation plastique présente (en surface) quelques
différences d’un matériau a 1’autre : fines lignes de glissement (en général une seule famille)
dans les lattes de martensite, des paquets de glissement grossier et sinueux dans les entités
cristallographique de la bainite, avec parfois un cisaillement intense rectiligne (glissement des
joints ?). Dans les deux cas, a des taux de déformation inférieurs a 8%, les reliefs aux joints de
lattes et aux joints entre entités cristallines sont importants et ne peuvent étre négligés.

Le mode¢le utilisé est identique pour les deux microstructures, la grande différence porte, apres
identification par méthode inverse, sur la valeur de 7, qui ne correspond plus ici a la friction

de réseau, mais prend en compte, dans une valeur moyenne, le role durcissant du carbone,
bien que I’effet soit différent dans les deux matériaux. Les interactions entre obstacles se
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résument aux interactions du type forét. Bien que les « paramétres matériaux » présentent
quelques différences entre la bainite et la martensite, on peut se poser la question de leur
signification, en effet rien n’existe a ce sujet dans la littérature. Ces précautions étant prises,
les faibles différences entre les parametres matériaux semblent suffisantes pour conduire, pour
certaines orientations cristallines, a des différences de comportement. Un autre parameétre
important du modele, repose sur l’identification des densités de dislocations initiales.
L’identification conduit a des densités de dislocations quasi-identiques dans la bainite et la
martensite, ce qui est cohérent avec le traitement de revenu. Les valeurs mesurées mais peu
statistiques, bien que plus élevées dans la martensite que dans la bainite, n’ont pas pu étre
utilisées, car nous n’avons pas pu faire converger nos simulations.

Le choix de Ia taille des agrégats est dicté par les temps de calcul, donc par la finesse de la
microstructure. La taille des agrégats de bainite est de ce fait, quatre fois supérieure a celle
des martensites. Deux cas ont été étudiés, des agrégats une couche et des agrégats deux
couches ou la deuxieme couche isotrope présente le comportement du MHE correspondant,
ceci afin de rendre compte d’une interaction moyenne avec la couche inférieure de grains. Le
probléme de la représentativité des agrégats étudiés se pose également. Si les valeurs
moyennes globales, obtenues avec les histogrammes laissent croire que les agrégats sont
représentatifs, les valeurs locales montrent que différentes situations, non équivalentes,
peuvent se présenter dans les agrégats et qu’une bonne description du motif étudié est
essentielle dans la compréhension des phénomenes critiques.

Un premier point a signaler est que 1’addition d’'un MHE a une couche de grains, durcit
I’agrégat final, du fait des interactions supplémentaires MHE/grains.

La validation de la modélisation s’est faite en comparant les champ de déformations mesurés
et simulés, d’un agrégat appartenant a une éprouvette de traction déformée en traction et dont
la microstructure a été¢ déterminée par EBSD et sur lequel a été déposée une microgrille. La
mesure de la déformation ne prend pas en compte le relief, ce qui conduit a une erreur non
négligeable. La prise en compte du relief s’avére indispensable, elle est possible par
stéréographie, mais augmente les temps d’expérience. Les grilles ne sont, pour les matériaux
de petites tailles de grains, pas parfaitement adaptées, bien qu’elles permettent une bonne
visualisation des lignes de glissement.

Nos résultats montrent que pour la bainite, le champ de déformation simulé sans MHE est
plus proche des résultats expérimentaux. L’inverse est observé pour la martensite.
L’hypothese la plus raisonnable pour expliquer ces différences est le rapport : portée des
contraintes internes/taille des entités cristallographiques. Ce rapport dépend du maillage, mais
les études sur bicristaux, montrent bien que la portée des contraintes est faible en valeur
absolue. L’effet de la couche inférieure de grains est négligeable par rapport a la taille des
entités cristallographiques de la bainite et doit étre prise en compte dans la martensite.

