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1 Introduction générale

1.1 Motivations académiques et industrielles

Depuis le début de la Révolution Industrielle,descentrations de gaz a effet de serre (GES)
dans I'atmosphére n'ont cessé d’augmenter sougt’dés activités humaines. Ces derniéres
décennies ont été un moment de prise de conscienisgFnationale en matiere
d'environnement.

La filiere automobile, principale émettrice de GESt concernée au premier chef. Pour la
France, les émissions de £0nt totalisé 150 Mt pour I'ensemble des véhicidrs2000
[Hocquard, 2005]. Les directives de I'Union Eurapéx en fixant des régles, conditionnent
toute la R&D sur les allegements et l'utilisatioa ochatériaux plus légers ayant comme
conséquence une réduction de la consommation dmireat et ainsi une diminution de
I'émission de gaz d’échappement. Il est ainsi estqu’'une réduction de 10% de la masse
totale d’un véhicule permet d’économiser 8 & 10e%&arburant [Morita, 1998].

Jusqu’a présent, cet allegement a été realisé gmentant le niveau de résistance mécanique
des aciers pour compenser la diminution d'épaisddais cette solution trouve ses limites
avec la diminution de la rigidité des pieces ghdarition de problemes de vibration et de
bruit. Des solutions en rupture doivent donc étmppsées aux constructeurs automobiles.

L'objectif global du projet d’ArcelorMittal dans dgiel s’insére le présent travail est de mettre
au point de nouveaux aciers allégés d’au moins {@8fsité maximale autour de 7gAm

tout en gardant ou méme améliorant les propriéésesistance et de ductilité des matériaux
existants.

Les aciers a basse densité fer — aluminium récemd@mloppés présentent des propriétés
physiques et mécaniques prometteuses. Cependailisdtion de ces alliages conduit a des
défauts de surface appelés « roping », apparaispaes I'étape d’emboutissage a froid. La
formation de ces défauts, qui consiste en la naigsa’ondulations lorsque I'on déforme

plastiguement le matériau le long de la directieriaminage, est principalement attribuée a la
distribution inhomogéne des orientations des gr&@hget al.[2003] ont en effet pu noter un

lien entre 'amplitude du gradient de texture etdadance au roping : les téles avec les plus
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faibles gradients de texture dans I'épaisseuresplus faibles tendances au roping. De plus,
ils montrent que les tbles possédant des graissti@quiaxes présentent un roping beaucoup
moins marqué que les tdles qui sont constituéggategrains colonnaires.

La présente étude consistera donc a mieux commrdesrconditions de recristallisation au

cours du laminage a chaud de cette catégorie gpéxifi'acier allié afin de contrdler la
microstructure et ainsi limiter ces défauts.

On s'intéressera d’'une part au cas simple d'a€el purement ferritiques et d’autre part au
cas plus complexe d’'une nuance multiphasée Fe-AlkMiour laquelle le laminage peut étre
intercritique (domaine biphasé ferrite-austénite).

A terme, l'optimisation des schémas de laminagdaud devra permettre d'améliorer les
propriétés de laminage a froid et de mise en fden#outissabilité).

D’autre part, sur le plan académique, il sera eggant d’accroitre les connaissances
concernant la déformation a chaud des alliagestiferes. En effet, la déformation des

alliages a forte énergie de défaut d’empilementstitue un domaine moins étudié et moins
maitrisé que celui des aciers « classiques » dé®mans le domaine austénitique. Il sera
ainsi intéressant d’étudier la rhéologie et lesldians de la microstructure et de la texture
associées a ce type d’alliage et de comparer mdtaés obtenus avec d’autres nuances
ferritiques.
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1.2 Plan de la these

L’objectif premier de cette thése est de caracérs d’'identifier les mécanismes qui opérent
pendant la déformation a chaud de ces aciers, icyp@r d’étudier le développement des
textures et I'évolution des microstructures. Deuades de déformation ont été choisis : la
torsion et la compression plane. Les microstrustuseront étudiées par métallographie
optique et en utilisant de maniere intensive lahnegue de diffraction des électrons
rétrodiffusés (MEB-EBSD).

Le chapitre Il est une synthése bibliographique. Nous présergarotamment les alliages
Fe-Al et Fe-Al-Mn-C et décrirons les principaux ragismes de déformation a chaud.

Dans lechapitre Il (procédure expérimentaldis matériaux, les essais mécaniques et les
techniques d’analyse serons présentés.

Dans lechapitre IV (résultats expérimentaux), aprés une caracté@isales microstructures
initiales des alliages, les parametres rhéologicgeent déterminés a l'aide d’essais de
torsion a chaud. Dans ce méme chapitre, les évokitiles microstructures et des textures
seront étudiées en fonction des conditions de oefion et I'existence d’'une transition entre
deux types de mécanismes de déformation diffésares mise en évidence.

Enfin, dans lechapitre V, nous présenterons un modele de recristallisatigmamique
continue [Gourdet-Montheillet, 2003] et son apgima a la déformation a chaud de l'alliage
ferritique Fe-8%aAl.



Chapitre Il Synthése bibliographique

Chapitre Il

Synthese bibliographique



Chapitre 11 Synthése bibliographique

2 Synthése bibliographique

2.1 Métallurgie des alliages Fe-Al et Fe-Al-Mn-C

2.1.1 Diagramme de phases Fe-Al

Les alliages fer-aluminium sont connus et étudeggsuds plus de 80ans [Bradley et Jay, 1932].
Ces alliages sont principalement basés sur le ahagee de phases Fe-Al [Murray, 1986]
(Figure 2.1). Le tracé des diagrammes d’équilibzeAFa fait I'objet de nombreuses études.
Les premiéres personnes ayant obtenu des réscitaiects, notamment pour la partie riche
en fer, sont Swanat al. [1969]. Récemment, plusieurs auteurs [Iketlal, 2001] [Stein et
Palm, 2007] I'ont étudié afin de confirmer et ps&riles travaux antérieurs.

WEIGHT PERCENT ALUMINUM

1200

TEMPERATURE °C

Z_......._...__
A A e

t
t.
{
. “TRANSFOR- : b
400 MATION ’ }
. - G+D¢3-’r :
i ]
| 14 i
200
c 10 0 80 90 100
Fe ATOMIC PERCENT ALUMINUM ' Al

Figure 2.1 Diagramme de phases Fe-Al [Murray, 1986]
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Sur la partie riche en fer du diagramme de phates lmsse température, trois types de
structures cubiques centrées sont présentes :

> Le réseau désordonné A2 (Figure 2.2) : les atoneeded et d’aluminium sont
distribués aléatoirement dans le réseau. Cettetsteuest présente jusqu'a 10% en poids
d’aluminium a température ambiante. Au dessus tie ealeur et jusqu'a 12.5% en poids
d’aluminium se produit un ordre a longue distangecda formation de la structure RO

Figure 2.2 Réseau désordonné A2

> Le réseau ordonné DFigure 2.3) : entre 12.5% et 22.5% en poids d’ahivm (&
'ambiante) et en dessous d’'une température de(G3a°structure d’équilibre est entierement

composeée de la phasesRe

L] o
T I it g

&
. o
bt 3L o, O,

8
g .n'.

Figure 2.3 Réseau ordonné PO

» Le réseau ordonné B2 (Figure 2.4): au dessus d&%®22n poids d’aluminium (a
'ambiante) apparait la phase FeAl.

o o, O,

Figure 2.4 Réseau ordonné B2

Néanmoins, la composition limite réelle entre lagihdésordonnée et I'apparition de la phase
ordonnée est difficile a définir (Figure 2.5). Htainsi par exemple mentionné qu’au dessus
de 6.5% en poids d’aluminium, le complexe K appgadgins la solution solide a une
température inférieure & 400°C avec un ordre aealistance avant que la structure 30it
formée [Frommeyeet al, 2000] [Bruxet al, 2002].
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Figure 2.5 Diagramme de phase Fe-Al montrant I'dfipa du complexe K [Bruxt al, 2002]

2.1.2 Alliages Fe-Al

Dans cette partie, nous allons nous intéresserpanpriétés physigues et mécaniques des
aciers fer-aluminium ainsi qu’a I'effet de I'ajodé certains éléments.

2.1.2.1 Propriétés physiques
Densité

L’aluminium est un élément Iéger ayant un poidsradpie de 26.98 ce qui représente environ
la moitié de celui du fer (55.85). L'ajout d’alunim permet donc une réduction importante
du poids de l'acier.