Dans ce dernier cas, la carte simulée du relief (E33) avec un MHE rend assez bien compte de
la déformation de I’agrégat de martensite.

Il est assez illusoire de vouloir retrouver une concordance parfaite entre simulations et
expériences dans des cas aussi complexes, mais ce type de modélisation met en évidence un
certain nombre de résultats :

» Dans les deux microstructures, on observe une localisation en bandes liées a des effets
de structure et de chargement, et n’induisant que de faibles contraintes. Cependant la
position de ces bandes est dictée par les joints qui sont des zones dures.

» Les effets de la morphologie (orientations voisines et taille des entités
cristallographiques), sont prépondérants comme nous I’avons montré au chapitre I'V.

» La formation, dans la bainite, de bandes intragranulaires de déformation et de
contrainte est un phénomene assez proche de celui observé sous irradiation [ONIO3]
avec des mécanismes d’adoucissement local probablement différents.
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» Une déformation plus homogeéne dans les lattes de martensite, mais induisant pour
certains couples d’orientations cristallines des contraintes supérieures a 1500MPa.
Pour des raisons de relation de voisinage, les zones contraintes sont, dans la
martensite, localisées dans les anciens grains austénitiques. Il semble que dans la
martensite du fait des obstacles liés aux joints de lattes, la déformation plastique relaxe
difficilement les contraintes. Le MHE en limitant les rotations du réseau cristallin
exacerbe le phénomene.

» Enfin la présence d’ilots de cémentite confére a la bainite un comportement de
biphasé, mais il est impossible ici de déterminer 1I’importance de ce phénomeéne par
rapport aux effets d’incompatibilité de la déformation plastique.

» 1l apparait nécessaire de mieux connaitre les mécanismes en jeu dans le domaine de
microplasticité. La matrice d’interaction utilisée pour décrire de facon simple, les
interactions entre les arbres de la forét, conduit a un stade I trop grand. Il sera facile
d’y remédier, sachant qu’au-dela de 10% de déformation, la matrice d’écrouissage
I’emporte et masque en partie les effets de la matrice d’interaction.

En ce qui concerne I’endommagement, un défaut de notre modéle est une description des
joints « en escalier » ne permettant pas un calcul satisfaisant des contraintes normales aux
joints. Dans I’avenir ce probléme devra étre résolu, sans pour cela perdre cette discrétisation
fine. Nous n’avons pas donné de propriétés particulieres aux zones adjacentes aux joints, ceci
est envisageable (chaque élément du maillage est considéré comme un matériau) mais
nécessite une bonne détermination du role des ¢léments diffusés aux joints et une évaluation
des densités de dislocations.

L’extension du modele aux basses et hautes températures est en cours, mais le phénomene le
plus important, est a notre avis, d’utiliser pour certaines applications, une approche non locale
qui permettrait de mieux rendre compte de la taille des grains et surtout de décrire plus
précisément, pour des déformations ¢levées, la formation des interfaces induites par la
déformation.
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ANNEXE I

1. Asymétrie du glissement

Systémes de glissement faciles ‘twining’

Systéemes de glissement difficiles ‘anti-twining’

Normale au plande | Direction de Systeme de | Normale au plan de | Direction de Systeme de
glissement glissement glissement glissement glissement glissement
[211] [111] 2’ A¢ [211] [111] 2’Ay
[121] [111] 3 A¢ [121] [111] 3’ Ay
[112] [111] 6’ Ay [112] [111] 6’ Ay
211] [111] 2By 211] [111] 2By
[121] [111] 4By [121] [111] 4By
[112] [111] 5'By [112] [111] 5’Bq
[211] [111] 1°Ce [211] [111] 1°Cq
[121] [111] 37Cy [121] [111] 37Cq
[112] [111] 5°Ce [112] [111] 5Cq
[211] [111] 1”Dy [211] [111] 1”’Dy
[121] [111] 4"Dy [121] [111] 4"Dy
[112] [111] 6Dy [112] [111] 6Dy

Tableau Al-1 : Définition des systemes de glissement orientés de la famille {112}<I111>.

2-Notation de Schmid et Boas

Une notation pratique a été proposée par Schmid et Boas pour les systémes de glissement. Dans
le cas d’un monocristal en traction ou compression, la nature du premier systeme de glissement
actif dépend de la position de I’axe de la sollicitation dans le triangle stéréographique standard,
comme le montre la figure 4. On note que, le triangle élémentaire est partagé en trois sous-
domaines. Dans chacun d’eux un seul systetme de glissement posséde le facteur d’orientation

maximal.
. Plan de Direction | Systeme . Plan de Direction | Systeme
N lissement de de N lissement de de
& glissement | glissement & glissement | glissement
1 (011) [111] 2A 13 (011) [111] 1C
2 (101) [111] 3A 14 (101) [111] 3C
3 (110) [111] 6A 15 (110) [111] 5C
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4 (211) [111] 2’A 16 (211) [111] Irc
5 (121) [111] 3’A 17 (121) [111] 3”C
6 (112) [111] 6’A 18 (112) [111] 57C
7 O11) [111] 2B 19 (011) [111] 1D
8 (101) [111] 4B 20 (101) [111] 4D
9 (110) [111] 5B 21 (110) [111] 6D
10 @11) [111] 2”B 22 211) [11] 1”°D
11 (121) [111] 4B 23 (121) [11] 4D
12 (112) [111] 5B 24 (112) [11] 6D

Tableau Al-2 : Notation étendue de SCHMID et BOAS pour la structure cubique centrée,
appliquée aux systemes de glissement des familles {110} <I11>et {112} <111>.

PG - (211)
DG =[111]

PG = (101
DG =[111]

PG = (112)
DG =[111]

[DO]]>(.

Structure cubique centrée

[011]

PG = (111)
DG = [101]

[001]

111

[011)

Structure cubique face centrée

Figure Al-1 : Domaine d’activation initial pour les structures c.c, représenté sur un triangle
eléementaire standard de la projection stéréographique d’axe <001> avec hypothese des cissions
critiques initiales identiques.
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ANNEXE II
Correspondance systémes de glissement, densités de dislocations et
quantité de glissement

I"lan de Dire(tlcetion Densité de Quzreltité Plan de Dirzcetion Densité de Qua(tireltité
glissement alissement dislocations alissement glissement olissement dislocations olissement
(011) [111] SDV1 SDV34 (011) [111] SDV13 SDV46
(101) [111] SDV2 SDV35 (101) [111] SDV14 SDv47
(110) [111] SDV3 SDV36 (110) [111] SDV15 SDV48
(211) [111] SDV4 SDV37 (211) [111] SDV16 SDV49
(121) [111] SDV5 SDV38 (121) [111] SDV17 SDV50
(112) [111] SDV6 SDV39 (112) [111] SDV18 SDVS51
(011) [111] SDV7 SDV40 (011) [111] SDV19 SDV52
(101) [111] SDV8 SDV41 (101) [111] SDV20 SDV53
(110) [111] SDV9 SDV42 (110) [111] SDV21 SDV54
(211) [111] SDV10 SDV43 211) [111] SDV22 SDV55
(121) [111] SDV11 SDV44 (121) [111] SDV23 SDV56
(iiz) [111] SDV12 SDV45 (112) [111] SDV24 SDV57
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ANNEXE I

Cartographies de déformations et de contraintes pour la bainite
600x200 um? une seule couche pour une ¢longation de 9%

VALUE
+4.BIE-DE

+izsme0z |
[~ +2.50E-02
+3.75E-02

45 DOE-52

+6, 25E-02
+T.50E-02
[~ +8.75E6-02
41.D0E-81

#1,13E-01
+1.25B-01
+1.30E-D1
+1.50E-01

+7,95E-01

“

VALUE
+4.BIE-DE
+1.25E-02

[~ +2.508-02
+3.75E-02
45 DOE-03
+B.25E-D2
+7.50B-D2

[~ +8.75E-02
+1.00E-DL
+1.13E-0L
+1.25B-01
+1.388-01 [}
+1.50E-01
+7. 35E-Dik

Figure Alll-2 : Cartographie E22.
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Figure AIII-3 : Cartographie E33.