L'objectif de cette étude est de mettre au poinhdeveaux aciers allégés d’au moins 10%
(densité maximale voisine de 7gfnpar rapport aux aciers rencontrés classiquentemt.
observant la Figure 2.6 donnant I'évolution de éasité de I'alliage Fe-Al en fonction de la
teneur en aluminium, nous pouvons conclure qu'tl mécessaire d’avoir une teneur en
aluminium minimale de 8% en poids afin de répor&dcette volonté.
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Figure 2.6 Influence de la teneur en aluminiumlawtensité des alliages Fe-Al déterminée par difftas
méthodes (pycnométrie, diffraction des rayons Kwtation) [Frommeyeet al, 2000]

Module d’élasticité

Les modules d’élasticité de trois alliages polyatl;s Fe-6%Al, Fe-7.5%Al et Fe-8.5%Al, a
température ambiante, sont donnés Figure 2.7. Geered une diminution du module
d’élasticité lorsque la teneur en aluminium augreeffrommeyeret al, 2000]. Ceci
s’explique principalement par le fait que lorsquenl augmente la concentration en
aluminium, la distance interatomique dans le résaagmente (Figure 2.8) [Buckley et
Kaviani, 1998]. Par comparaison les aciers feu# rencontrés classiguement ont un
module d’élasticité legerement supérieur (envirb@ &Pa) [Frommeyeat al, 2000].

200 |
150 |

100 |

Elastic Modulus [GPa]

FeAl 6 Feal 7.5

Figure 2.7. Module d’élasticité de trois alliagesygristallins Fe-Al [Frommeyeet al, 2000]
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/
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Figure 2.8 Evolution du parametre de maille du Fem\fonction du pourcentage atomique en aluminium
[Buckley et Kaviani, 1998]

La ligne correspondant aux alliages désordonnésxsipolée dans les régions ordonnées
pour montrer la contraction (approximative) du etése

Le parameétre de maille de l'alliage industriel B&A8 étudié sera déterminé par diffraction
des rayons X et comparé aux données bibliographique

Résistance a la corrosion

Grace a I'addition d’aluminium, les alliages fetsainium possédent une bonne résistance a
la corrosion comparée aux aciers classiques [Tallitet DeVan, 1992] [DeVan et Tortorelli,
1993]. Cette plus grande résistance est attribuaga@mation d’'une fine couche protectrice
d’alumine a la surface de l'alliage. Cette résistaa la corrosion peut étre améliorée par un
traitement chimique, électrochimique ou thermigperaprié [Vedula, 1994].

2.1.2.2 Propriétés mécaniques

Limite d’élasticité

La limite d'élasticité des alliages fer-aluminiunugmente lorsque la concentration en
aluminium augmente. Cependant, I'apparition deags@rdonnés comme les structuressDO
ou B2 influe sur cette limite d’élasticité [Stolpff998] [Herrmanret al, 2003] [Palm, 2005]
[Falat et al, 2005] [Morriset al, 2007]. L'influence de la teneur en aluminium et ld
structure cristallographique sur la limite d’élagé d’alliages fer-aluminium est représentée
ci-dessous (Figure 2.9, Figure 2.10) :

10
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Ductilité

Il est intéressant de noter que la ductilité déagds fer-aluminium, a température ambiante,
est aussi fortement influencée par la teneur emiaium (Figure 2.10) [Morri®t al, 2007].
Pour les alliages ayant comme structure ordonnégddB2, la ductilité est beaucoup plus
faible [Morris et Morris-Munoz, 1999]. Cependargs Ipropriétés de ductilité peuvent étre
ameliorées par un traitement thermomécanique apprep par ajout de certains €léments
comme le bore, le nobium et le titane par exemyésiila, 1994] [Bruxet al, 2002].

Yield stress, Ductility - Al content

800 40
700 et a 35
Ductility \
~ 600 \ 30
£ o
= 500 252
b4 Yield Stress :3
2 00 | 20
z 2
&
E 300 152
b=
200 10
100 15
[ ] hl
0 . - 0
0 10 20 30 40

Aluminium content (%)

Figure 2.10 Influence de la teneur en aluminium%@tsur la limite d'élasticité et sur la ductiliiéalliages
Fe-Al [Morris et al, 2007]

11
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Aptitude a I'emboutissage

Les effets de [Iaddition d’aluminium sur [laptitudé& I'emboutissage (coefficient
d’écrouissage n, coefficient d’anisotropie normalecoefficient de Lankford moyen,)ront
été étudieés.

Le coefficient d’écrouissage n pour les aciersitiques fer-aluminium n’évolue pas de
maniére importante en augmentant la teneur en alumi Les valeurs enregistrées sont
comprises entre 0.21 et 0.19 pour des concentgiomprises entre 6 et 9 % en poids
d’aluminium (Figure 2.11). Ce sont des valeurs dgue l'on retrouve pour des aciers
classiques emboutis [Frommeyral, 2000].

La valeur du coefficient d’anisotropie normal décroit lorsque la teneur en aluminium
augmente. Par exemple, pour un alliage fer-alumirgontenant une petite quantité de titane,
on obtient des valeurs comprises entre 1.35 pouiredf%Al et 1 pour un Fe-8.5%Al (Figure
2.11) [Frommeyeet al, 2000] ce qui n'est pas favorable a 'emboutiss&gpendant des
alliages Fe-Al a hautr(rm = 2,5) ont pu étre obtenus [Frommegeal, 2000].

16
14
1.2
1.0

08
08
o4
02
00

" nvalue

T

4 5 6 7 8 9
Al-concentration [wt%t)

Figure 2.11 Valeurs moyennes @geet de n en fonction de la teneur en aluminiumijireeyeret al, 2000]

2.1.2.3 Effet de I'ajout de certains éléments

Le domaine de la solution solide peut étre affpetédes éléments d’addition.

Selon Palm et Inden [1995], la structure ordonn@eeBt stabilisée par lintroduction de
carbone. Ainsi la transition B2 A2 se fera a une température plus élevée en présmn
carbone (Figure 2.12).

Selon Morriset al.[1995], les éléments Si et Nb stabilisent fortetdastructure D@

12
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Figure 2.12 Variation de la température de tramsiéintre la structure A2 et B2 due a I'additiorcdebone
[Palm et Inden, 1995]

L’addition de carbone a un alliage fer-aluminiumarglt le domaine austénitiquge en
température et en concentration (Figure 2.13) [Ralinden, 1995].

Néanmoins, l'austénite n’est pas stable a basseéeture et se décompose en un mélange de
ferrite et de carbures (k précipite aux joints de grains en raison de dadaolubilité dans la
ferrite). Les carbures ont une structure du type pérovskite (Figure 2et4)nt pour formule
FesyAl,Cy avec selon Palm et Inden [1995] : 042<0.71 et 0.&y<1.2.

TiL+asy
2:Lsa+ K
3iL+y+K
L:L+y+C
5 y+C
B K+y+C
Ta+ysC

5 10 15 20 25 30 35 40 L5

at % Al ———

a. Diagramme de phases Fe-Al-C pour une teneuaraoge de 5 at.%
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— ¥+ C w+K+C
1000 - o /w WD OA ¢
T
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800 4 bo@mo B OB e
3
arK+C
a+C

5 10 15 20 25 30 35 40

at% Al ——

b. Diagramme de phases Fe-Al-C pour une teneuadaone de 10.5 at.%

Figure 2.13 Diagramme de phases Fe-Al-C pour d@ifftas teneur en carbone [Palm et Inden, 1995]

Figure 2.14 Structure des carbukgl@n blanc: C ; en gris: Al ; en orangé: Fe) [Cdahie et Maugis, 2008]

Le parameétre de maille (a) des carbwebéit a la formule suivante [Palm et Inden, 1995]

a (nm) = 0.3625 + (0.00014 x at.% Al) + (0.0007&%6 C)

14
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2.1.3 Alliages Fe-Al-Mn-C

Les alliages Fe-Al-Mn-C ont subi d’importants dé@mdements durant ces derniéres années
car ils possédent une resistance élevée, une taphécrouissage élevée et une ductilité
assez forte [Frommeyeat al, 2000]. lls sont donc de bons candidats pour racgpl les
aciers inoxydables conventionnels qui contiennest@éments relativement chers comme le
nickel et le chrome. La densité du manganése Etafit proche de celle du fer (7,8), I'ajout
du manganése sert essentiellement a I'obtentiamedstructure duplex austéno-ferritique.

Beaucoup d’auteurs ont étudié des alliages Fe-Aladvigénéralement a matrice austénitique,
possédant entre 20 et 30 % de manganése. On pgtie d’exemple, citer les références
suivantes : [Kimet al, 1989] [Ishidaet al, 1990] [Yanget al, 1990] [Hwanget al, 1991]
[Chaoet al, 1996] [Hwang et Liu, 1997] [Choet al, 1997] [Li et al, 1999] [Han, 2000]
[Cheng et Lin, 2002] [Kimuraet al, 2004] [Wanget al, 2007]. Ces travaux portent
essentiellement sur les transformations de phdses propriétés mécaniques de ces alliages.