VALUE
-1.71E-01
-1.84E-01
-1.18E-01
~5,098-02
-5 d4E-02
-1,78E-02
-1.12E-02
+1.53E-02
+4,198-02
+5.858-02
+8,508-02
+1.228-01
+1.48E-01
+1.75E-01

-ﬂ?-'
,
-

.. : '. ! "

VALUE
-1.71E-01
-1.84E-01
-1.18E-01
-5.09E-02
-5, d4E-02
-1.78E-02
-1.12E-02
41.53E-02
+4,198-02
+5.858-02
+9,506-02
+1.228-01
+1.48E-01
+1.75E-01

e
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E13

VALUE
-2.63E-01
~20138-01
-1.56E-01
-1.008-01
-4.388-02
+1.26E-02
+6. 83802
4128801

©+1,838-01
+2:38B-01
+2.94E-01
43.518-01
+4.07B-01
+4 G3E-01

El3 VALUE
-2.63B-01
-2.138-01
~1.56E-01
-1.00E-01
-4.388-02
+1.326E-02
+6.89E-02
+1.38E-01
+1.82E-01
+2.38E-01
+2.94E-01
43.518-01
+4.07E-01
+4 63

Figure AIII-5 : Cartographie E13.

VALUE
-3.20E-01
-2.70E-01
“3.2BE0L
“1.1E-01
1.21E-01
“1LA1E-62
“2.14E402
#23IEA02
TTLBLE-02

11288401
|- 1.78E0d
t327ENel
$2.ME-0L
+3.27E-01

VELUE
3.20E-01

2.90E-01
22081

“1.ME-01

“1.21E-01
“FoH1E-02
2.14E-62
¥ 84E-02
= o7, 81E-02
£1.28E-01
- 1. taE-01
£2.27E-01
£2.4TE-01

#3.00E-01

Figure AIll-6 : Cartographie E23.
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VALUE
+5LTOEHOD
+4, D0E+02
+4,T3E402
45.458402
+6.18E402
+5.91E+02
47 B4E0Z
+B.36E402
+5.09E+02
+8.BZE00Z
+1.05B407
+1.13E401
+1.20B+03
42, 06E403

VALUE
+5.T0E+00

+4.DOE+02
44, 738402
45458402
+6.18E402
+6.91E+02
+7,64B402
48368402
+9.09E+02
+9.826402
+1.0584+03
41.138403

+1, 208403
+2.06E+0f

VALUE
-1.2€E+03

1.GEe0E
-5.258 02
-1.G5E+02
-5, 85E+02
~4.15E102
-2.45E+02
=TLH1E+01
S3LAEECL

LEBESO2
+4.30E002
cELpsEr2
L2
4.44E 102

nzoe
-1.2€E+03
-1.036+03

L25E 02
S1L45E 02
4.85E+02
-A.18e002
=2.45E1 Q2
“1.51Er01
5.a8E+01
2iESE 02
+4.35E+02
CEL0NEFD2
v1MErDR
+3.44E+02

Figure AIII-8 : Cartographie S22.
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VELUE
~8.82E702