Par contre, trés peu d’études concernent notredgpaiance a matrice ferritique Fe-Al-Mn-C
possédant moins de manganese (dans le cas prégent 5

2.1.3.1 Diagramme de phases Fe-Al-Mn

Les trois digrammes de phases binaires Fe-Al, FeeMAl-Mn constituant le diagramme de
phases ternaire Fe-Al-Mn sont représentés en FRytEe[Uminoet al, 2006].

. &

(oFef] o BMn e 8
y(fee) 1000 §

3 1200 §

=" L 1400

s 1600

Figure 2.15 Diagrammes de phases binaires constiaysteme ternaire Fe-Al-Mn [Umimb al, 2006]
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Le ratio entre aluminium, manganése et carbone eafarte influence sur les phases en

présence (Figure 2.16, Figure 2.17) [leual, 1996] [Uminoet al, 2006] et donc sur les
propriétés mécaniques [Chao et Liu, 2002].

JAVAVAVAN

A ey N e e s Y,

A’, X ey < %wa“' =
EEFTN/ v -

Mn Fe 20 40 60 80 Mn

At%Mn At%Mn

Figure 2.16 Sections isothermes a 800°C, 900°Q)2@t 1300°C du diagramme de phases Fe-Al-Mn
[Liu et al, 1996]

9. o Fe 0.0 Fe 92.0 Fe 0.0 Fe
0.0 Mn Mn, wt% 96. 0 Mn gzMn Min,wt% 92,0 Mn
4.0 Al .0 Al 8.0 Al
4.0AL 20 40 60 80
T A . . & 2 1600 1 T T :
1400 1400
O b
= 1200 o
g e : 1200
8 N £
g 5
a (%)
ﬁ Hie E 1000
=
800
800
600
92. 0 Fe 0.0 Fe 600
0,
0.0 Mn Mo, At 92.2 Ma 84.7 Fe n e
8.0 Al 7.8 Al 0.0 Mn Mn, At} 85. 0 M
(a) 4wi%Al 15.3 Al 15.0 Al

(B) 8wi¥Al

Figure 2.17 Diagrammes pseudo binaires Fe-Mn ppdiva%Al et b) 8 wt%Al [Liuet al, 1996]
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2.1.3.2 Influence de la quantité de manganése sur les progtés mécaniques

Chao et Liu [2002] ont étudié linfluence de la gtiee de manganese sur les propriétés
mécaniques d’alliages de compositions Fe-10%Al-XME avec des valeurs de x comprises
entre 5 et 40 % (Tableau 2.1). Ces alliages saust ¢gfhargés en carbone que la nuance étudiée
par la suite. Les tableaux et les figures ci-dessoontrent les résultats qu’ils ont obtenus
(Tableau 2.2, Figure 2.18) :

Alloy Al Mn C Fe
A (5Mn) 9.95 5.12 0.96 Bal.
B (10Mn) 9.88 .85 0.98 Bal.
C (15Mn) 10.08 14.89 1.02 Bal,
D (20Mn) 9.91 20.06 0.97 Bal.
E {25Mn) 9.87 24.87 0.98 Bal,
F (30Mn) 10.02 30.45 1.03 Bal,
G (35Mn) 9,93 34.88 0.97 Bal.
H (40Mn) 10.05 39.73 1.02 Bal.

Tableau 2.1 Compositions chimiques des alliagedi€&t(% en masse)

Allay A B C D E F G H

o phase (%) 554 437 331 234 157 75 2.6 00

Tableau 2.2 Fraction de phaseour les alliages étudiés

—— UTS (MPa)
—B— YS(MPa)

MPa

A B C D E F G H Alloy

——EL (%)
—#— Hardness (HRC)

alloy

Figure 2.18 Propriétés mécaniques des alliagesstud
obtenues par essais de traction & une vitess&re®.s et par microdureté Rockwell
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2.1.3.3 Etudes antérieures menées a ArcelorMittal

De nombreuses études ont été menées a ArcelorMittaldes nuances Fe-Al-Mn-C de
compositions diverses [Zuazo, 2009] [Garat, 2010].

Les teneurs en aluminium varient entre 7 et 109céts afin d'abaisser la densité d'au moins

10 % et les teneurs en manganése varient entet 1%3% en poids afin d’éviter d’avoir des
structures & matrice austénitique.

Parmi ces nuances, trois familles ont été distiagué

>
>

>

Leshautesteneurs en manganéses : teneur en Mn d’environeltbpoids.

Les teneuramoyennesn manganése : teneur en Mn comprise entre 4&8oetn
poids.
Lesbassegeneurs en manganése : teneur en Mn comprisekftet 4% en poids.

Les phases qui peuvent découler d’'un systeme auaterFe-Al-Mn-C dans ces limites de

composition sont :

>
>
>

YV V V V

Ferrite (CC)
Austénite (CFC)

Austénite ordonnée, L1 (CFC), c’'est une phase hors équilibre qui cowrdpa
l'intermédiaire entre le désordre et I'ordre pdrfa

Phase Kappac]
Cémentite
Structure de type DO

Martensite 18R, c’est une structure CFC, complégifpar la présence de défauts
d’empilement distribués de facon périodique

Les difféerentes étapes de transformations de phasesd’'un refroidissement lent ont été
mises en évidence par Zuazo [2009] (Figure 2.19).

A haute température, il y a germination puis cramse d’austénite préférentiellement sur les
joints de grains ferritiques.
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Ensuite, dans les zones enrichies en aluminiurdifiasion du carbone permet la formation
autour de l'austénite, d’'un anneau de Kappa. L&nist se trouvant appauvrie en carbone, il
peut donc parfois se former de la ferrite entradtanite et Kappa.

Deux microstructures peuvent ensuite apparaitréoection de la teneur en manganese et
carbone :

» une transformation eutectique : austérdtderrite + Kappa

» une décomposition spinodale : austérit@usténite + Kappa

@ Austenite nucleation and growth
y K Formation of a rim of K-phase
I at the o/ y interphase boundary
) o e
Total or partial i
eutectoid ¢
tran:lf'lc;i:r:tleqn i K Modulated structure
. ¥~ One orboth = 7+ K-phase

vy = o+ K-phase transformations
can occur —»

o

Figure 2.19 Différentes étapes des transformatienshases lors d’'un refroidissement lent [Zuaz6920

Des pseudo-diagrammes "TTT" montrant les différeloimaines de phases en fonction de la
température ainsi que les proportions de phasgsésence lors d'un refroidissement lent ont
ete déterminés pour les trois familles de nuanéénids precédemment (Figure 2.20).

o

1290
1250

950

o (27 & 64% a+y (124 18% a+K (si
fonction de la teneur en  fonction de la teneur en o Giicco ment tras
C, pour 15% Mn) Mn a C constant) lent 8 & 12%)

t

Figure 2.20 Types de microstructures que I'on pdbénir en fonction de la teneur en manganésellars
refroidissement lent [Garat, 2010]
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Les propriétés mécaniques des différents acierstntaractérisées grace a des essais de
traction. Les éprouvettes on été prélevées suleas#ns long puis tractionnées selon la norme
NF A 03-151. Des aciers a hautes caractéristiquEmniques (résistance mécanique de 650 a
820MPa et allongement de 15% a 45%) et bassestéiidensité d'environ 7g/cyront été
obtenus en faisant varier la composition chimiguiesconditions de laminage a chaud.

En téle a chaud, pour ce type de nuance, troisliEsnde microstructures peuvent étre
distinguées :

» Les structures ferrite + austénite :

Elles sont obtenues pour des rapports Mn/Al supésia 1. L'austénite est stable et macle en
cas de déformation. Ces types de structures dimirfagement le carbone en solution solide
dans la ferrite, car il se trouve piégé dans lénis¢. Quand la teneur en manganese
augmente, I'allongement a rupture fait de méme~(A5%), contrairement a la résistance qui
reste stable (environ 650MPa). Elles se laminéstlien a froid.

> Les structures ferrite + austénite + kappa :

Elles sont obtenues pour des rapports Mn/Al iniggea 1. Elles semblent moins efficaces
pour piéger le carbone. Elles ont les résistanaasamques les plus élevées (820MPa), grace
a la phase kappa, mais l'allongement a rupture rdimi(A ~ 15%). La ferrite est plus
difficile a faire recristalliser et la précipitatiode kappa sur les joints de grains ferritiques
diminue la laminabilité a froid. Le kappa peut gtendifférentes formes, lamellaire, ilots,
décomposition spinodale.

» Les structures ferrite + kappa :

Elles sont obtenues pour des rapports Mn/Al intégea 1. Ce sont actuellement les
microstructures qui présentent le plus faible camps résistance (560 MPa), allongement
(11%), avec de grosses difficultés pour faire staliiser la ferrite en téle a chaud.
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2.2 Laminage des tbles a chaud

2.2.1 Traitement thermomeécanique [Fabregue]

Quelle que soit leur utilisation finale, les pragusidérurgiques subissent, au cours de leur
fabrication, au moins une étape de mise en forroeaad. La vocation initiale de cette mise
en forme, ici le laminage, est I'obtention de ct¥estiques géométrigues données. Des
études ont montré qu’au cours du laminage, la sire@anétallurgique de l'acier évolue en
permanence. Ces travaux ont en outre permis derdesiphénomenes métallurgiques mis en
jeu et de déterminer les parameétres (mécaniquasnitpues ou chimiques) qui les contrélent.
Dés lors, en jouant sur ces différents paramétes tk respect des contraintes imposées par
les outils industriels, il est théoriquement poleside modifier la structure et, donc, les
propriétés finales du produit. De ce fait le lang@alevient un traitement thermomécanique.
Il est important de noter que l'optimisation desh&uas de laminage est tout aussi
fondamentale pour les produits qui subissent eliéement des étapes de mise en forme a
froid. C’est le cas des tbles pour 'automobileedt important de distinguer les produits plats
(tbles fortes et tbles a chaud) des produits Idbgsres et fils) ne serait-ce qu’en raison des
différences de géométrie finale. Ici, nous nouéri#gsons aux tdles a chaud. Contrairement
au cas des téles fortes, le laminage a chaud raitenpas nécessairement la derniere étape
de fabrication du produit. L’'obtention de I'épaigselésirée est essentielle de méme qu’un
niveau satisfaisant de planéité. L'outil dédié amihage des tbles a chaud est le train a
bandes (Figure 2.21). Il est divisé en cing zonesiades réles métallurgiques distincts : le
four de réchauffage, le train dégrossisseur, dia finisseur, la table de sortie et la bobineuse.
Vu par le métallurgiste, le laminage proprementntiist qu’une succession de déformations
(les passes) et de temps d’attente (les interpapsesiant lesquels la structure de l'acier
pourra évoluer.

F6 F4 F2
B5 B4 B2 B1 F?7 F5 F3 F1 Rech 1 RE R4
A RARRRRR
5 P A TR )
- T A 3 I e "-’u'.{ejl..c“ﬂ[-;u

Nole% Nele MRIRAIL

3 Rz R1 E1

=
f | v 5

] ,:- ‘z;fi' B ‘}‘ G |0 [ 7 3
B 8 o B 9 pggers

-
W NE

Rechauffage, Table
de rives d'attente

Figure 2.21 Vue générale d'un train a bandes [Fatee
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2.2.2 Schéma de laminage a chaud industriel standar d

Le tableau ci-dessous donne, a titre d’exemplesaiema de laminage a chaud industriel
standard utilisé par ArcelorMittal (Figure 2.22) :

Température | Epaisseur | Réduction | Déformation Temps minimum | Refroidissement

() (mm) (%) (s) (Tls)

1200 250
R1 1192 175 30.0 0.41 20.0 0.4
R2 1184.6 124.5 28.9 0.39 185 0.4
R3 1177.8 85.9 31.0 0.43 17.0 0.4
R4 1168.6 55.3 35.6 0.51 23.0 0.4
R5 1084.6 31.6 42.9 0.65 12.0 7
F1 1042.6 18.6 41.1 0.61 6.0 7
F2 1018.6 11.8 36.6 0.53 3.0 8
F3 994.6 7.6 35.6 0.51 3.0 8
F4 970.6 54 28.9 0.40 3.0 8
F5 954.6 4 25.9 0.35 2.0 8
F6 938.6 3 25.0 0.33 2.0 8
F7 922 25 16.7 0.21

1400 -

1200

|

1000 -

800

600 -

température (T)

400 +

200

0 1 2 3 4 5 6
déformation

Figure 2.22 Schéma de laminage a chaud industaietlard

Lors de ce laminage, la brame passe d’'une épaisee@b0mm a une épaisseur de 2.5mm
avec des températures comprises entre 1200 et S&0/ign en 12 passes. La déformation
cumulée est égaled= 5,3.
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2.3 Déformation a chaud

2.3.1 Mécanismes de déformation a chaud [Montheille ]

2.3.1.1 Deux grands types de comportement

La déformation a chaud est généralement définienm@mtant une opération de mise en
forme effectuée a une température T telle quauddT(Trusion: température du solidus) soit
supérieure a 0,5. L'une des conséquences de lantgtion a chaud des alliages métalliques
est l'accroissement important de la densité deodidgions dans chacun des grains
(écrouissage) ce qui a pour conséguence une auaimeande la contrainte d’écoulement et de
I'énergie interne, force motrice pour la restaunatet la recristallisation. Le comportement du
matériau dépend principalement de son énergie deutdé’empilement. L'examen des
relations entre contrainte d'écoulement et défaonatquivalente, permet de distinguer deux
types de métaux ou alliages métalliques : les naatéraforte et afaible énergie de défaut
d'empilement.

Dans les matériaux a forte énergie de défaut dlempit, soit quelquesCtJ/n?
(aluminium, fera, titaneP, aciers ferritiques), la courbe contrainte-défdrora a chaud
présente d'abord un domaine d'écrouissage, puisiakimum relativement peu accentué,
suivi d'un lent adoucissement conduisant a un deenstiationnaire, dans lequel la contrainte
d'écoulement reste constante. Celui-ci n'est aréieint qu'aprés une déformation trés
élevée (parfois >20), qui ne peut étre obtenue qu'au moyen d'essai®rd®n. Un tel
comportement est associé aux processus de rd@atah dynamique continue (RDC) et de
recristallisation dynamique géométrique (RDG).

Dans les matériaux a faible énergie de défaut dlement, soit quelque$C_2 Jint (cuivre,
laitons, fery, aciers austénitiques), la phase d'écrouissagegéstralement suivie d'un
maximum unique, plus prononcé que dans le cas geétéle régime stationnaire est atteint
pour des déformations beaucoup plus faibles<{). De plus, aux faibles vitesses de

déformation et aux températures élevées, le pstigdionnaire n'est atteint qu'apres une série
d'oscillations d'amplitude décroissante. Ce congpoent est lié au processus de
recristallisation dynamique discontinue (RDD).
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La contrainte d'écoulement dépend de la vitessdéftlarmation et de la température. Dans

tous les cas, elle augmente lorsque la vitesseéflerrdation € augmente ou lorsque la
température T diminue.

2.3.1.2 Déformations faibles ou modérées

Aux deéformations faibles ou modérées (1), c'est-a-dire approximativement jusqu'au

maximum de la courbe contrainte-déformation, la lsim@ison des processus d'écrouissage et
de restauration dynamique se traduit par une &wolumicrostructurale analogue a la
formation des cellules d'écrouissage observée derda déformation a froid des mémes
matériaux. Dans ce domaine, on observe une augtienfarogressive de la densité de
dislocations. Toutefois, contrairement au cas d#farmation a froid, cet accroissement lié a
I'écrouissage est modéré par la restauration dypamile mouvement des dislocations est
facilité par les mécanismes de glissement dévite ehontée, en particulier dans les métaux a
forte énergie de défaut d'empilement. Ainsi uneipales dislocations peut étre éliminée, soit
au cours d'annihilations par paires, soit par ghsnr dans les joints de grains.
Simultanément, les dislocations s'organisent es-gmats subdivisant les grains initiaux en
sous-grains (Figure 2.23 étapes | a lll), conformena la théorie de Holt [Holt, 1970].

Segment de Sous-joint
dislocation en formation
|

T Z

Z
Z

Sous-joints N
Sous-grain Cristaliite )
Joint

Figure 2.23 Représentation schématique du proceésstestauration dynamique [Montheillet]

Les transformations microstructurales dans le doendes déformations faibles ou modérées
résultent donc d'un équilibre entre I'écrouissagéation de dislocations) et la restauration
dynamique (réarrangement et annihilation contiregedislocations).
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Les sous-joints apparaissent comme des arrangemplants d'une, deux ou trois familles de
dislocations paralleles. Au maximum de la courbetr@nte-déformation, la désorientation
cristallographique moyenne entre sous-grains adfacest de quelques degrés. L'angle de
désorientationd entre deux cristaux adjacents est le plus petifleapositif de rotation
permettant d'amener les deux cristaux en coincaleba taille moyenne des sous-grains
augmente lorsque la vitesse de déformation diminuersque la température augmente ; elle
varie donc en sens inverse de la contrainte d'éomrt. Au cours de la déformation, les
sous-grains demeurent approximativement équiakas, que les grains initiaux sont de plus
en plus déformés. Cette observation implique gsesdeis-grains se détruisent et se reforment
continuellement pendant la déformation (ce phén@mest appelé repolygonisation) ou
encore que les sous-joints subissent d'importaoisvements de migration.