8.44E:02
~1.08E=02

Eril2
~4.30E402
=2.%2K+02
~1.54E002
~1UE3ER0T
= +1.22E502
£oEsC2

VELUE
3:82E002

8.44E#02
1. 0EES02
Sy ERESG2
4.30E=02
2.92E02
1.54E502
1.€3E401
1.322E202
12.60E202

WALUE
4.21E02

21902
-3.43E162
-z.etEsn

1.%ge702
“1.20E¢

5.92E¢
+2_.56E

5.9
+1.73E
249Es
+3:21E
309402

+3.8EE E2

WALUE
4.91E502

L1EY02
-3.43E402
-2.40ER02

1.9EEH02
102

4.82E+01
2586401
+9.23E:01
1738002
+2.49E502
13.218402
*3.34E102
ALEREID2

Figure AIlI-10 : Cartographie SI2.
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VELUE

513

3.2€E402
3.7E 02
2.28E002
-1.78ErG2
1.25E¢02
NATErAL
-2:45E001
#2.58Er01

= ¥ ELEROL
PI2EERNE
= *1.77E402
*2.27E402
P2
#3272
EIE] AIUE
3.2€E002
2. TEE+ 02
2.2¢£02
“1.75E002
“1.25E¢02

P ATENEL
“2.48E01
+2,58E+01
) E1EN0L
v1.28EeD2
= 1:E 02
*2,27E02
S2.TMEN02
*3.27E%02

v4.38EA02
. 14E 02
+8.12E:02

VALUE

9:82E102
SSPPY
1L UEEe02
-5, EaE=02
4.30E202
-2.90E%02
LSaEs02
LE3EA0L

- 1.228002
L60E02

- <3:98E002
+5.36E402
+€.19E#02
L12Ei02

Figure AIII-12 : Cartographie S33.
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—e— BE00X200 5% 511
5 —=— BE00X200 9% 312
' —— BEO0X200 9% 513

BEO0x200 9% 523
—— BE00X200 9% 333
—— BE00%200 9% 522

o)

o

Fréquence
uu}

>

1R

-1500 -1000 -500 a 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500
Contrainte (MPa)

Figure AllI-13 : Histogramme de distribution des composantes du tenseur des contraintes.
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ANNEXE 1V

Martensite MI1+MHE pour e= 6%

- +5. 01009
-4 .45E-02
RTSL BHS

= o9, 103
sl 18801

- o1, 26m-01
140001

-6 WnEend

R B

- <3 730402

- a1, 13800
si.a6E-01 H
TRTTH TS

<1, 30201

Figure AIV-1 : Martensite I1+MHE, carte de la composante E11 pour e = 6% (afin de mieux
visualiser les déformations les cartes sont données avec et sans les joints de grains).

VALIE
=1, 87R:02
AT ITES
BRI

b, 1407
77003
RUR T
LRI
«1.040.a0

1400
+1. 35003
L. MRS
P E
1.%68.00

297003

- 1 04E
+1.35E.0)
R L)

Figure AIV-2 : Martensite [IMHE, carte de la composante S11 pour e = 6%.
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ANNEXE V -1

CONTRAINTES INTERNES DANS DES BICRISTAUX

Effet de ’orientation des vecteurs de Burgers par rapport a I’interface
Portée des contraintes internes

Effet du MHE

1-Bicristaux de martensite (e=7,5%)

Orientation R

VALUE
~INFINITY
45.008+63
*8 . 55E.00

< 46, 09E.02
o BAE0D
+7. 108032
[~ +9.73E+02
+H.2TH03
~ aB.82E07
+8.I6E.02
25,9180
+1.08E+0)
+1.10E=00
+IRFINITY

Figure AV-1 :Variations de S11 dans la section droite de bicristaux de martensite sans et
avec MHE, grain haut : orientation R, grain bas orientation B.
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i
Py
A
PR
AT
PR
T

BT
s
PR =
pTIE
LRI
e
s

!
s S o ! el

o = {SE

R

VALUE
~INFINITY

+4 . 00E+02
4. G4E+02
«5,27B402
~+5.91E+02
= 6 SSE.02
*7,18E.02
+T.82E+02
+8 . 45E-02
+9,09E.02
~ +,7IE+02
+1.04E«03
+1.10E-03
+1.32E+03