Dans le cas des matériaux donnant lieu au mécandeneecristallisation dynamique
discontinue (RDD), les premiers germes de graiogstallisés apparaissent un peu avant le
maximum de la contrainte, ce qui termine la phagerduissage-restauration dynamique. En
revanche, dans les matériaux ou la RDD ne se prqds, I'évolution progressive de la
microstructure aux grandes déformations constitee qo'il est convenu d'appeler la
recristallisation dynamique continue (RDC).

2.3.1.3 Déformations élevées

Recristallisations dynamiques continue (RDC) etngétnique (RDG)

Aux déformations élevéese(>>1), le processus de RDC conduit a une microstructure

illustrée par la Figure 2.24, dans laquelle lestpide grains sont représentés par des lignes
noires et les sous-joints par des lignes grises.

]

100 pm  ——

Figure 2.24 Microstructure résultant de la recliisg@tion dynamique continue d’un alliage Al-Mg-2iA6060)
déformé en torsion a 400 °C et 0;1jssqu’au régime stationnaire £ 20) [Montheillet, 2004]
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On considere qu'une interface entre deux cristaiue sous-joint lorsqu'elle correspond a
une désorientation minimak@<15° et un joint pourf >15°. Contrairement aux sous-joints,

les joints de grains ne sont plus décrits en temeedislocations, mais relévent de la théorie
des réseaux de coincidenBeur caracteriser une telle microstructure, orodit le terme de
cristallite (Figure 2.23 étape IV), qui désigne slam agrégat polycristallin une entité
d'orientation cristalline uniforme et délimitée partie par des joints de grains, en partie par
des sous-joints. En revanche, on convient de réséas termes de grains et de sous-grains a
des éléments d'agrégats exclusivement délimités ¢ joints et des sous-joints,
respectivement. Au cours de la déformation, unéegydes sous-joints formés durant la phase
d'écrouissage-restauration dynamique se transfdrpmegressivement en joints en raison des
rotations cristallines différentes des sous-graadjacents. Cette création d'interfaces
initialement a faible, puis a forte désorientates illustrée par les histogrammes de la Figure
2.25 [Montheillet, 2004].

€=0 €=20

0.1 — 0.1 —
c
S S
g g

. MM‘W\ oo il

0 15 30 45 60 0 15 30 45 60
désorientation (9 désorientation (9

(a) (b)
Figure 2.25 Distribution des désorientations obégpour un alliage d’aluminium pour &F 0 et b = 20
[Montheillet, 2004]

Avant déformation € =0), la distribution des désorientations est peocde celle
correspondant a un agrégat de cristaux d'orient&iale position aléatoires (représentée par
la courbe rouge : distribution de MacKenzie), apet de sous-joints et un maximum de
joints de désorientation voisine de 45°. Aprés dé#dion (€ = 20) I'histogramme est
compléetement différent : la fraction de sous-joiass beaucoup plus grande, tandis que les
joints se répartissent de maniere a peu prés omf@ntre 15° et la désorientation maximale
possible. (Pour des cristaux de structure cubiquelle-ci a pour valeur

cos‘l[( a/ 2- i/zﬂz 62,8).
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Un autre mécanisme générateur de "nouveaux graang' grandes déformations fait
intervenir le changement de forme des grains imitiqui s'accompagne de l'augmentation de
la surface des joints par unité de volume. On ofesque les joints de grains deviennent de
plus en plus ondulés (ou dentelés) au cours déftardation. Lorsque I'une au moins de leurs
dimensions devient suffisamment faible, les grgesvent subir des "pincements” locaux
conduisant a leur fragmentation (Figure 2.26). @egssus est qualifié de recristallisation
dynamigue géométrique (RDG)

Figure 2.26 Représentation schématique du mécamsmecristallisation dynamique géométrique
[Humphreys et Hatherly, 2004]

Il est vraisemblable que les deux mécanismes de &RDG opérent simultanément.

Recristallisation dynamique discontinue (RDD)

Dans les matériaux a faible énergie de défaut dlement, les dislocations sont fortement
dissociées et par conséquent peu mobiles. Leuarggment en sous-joints est donc difficile
et le processus de restauration dynamique déang aparagraphe précédent peu efficace.
L'écrouissage est donc important, ce qui conduitaecumulation locale d'importantes
densités de dislocations dans le matériau. L'éadigistique ainsi stockée constitue une force
motrice suffisante pour provoquer, a températuegéd, la germination de nouveaux grains :
pour une déformation critiqué., légérement inférieure a la déformatief correspondant

au maximum de la courbe contrainte-déformatiep~ (5/6)€,,] [Jonaset al, 2009], des

germes de nouveaux grains apparaissent dans |eianagééroui. Un germe est une région de
faible volume (de l'ordre du micrometre), contenane faible densité de dislocations et
séparé de la matrice environnante par des interfactorte désorientation. Il semble que
plusieurs mécanismes soient susceptibles de pmdas germes, tels que par exemple la
rotation accélérée d'un sous-grain particuliergdalescence de sous-grains adjacents ou la
migration locale d'un joint de grains a l'intérieluin grain voisin. Ces germes apparaissent le
plus souvent a proximité des joints de grains aoii Les nouveaux grains ainsi crées
croissent alors au détriment des anciens grainsuisgria migration des joints de grains
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entrainant ainsi une diminution de I'énergie amstidu systeme. La contrainte d'écoulement
passe alors par un maximum et la structure initi#formée est rapidement remplacée par
une structure recristallisée, ce qui empéche leedéoement des processus plus lents de RDC
et RDG.

C'est alors la recristallisation dynamique disamri (RDD) qui définit I'évolution structurale
du matériau. La suite du processus dépend du rappte la taille de grains initialeg@u
matériau et la taille moyennegDles grains atteinte au régime stationnaire, cellee

dépendant pour un matériau donné que de la terapérat de la vitesse de déformation
imposeées.

On distingue donc deux cas :
a) Si la recristallisation conduit a un affinemetds grains (plus précisément, si
Dy >2Dy), la recristallisation dynamique se produit "etlied’ a partir des joints des grains

initiaux déformés (Figure 2.27 a). Les nouveaux ingrarecristallisés envahissent
progressivement les anciens a partir de leur périphce qui produit une décroissance de la
contrainte d'écoulement. Cependant, les grainsstaltisés se déforment sous l'action de la
sollicitation imposée, de telle sorte que lorsgee drains initiaux ont entierement disparu,
I'état d'écrouissage du matériau est fortementrdggée. La recristallisation dynamique va
donc se poursuivre de maniere non synchronisémimes zones du matériau se trouvant au
stade de germination, et d'autres au stade desarmis-écrouissage des grains. Ceci se traduit
par I'apparition d'une contrainte d'écoulementigtatire apres un maximum unique de la
courbeoy - €.

b) Si le processus conduit a un grossissement dassg(plus précisément si
Do <2Dy), la croissance des premiers grains recristallea®s joints des grains initiaux

déformés est rapidement limitée par leur interactioutuelle (Figure 2.27 b). Ainsi, la
premiere vague de recristallisation, qui se tragartune premiére décroissance de la courbe
contrainte-déformation, ne permet pas aux graingistellisés d'atteindre leur taille
stationnaire @ L'ensemble du matériau s'écrouit a nouveau deiémarrelativement
homogene, jusqu'au déclenchement d'une deuxiémeevdg recristallisation accompagnée
d'une deuxiéme décroissance de la coagbe€, et ainsi de suite. La recristallisation
dynamiqgue se produit donc de maniere synchronisgaqui se traduit par les oscillations
successives de la contrainte d'écoulement. Finaemike développement progressif
d'hétérogenéités d'écrouissage dans le matérialuit@nl'amortissement des oscillations et a
I'apparition d'une contrainte stationnaire.
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Figure 2.27 Modifications structurales subies awrsale la déformation a chaud dans le cas de la RDD
[Montheillet]

Quelle que soit la nature de la phase transitéaranicrostructure est constituée au régime
stationnaire d'un agrégat de grains a divers stadeur existence : aprés germination, chacun
d'entre eux croit au détriment de ses voisins, gaifaille passe par un maximum ; le grain
décroit alors au bénéfice de son voisinage, avardisparaitre. Les propriétés globales du
matériau au régime stationnaire (contrainte d'ésuaht, taille moyenne des grains, etc.)
résultent de la moyenne des propriétés instantad@&es grain a tous les stades de son
existence.

De maniere analogue aux sous-grains produits parestauration dynamigue ou aux
cristallites issues de la RDC, la taille moyenng d@s grains recristallisés au régime
stationnaire augmente lorsque la vitesse de détmmadiminue ou lorsque la température
augmente. Il en résulte que, partant d'une taiiltale de grains Pconstante, on observera
une courbe a maxima multiples (grossissement desgjraux faibles vitesses de déformation
et aux températures élevées, correspondant a mticde d'écoulement faible. En revanche,
on observera une courbe a maximum unique (affinendes grains) aux vitesses de
déformation élevées et aux basses températuregsspondant a une contrainte d'écoulement
élevée (Figure 2.28).
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Figure 2.28 Courbes contrainte-déformation typesaatrées dans le cas d’un processus de RDD

Existence d'une transition RDC / RDD

La recristallisation dynamique discontinue a géle@nant lieu, comme nous I'avons vu, dans
les matériaux a faible énergie de défaut d’empil@mé&lle opere par germination et
croissance de nouveaux grains, qui remplacentiéane microstructure.