811 VALUE
~INFINITY
+4.00E402
od BAESDD
#5.3TRa02
*5.HIE.02
© B BEEDZ

Figure AV-2 : Variations de S11 dans la section droite de bicristaux de martensite sans et
avec MHE, grain Haut : orientation B, grain Bas : orientation R.
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2- Bicristaux de bainite (e=7,5%)

811 VALUE
- INFINITY
s VALUE

~INFINITY o4, 008.02
+4.00E.02 +4.86E:02
4868402 45.73E+02
+5.73E«02 - 6. 598402
- +6.59E02 47458402
\erkais +8.32E402
+8.32E+02 B

+5.188402 b
+1.008403 41, 00K403
+1.098+03 T +1.098403
+1.18E+03 +1.188+02
+1.2€E403 41,26E403
+1.35B403 41,3503
+1.438+03 ST AT

Figure AV-3 :Variations de S11 dans la section droite des bicristaux debainite sans et avec
MHE, grain haut : orientation R,  grain bas : orientation B
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1 -Comparaison bainite et martensite avec

agregats)

ANNEXE V-2

et sans MHE (petits

005 0%
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'R —— BI00AED 8%
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Figure AV-4 : Histogrammes petites bainite et martensite sans MHE
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Figure AV-5 : Histogrammes petites bainite et martensite avec MHE.

2 Normalisation des histogrammes

Afin d’offrir

une autre approche dans la comparaison des deux matériaux, nous avons

normalisé les histogrammes en normant les valeurs de E11 par la valeur moyenne <E11>

calculée
.
0.02% 009
1
o 0,02 =t —+— BBO0I0 %% nome
7 Il — MADEX1EA 7,5% normé
i' \4 A 1BEA0 §% normd
\ « B30030 8% narmé
0oz
0,015 #
2 M &
£ £
= @
= 3 0015
= ] =4
2 i b
woon = %
(R —
N -
0,005 “ e y
k 0,005 {8 1&,
° 0 - e
! 1 2 3 4 -] a 1 2 3 4 1] &
E11 normé E11 normé

Figure AV-6 : Histogrammes E11 normé en [’absence de MHE.
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a 4 5 ] 7 o ! : = “
E11 E11 norme

Figure AV-7 : Histogramme E11 normé avec MHE.

En I’absence de MHE, on constate un bon recouvrement des histogrammes quelque soit le
taux d’élongation, on peut donc conclure que les hétérogénéités n’augmentent pas avec la
déformation. En revanche, la présence d’un MHE accroit la différence entre bainite et
martensite, surtout si le motif est petit donc représentatif d une situation particulicre.

En ce qui concerne les contraintes, il est difficile de conclure. Normer les contraintes par la
contrainte moyenne permet de juxtaposer les histogrammes. En revanche la courbe ci-dessous
qui correspond a un pseudo module plastique local, accentue les différences entre les deux

types de microstructures.
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ANNEXE V-3

Contraintes S11 dans la bainite sans MHE et dans la martensite avec MHE

t

VALUE
+3.1E401
+7.00E402
49, 00E+02

+2.G7E+03

Bainite revenue 600x300 pm®

Martensite revenue 300x150 pm? : on distingue les 6 anciens grains austénitiques

160



Fréquence

205
o
'R
aor o
i
1
A

06 T

Annexe VI
Comparaison petites bainite et martensite
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Figure AVI-1 : Histogrammes petites bainite et martensite sans MHE
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Figure AVI-2 : Histogrammes petites bainite et martensite avec MHE
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ANNEXE VII

EFFET DE LA LARGEUR DES EPROUVETTES SUR LES CHAMPS DE
DEFORMATION ET DE CONTRAINTE

L’étude présentée ci-dessous ne concerne que la bainite, elle a pour objectif de déterminer le
role de la largeur de la structure sur la formation des hétérogénéités de déformation donc de
des contraintes. Les résultats sont valables pour la martensite.