Dans certains cas, les mécanismes de RDD et dedD¢nt se produire dans des matériaux
de haute énergie de défaut d’empilement, en fomati® la température, de la vitesse de
déformation ou de la pureté.

Certains auteurs comme Tanaka al. [1999] ont mis en évidence Il'apparition de la
recristallisation dynamique discontinue dans diiffanium de haute pureté 5N (99,999%Al)

déformé en compression. Les courbes contraintesdélon obtenues présentent de fortes
oscillations, typique de la RDD. Ces auteurs osuéa étudié I'effet de I'ajout de Si dans un

monocristal [111] d’aluminium 5N. Pour le monocaistjui contient 2 ppm de Si, déformé en
compression uniaxiale a 533K, on observe des asoils de la contrainte au cours de la
déformation alors que pour le monocristal conterZnppm de Si déformé dans les méme
conditions, les oscillations disparaissent (Figu&9).
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Figure 2.29 Effet de la teneur en Si sur la cowdrgrainte-déformation d’un aluminium 5N, défornmé e
compression & 533K et & une vitesse de 1,67st@en haut) ou 1,67x1Ds* (en bas) [Tanaket al, 1999]

Les mécanismes élémentaires controlant la redisstibn dynamique discontinue et la

recristallisation dynamique continue sont les mé(@esouissage, restauration dynamique et
migration des joints) mais les cinétiques sontdéhtes dans les deux cas.

La Figure 2.30 illustre les différents facteurs rplentissent I'activation de la recristallisation
dynamique discontinue dans les matériaux a foreegdm de défaut d’empilement.

Trace impurity
High stacking fault energy sEpnegat b0 preili
l boundary
Ease of cross slipping | Ease of DRV |

| Homogeneous defonnaiion| Lack of driving force for Grain boundary mobility

I grain boundary migration decrease
r]..:ss strain iocalizatieﬂ

[ Grain boundary does not Difficulty of nucleation and

Difficulty of nucleation and migrate over long distance growth of new grains

growth of new grains
| Y L

Difficulty of DRX

Figure 2.30 Corrélations entre les facteurs quirédent la recristallisation dynamique discontinue
[Tanakaet al, 1999]
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La facilité du glissement dévié favorise la restdion dynamique et une déformation
homogeéne. L'uniformité de la déformation rend difé la germination et la croissance de
nouveaux grains. De plus, la restauration dynamdjoenue la force motrice de migration
des joints de grains. La trés haute pureté quatieaentraine une plus grande mobilité des
joints. Dans ce cas, la recristallisation dynamigiigcontinue a lieu. Mais la ségrégation
d'une faible teneur d’'impuretés aux joints de gsaraduit la mobilité de ceux-ci et il se
produit alors de la recristallisation dynamique tomre. Pour que la recristallisation
dynamique discontinue ait lieu dans un matériaortefénergie de défaut d’empilement, il
faut donc atteindre une tres grande pureté afin lguenigration des joints devienne
prépondérante par rapport a la restauration dynanidanakaet al. traduisent ceci sous
forme d’'un diagramme (Figure 2.31) spécifiant lesndines dans lesquels se produisent la
recristallisation dynamique discontinue (RDD) et riristallisation dynamique continue
(RDC).

RDD RDD

Mobilité des joints Pureté

RDD RDC

Energie de défaut d’empilement

Figure 2.31 Domaines d’apparition de la recristation dynamique discontinue et de la recristaitisa
dynamique continue [d’aprés Tanakaal, 1999]

D’autres auteurs ont mis en evidence |'existencan&’ compétition entre les deux
mécanismes de déformation a chaud dans du,fetes aciers bas carbone et des aciers
inoxydables ferritiques.

Glover et Sellars [1973] montrérent que dans leofele haute pureté déformé par torsion,
dans un domaine de température compris entre 508°C880°C, [I'évolution des
microstructures est contrdlée par la restauratigmachique a toute déformation lorsque la
valeur du parameétre de Zener Hollomon (Z) est gtende qu’une valeur critique. En
dessous de cette valeur critique, se produit dedastallisation dynamique discontinue. Une
déformation critique doit cependant étre atteiffite dactiver la RDD.

Les figures ci-dessous montrent des exemples déeswcontrainte-déformation obtenues a
'aide d’essais de torsion pour différentes tempges et vitesses de déformation (Figure
2.32) et deux microstructures types (Figure 2.33).
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Figure 2.32 Courbes contrainte-déformation podiede: étudié déformé dans différentes conditions

Sur la Figure 2.32, les courbes contrainte-défammaprésentent de fortes oscillations,
typique de la RDD, pour les essais réalises auxpéeatures les plus élevées. Sur les
microscopies optiques de la Figure 2.33, nous pasnabserver, dans la microstructure de
gauche, la présence d'une sous-structure importéhtélevé) signe d'une restauration
dynamique alors que dans la microstructure de @roibus pouvons observer des grains
recristallisés vierges de sous-structure, signka decristallisation dynamique discontinue (Z
faible). Les grandissements sont donnés a titrieatifl étant donné qu’il n’y a pas d’échelle

sur les micrographies optiques.

[Glover et Sellars, 1973]

Z=1,91x16s?!

£€=8,5
grandissement : x 170

- T=850°C -\

Z=6,46 x 1&s!
¢=0,37
grandissement : x 28

Figure 2.33 Microstructures obtenues pour lexfétudié déformé dans différentes conditions

[Glover et Sellars, 1973]
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Tsuji et al. [1997] ont travaillé sur un acier IF déformé emmgoession a 850°C, a des
vitesses de déformation comprises entré 4Det 10 & et & une déformation d’environ 0,8.
llIs ont mis en évidence qu'’il était possible, dasertaines conditions, d’avoir de la
recristallisation dynamique discontinue. En plus ddgudes précédentes, un microscope
électronique a transmission (MET) a été utilisén afe confirmer que les nouveaux grains
recristallisés étaient bien séparés des autressgpair des angles de désorientation supérieurs
a 15° (joints de grains) et non par des sous-joiitssi, ils ont pu mettre en évidence qu'a
des vitesses de déformation de 1bet 1 & il ne se produisait que de la restauration
dynamique alors qu'a des vitesses de déformatios fdibles (& partir de 10s?), il se
produisait de la recristallisation dynamique digoare. On peut observer ci-dessous les
distributions des désorientations obtenues a I'didee analyse par MET pour deux vitesses
de déformation différentes (Figure 2.34) :

(a) £=101s"! , total 104 boundaries {b) £=10-3s-1 _ total 50 boundaries

08 o8

0.6

Fraction

Fraction
=)

0.4

s i? ] o DT pery e
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 S5 60 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60
Misorlentation , A7 [/ deg. Misorientation , A7 / deg.

Figure 2.34 Distribution des angles de désoriammgtiour deux échantillons déformés a une températeir
850°C jusqu’a une déformation de 0.8 pour une séete 1054 gauche et 1bs® a droite [Tsujiet al, 1997]

Sur la distribution des angles de désorientatiogaleche, 86% des parois sont inférieures a
15° ce qui montre une présence tres importanteods-jpints alors que sur celle de droite,
48% des parois sont des joints de grains. Ces taésutonfirment l'activation de la
recristallisation dynamique discontinue pour déssges de déformation faibles.

Plusieurs laboratoires japonais ont travaillé ses dciers bas carbone et I'activation de la
recristallisation dynamique discontinue a aussh@g®e en évidence dans certaines conditions.
Murty et al [2005a, 2005b, 2007] ont ainsi étudié I'effet gesametres de déformation en
utilisant notamment, comme méthode d’analyse, thrigue de diffraction des électrons
rétrodiffusés (EBSD).
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Murty et al. [2007] ont confirmé les résultats précédentsur pkes valeurs de Z élevées, seule
la restauration dynamique se produit alors que pdes valeurs de Z faibles, la
recristallisation dynamique discontinue intervie@n peut observer ci-dessous les résultats
qu'ils ont obtenus aprés déformation par compressioune vitesse de 0.01' £t des
températures comprises entre 723 K et 1073K pouwacier ultra bas carbone (Figure 2.35 et
Figure 2.36).

. 5pm- \ 75pmj : = 5um : = 5um
Figure 2.35 Microstructures des échantillons dé&s @ une vitesse de 0.0%et & une température de (a) 723K,
(b) 773K, (c) 823K, (d) 873K, (e) 923K, (f) 973k3)(1023K et (h) 1073K observés a une déformatios de
[Murty et al, 2007]

101

En haut : cartographies EBSD représentant les jsints-(en bleu) et les joints de grains (en rouge)
En bas : figures de pdles inverses selon la daectormale ND
[Murty et al, 2007]
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Sur la Figure 2.35, nous pouvons observer qu'adaetapératures de 723K et 773K, les grains
sont allongés (de forme pancake) alors que poutelepératures supérieures (a partir de
823K), les grains sont de forme équiaxe avec dm#ifires bien nettes. Les résultats de la
Figure 2.36 confirment le fait que les grains égesasont bien séparés des autres grains par
des joints de grains. La méme série d’essais é@alis une vitesse de “Lsnontre que
l'apparition de grains équiaxes se produit a despéatures plus élevées (au dessus de
873K). On observe donc bien que la recristallisaignamique discontinue se produit plus
facilement pour des valeurs de Z faibles.

Kang et Torizuka [2007] ont eux aussi étudié, pampgression plane, I'évolution des
microstructures d’un acier ultra bas carbone egtfon des conditions de déformation mais a
des vitesses plus élevées (10t 308). Pour des températures comprises entre 923K et
1123K, ils ont observé la présence de grains égaiasynonymes de recristallisation
dynamique discontinue.

Hinton et Beynon [2007] ont étudié I'évolution de rhicrostructure d’'un acier inoxydable
ferritique AISI430 en compression plane a une dgédion de 0.62, une température de
960°C et a deux vitesses de déformation différented6 § et 16 &. On peut observer
ci-dessous les résultats obtenus (Figure 2.37) :

0

960°C, strain 0.62, strain rate 0.16s™

960°é strain 0.62, strain rate 16s”

Figure 2.37 Cartographies EBSD montrant I'effetaleitesse de déformation sur la microstructure

Désorientations : en noir : > 15°, en gris : >¥f bleu : >7.5°, en vert : >5°, en rouge : >2.B°vielet : >1°
[Hinton et Beynon, 2007]

A la vitesse de déformation la plus faible, lesssgrains sont mieux définis et on observe une
présence plus importante de sous-joints de désatiem comprise entre 5° et 14° que pour
'essai réalisé a la vitesse la plus élevée. Cecvésifie sur la distribution des angles de
désorientation (Figure 2.38) :
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Figure 2.38 Distribution des angles de désoriemgtiour les deux essais réalisés
(L'angle de détection minimale est de 1°) [HintdarBeynon, 2007]

Ceci est interprété par le fait gu’'a une vitessel@fermation faible, le temps de I'essai, étant
plus long, permet I'activation de la recristallisatdynamique continue.

D’aprés l'analyse des microstructures et des caurlm®ntrainte-déformation (pas
d’'oscillations), les auteurs interprétent les nstnactures obtenues aux vitesses de
déformation élevées comme étant le signe d’un m&cende recristallisation statique. En
effet, la restauration dynamique n’est plus augiaee et une importante énergie est stockée

dans le matériau, permettant la recristallisattatique. La Figure 2.39 illustre la synthese des
résultats obtenus par les auteurs :

Pre - deformation Deformation Post - deformation
Restored transfer bar microstructure Dynamic recovery in the 3-ferrite (high strain rate, o-ferrite only)
8-y duplex structure High strain rate (>5s™', shown below) static primary recrystallisation
approximately 30% y dynamic recovery only concurrent static recovery

Low strain rate (<5s)
continuous dynamic recrystallisation

Dominant rotated cube deformation texture

Probable dynamic recrystallisation in y

SE SrEs

Preferential nucleation sites on original grain
boundaries, regions of high dislocation
density
Retardation of growing grains when there is

impingement on austenite phase

Strong cube texture remains

B . e I

Figure 2.39 Synthése des résultats concernantdeamsmes de recristallisation de I'acier inoxydahiSI430

[Hinton et Beynon, 2007]

Aux vitesses de déformation faibles (inférieures &) se produit de la recristallisation
dynamique continue alors qu'aux vitesses de défiomaélevées (supérieures a ) se
produit de la restauration dynamique suivie d’'urcamésme recristallisation statique.
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2.3.1.4 Evolution structurale aprés déformation a chaud

Les structures résultant des processus de restaurdynamique et de recristallisation

dynamique continue ou discontinue ne sont pasestaBlurant le refroidissement final, ou

bien entre les passes dans les procédés multipadlessse transforment donc de maniere
statique, c'est-a-dire en I'absence de vitesse @fermhation imposée. L'évolution de la

microstructure peut s’accompagner d’'une modificatte la texture cristallographique en

favorisant le développement de grains d’orientatiparticuliéres.

Oliveira [2003] a étudié des aciers inoxydablesritigues stabilisés (Fe-11%Cr-Ti,
Fe-11%Cr-Ti-Nb et Fe-11%Cr-Nb). Ces aciers, a fanergie de défaut d’empilement,
donnent lieu & un mécanisme de recristallisationathique continue. Oliveira [2003] a
effectué des essais de maintien en températurs de essais de torsion pour évaluer la
stabilité de la microstructure. La Figure 2.40Figure 2.41 et la Figure 2.42 illustrent les
résultats qu'il a obtenu pour I'acier Fe-11%Cr-&farmé & 900°C, & une vitesse d& &sa

une déformation de 20 pour différents temps de tiegiren température :

B "ﬁ " Eme

7' b &L A 30secondes o
< g 4 ¥ L,‘ ‘i h

" - 00 ¢ Map, Stop=2 o Gid202¢152

O Sl =04
" - 00 i Mep; Step=5 i, GidB1A61

Figure 2.40 Cartographies EBSD de I'acier Fe-11%iQtéformé & 900°C, T'sete = 20
apres différents temps de maintien en température
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Apres les difféerents temps de maintien en températies microstructures évoluent de
maniéere significative. Une croissance importante destallites et des grains est observée.
Les vitesses de migration des joints des crisgallée situent entre 0.22 um/s durant les
premieres seconde du maintien et diminuent a em@r®7 pum/s pour les temps de maintien
important.

100 § =

. 025 1 5 — 1
900°C-1s-1-e=20 900°C =1 5 =11 CrTi
80

60 1 |

40 / ’ g |
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1 10 . 100 1000
11 CrTI->2° —&11CrTi-> 16° 0
a. Taille des grains et des cristallites b. Vitedsenigration des joints des cristallites

Figure 2.41 Caractérisation de I'évolution des ostructures de I'acier Fe-11%Cr-Ti
déformé & 900°C, Tsete = 20 apreés différents temps de maintien en tenyéra

La proportion de sous-joint et la désorientatioryemme des interfaces évoluent aussi avec le
temps de maintien en température (Figure 2.43p produit une diminution de la fraction de
sous-joints et une augmentation de la désoriemtatioyenne des interfaces a partir d’'un
temps de maintien en température de 30 secondes.
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900°C- 15" -5=20 +
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Figure 2.42 Evolutions de la fraction de sous-piia) et de la désorientation moyenne des intesfémeen
fonction du temps de maintien en température
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2.3.2 Rhéologie

Nous allons définir ici toutes les grandeurs rhgmjoes qui seront déterminées par la suite.

2.3.2.1 Loi pseudoplastique

A partir des courbes contrainte-déformation, ilaseérifié que le matériau obéit a la loi
pseudoplastique classique suivante :

.m
c=KDOZ" = KOF Dexp MEQ
ROT

Ou K est une constante

Z est le parametre de Zener-Holloma@nz= £ D exp( RQDTJ

é est la vitesse de déformation équivalent® (s

m est le coefficient de sensibilité a la vitedsadéformation

Q est le coefficient de sensibilité & la tempéeou énergie d’activation apparente (J:Hol
R est la constante universelle des gaz, R =4813thot*.K™

T est la température (K)

2.3.2.2 Parametres macroscopiques

Le paramétre m correspondant a la sensibilité a la vitesse derdeftion a pour expression :

0 Inc
0 Ing|+

m=

€

Il caractérise la dépendance de la contrainte diéogent vis-a-vis de la vitesse de
déformation a une température donnée. Il est dé@térrexpérimentalement a un taux de
déformation donné.
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Le parametre Q correspondant a la sensibilité a la températurerergie d’activation
apparente a pour expression :

Q:&D(?lnc
m

a%é,e

Il caractérise la dépendance de la contrainte vis-ale la température a une vitesse de
déformation donnée. Il est déterminé expérimentatgra un taux de déformation donné.

2.3.2.3 Parametres microscopiques

A partir des courbes contrainte-déformation, il @s$si possible de déduire des coefficients
de restauration noté r (recovery) et d'écrouissagé h (hardening) qui permettent d’évaluer
guelle est la part respective de ces mécanismesiéola déformation.