Considérons les mésobandes qui proviennent d’un effet de la structure (forme de I’éprouvette
et sollicitation), on constate sur la figure AVII-1 que I’augmentation de la largeur modifie peu
la position et I’amplitude des mésobandes. En revanche, les effets des bords libres suppriment
certaines localisations intragranulaires ou en modifient la position.

A 5% de déformation, la localisation intragranulaire visible sur la figure AVII-2, donne
naissance a une macrolocalisation précoce dans la petite éprouvette qui entraine la décharge
du reste de I’éprouvette. Dans la plus grande éprouvette, la localisation intragranulaire se
propage plus lentement du fait des barriéres plus nombreuses dans cet agrégat. est plus tardive
dans I’autre. Dans les deux cas le bord libre joue un réle important. Rappelons toute fois, que
la localisation précoce observée ici provient des lois de comportement choisies qui sont
proche de celle de la ferrite.

A faible déformation, les champs de contrainte (figure AVII-3) sont assez peu sensibles a la
largeur de 1’éprouvette. Pour des déformations plus élevées (figure AVII-4), nous constatons
une différence mais celle-ci sont liées a 1’existence des fortes macrolocalisations, qui, comme
nous I’avons fait remarquer dans le chapitre sur la simulation, disparaisse pour un
comportement plus adapté.

Conclusion : I’effet des bords libres est sensible sur les déformations est moins sensible
sur les contraintes. Cela peut signifier que les contraintes internes sont a courtes
distances, c’est a dire que leur portée est au maximum de I’ordre du grain de bainite. Si
cette remarque, se vérifie dans la suite du travail, elle signifie que I’étude d’une couche
de grain, bien que critiquable, donne des indications raisonnables sur les phénoménes
importants.
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VALUE
+1.015E-04
+8.15E-02
+1.£3E-01

— +2.94E-12

~ #3.24E-12
+1.015E-02

[~ +a.86E-02

+5.EVE-02
+E.JBE-N1
#7.25E-02

+8.10E-02

~ +8.90E-03

— #o.71B-12
+1.05E-01

Figure AVII-1 : Bainite, carte de déformation E11, pour une déformation macroscopique de
1.5%.
(a) dimension 300um x50um
(b) dimension 300um x80um

VALUE
=4.03E-14
+5.13E-12
+1.83B-11
- f2rmE-m
[~ +2.geE-11
~ +4.SEE-1
[~ +5.50E-011
— +5.418-11

+7.23B-11

+8.27B-01

+5.17E-11
[~ +1.m1E+00

+1.10E+00

+1.15E+00

Figure AVII-2: Bainite, carte de déformation El1, pour une déformation macroscopique de
5%.
(a) dimension 300um x50um
(b) dimension 300um x80um
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HMIZES VALUE
+2.22E401
+5. EFEHIL
+1.70EHI2
+2.24E+H02
+2.17EH02
+2.BIEH02
+i.EIEHI2
+5. 201402
+5.11E+02
+E.BTEHIZ
+7.SEEHIZ
+0.22E+02
+E. 0 TEHIZ
+5.7EE4H02

+1. 6EE4OT
+4.0FE+0T
$4.31E302
+4,925462
+5, 338402
+5. TAESOE
+5.158E407
+6. 5602
46, FEED
47330402
R
+1.01E403

Figure AVII-3 : Bainite, carte de contrainte équivalente de von Mises, pour une déformation
macroscopique de 1.5%.

(a) dimension 300um x50um

(b) dimension 300um x80um
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Figure AVII-4: Bainite, carte des contraintes équivalentes de von Mises, pour une

déformation macroscopique de 5 %.
(a) dimension 300um x50um
(b) dimension 300um x80um
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