Pour cela, on utilise des lois de comportementighgs décrivant I'évolution de la densité de
dislocations en fonction de la déformation :

d _dp~ dp
de de de
dp* R o : : . .
Le termed— correspond a la création de dislocations (écragess
€
Le termeocljL correspond a I'élimination de dislocations (restaan).
€

La contrainte d'écoulement est reliée a la derdatéislocations par la relation classique
suivante [Basinski, 1959] [Sandstrém et Lagnebd®35]

6 = o Op Ob Op 12

aveca : constante proche de l'unité (sans dimension)
K : module de cisaillement élastique (Pa)
b : module du vecteur de Burgers (m)
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Le module de cisaillement élastique p varie aveemapérature. L'expression du module de
cisaillement élastique du fer pur en fonction déelapérature est donnée par Frost et Ashby
[1982] :

T-300 Ty -du 2-2
T)=p, 0|1 O
m(T) =Ho [+ T, po.dTJ

avec | = 6,4.14 MPa (a 300 K)

T = 1810 K
Tm Odu = g g1
HO adT

Le vecteur de Burgers pour une structure cubiqune@e a pour expression,: = g O<111>

Le module du vecteur de Burgers pour un acier Féd8%aonc pour valeur : b = 2,5.1bm

Plusieurs lois de comportement physiques ont étiéoéées. Les plus souvent utilisées sont
celles proposées par Estrin et Mecking [1984] et l@asraoui et Jonas [1991]. Ces lois
d’écrouissage-restauration dynamique permettentié@®ire le comportement a chaud du
métal, de la limite d’élasticité, jusqu’au début dmmaine ou la recristallisation dynamique
(RDC ou RDD) devient active.

Le modele de Estrin et Meckingutilise la relation microscopique suivante :

% _hof-ro 2-3
de

avec h : paramétre caractérisant I'écrouissagg (m
r : parametre caractérisant la cinétiqueedeauration dynamique (sans dimension)

Apres intégration de I'équation 2-3 et utilisatide la relation 2-1, on déduit la loi de
comportement macroscopique suivante :

6=0g- (65-0¢) Dexp{-% D(e-sg} 2-4

avecce : limite d'élasticité o =a Oy Ob D\/p—o

, . L . , h
os : contrainte d'écoulement en régime stationnaireg =o Oy Ob O—
r
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Le modele de Laasraoui et Jonastilise la relation microscopique suivante :

dp _ 2-5

=h-rQ
de P

avec h : paramétre caractérisant I'écrouissagfe (m
r : parametre caractérisant la cinétigeieestauration dynamique (sans dimension)

Apres intégration de l'équation 2-5 et utilisatide la relation 2-1, on en déduit la loi de
comportement macroscopique suivante :

o= [o2 (o2~ 02) mext] (e -5 9]] 26

avecce : limite d'élasticité oo =a Oy Ob D\/p—o

os : contrainte d'écoulement en régime stationnaireg =o Op Ob [, [—
;

Laasraoui et Jonas montrent que les variations d&ee la vitesse de déformation sont
négligeables et que ses variations avec la temyérabnt principalement attribuées a la
dépendance en température du module de cisailleglastiquep. Aprés correction, ils
constatent que h ne dépend pas des conditionsfalendéion.

En ce qui concerne la restauration dynamique, Emes auteurs montrent que le paramétre r
est sensible a la température, a la vitesse derdafion et a la taille de grain initiale.

Les résultats concernant les valeurs de r et deritrant une forte dispersion, en raison de la
difficulté de déterminer expérimentalement chagaeametre. Toutes les interprétations

physiques liées aux variations de r et de h dojveat conséquent, étre considérées avec
précaution.

Dans la présente étude, la relation microscopigtiigsée pour la détermination des

coefficients h et r est celle proposée par LaasrabuJonas. Ce choix est arbitraire.

Néanmoins, cette relation est utilisée afin de paugcomparer les résultats obtenus avec
d’autres travaux portant sur des alliages analogues
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2.3.3 Texture

On appelle texture I'existence d’orientations alisigraphiques préférentielles des grains.
L'étude des changements des orientations préféfiasti pendant la recristallisation est

primordiale étant donné que leur contrdle peut pdine de réduire les phénomeénes de roping
apparaissant lors des étapes de mise en formela fro

2.3.3.1 Texture de torsion

Baczynski et Jonas [1996] ont étudié la recrigaflon dynamique d’alliages cubiques
centrés (fen et deux aciers IF) déformés a chaud par torsisai(lement).

Les principales orientations idéales en termes lda de cisaillement et de direction de
cisaillement et aussi en termes d’angles d’Euler; (0 ; ¢2), selon la convention de Bunge
[Baczynski et Jonas, 1996] sont données dans léedal?.3. La figure de péles {110}
représentant ces orientations idéales est donnEgere 2.43. Ces orientations se situent sur
deux fibres : la fibre {110}<uvw> qui est obtenuarpla rotation d’'une direction <110>
paralléle a I'axe z, et la fibre {hkl}<111> qui despond a la rotation autour d’'une direction
<111> paralléle a I'axe.

Pour conserver la symétrie de l'essai de torsiopmétrie monoclinique), certaines
orientations idéales comme E1/E2 et J1/J2 doivppamaitre par paires. Elles sont appelées
symétriques d’ordre deux. Les orientations D1, DR sont quant a elles déja symétriques par
rapport a l'axe r (le centre de la figure de poét)peuvent alors étre présentes sans
orientations complémentaires. Elles sont appelégssymétriques.

orientations | plan de cisaillement r8 | direction de cisaillement 6 (OXN ) ®2
D1 {112} <111> 1253 | 450 0.0
D2 {112} <111> 54.7 45.0 0.0
E1 {011} <111> 39.2 65.9 26.6
E2 {011} <111> 90.0 35.3 45.0
F {110} <001> 180.0 45.0 0.0
J1 {o11 <211> 30.0 54.7 45.0
J2 {110} <112> 90.0 54.7 45.0

Tableau 2.3 Les principales orientations idéalaesaatrées lors d’'un essai de torsion
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p Agans 7 Qe g Vi<

m O dig<m> g2 QO pity<nt>

o X ein<dn> n ¥ ie<iizs

Figure 2.43 Figure de pbles {110} représentanblésntations idéales observées durant un essaisien
[Baczynski et Jonas, 1996]

Dans le cas d'un cisaillement négatif, I'orientatia plus intense au domaine stationnaire
pour un matériau cubique centré est I'orientatich{[12} <111>[Montheillet et al, 1984]

[Baczynski et Jonas, 1996] [Baczyngki al, 1998] [Oliveira, 2003] [Oliveiraet al, 2004]
[Lim, 2008].

Il est intéressant de noter que des résultats sigaés sont obtenus lors d’un cisaillement
positif c'est-a-dire que D1 devient I'orientati@ndlus intense [Oliveira, 2003].

La prédominance de D1 ou de D2 en fonction du gensisaillement est un phénoméne qui
reste encore mal compris.

2.3.3.2 Texture de laminage

Les deux principales fibres rencontrées dans liessaferritiques sont (Figure 2.44) :

> La fibrea définie par {hkl} <110> ou encore en terme d’'arsgieEuler (0°,®, 45°)
Les directions <110> sont paralléles a la directielaminage DL.

> La fibrey définie par {111} <uvw> ou encor@{, 55°, 45°)
Les directions <111> sont paralléles a la directiormale DN.
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<111>
Fibres ccety = DN

[ |
L ,l

o » <10

el fibre y -
fibre oo : <110> // D.L.

Figure 2.44 Les deux principales fibres rencontd@ass les aciers ferritiques

Afin de décrire les principales orientations idéaleous utiliserons la nomenclature adoptée
par Samajdaet al.[1998] (Tableau 2.4).

orientations @l [0} @2
H 0 0 45

E1l 0 55 45

E2 60 55 45

F1 30 55 45

F2 90 55 45

I 0 35 45

Tableau 2.4 Les principales orientations idéalasantrées lors du laminage

Ces orientations sont caractérisées par la mémauwvale ¢,. Il est donc commode de
représenter les textures des aciers ferritiguesdpariso-ODF dans une coupe de l'espace
d’Euler ag, = 45° (Figure 2.45).

o . o0’
(001)[(170] (001)[070] (001)[170]
H H
‘,—a—ﬂbre
®(112)[170] 1
@ (223)[170] . F2
% il Tohe (111)[i12)
(111)[170] (11?)[121] (11)[071] -
E1 F1 E2 (554)[225]
_ ©,=45°
gocal1ON1T0] (110)[001]

Figure 2.45 Orientations préférentielles représsntians la coupe de I'espace d’Eulep & 45°
d’aprés [Humphreys et Hatherly, 2004]
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2.4 Synthese

2.4.1 Composition des alliages industriels étudiés

Il est intéressant de noter que lI'aluminium estél@ment alphagéne et le manganése un
elément gammagene.

Le premier alliage qui sera étudié est un acieitigue a toute température Fe-8%Al.

Les 8% en poids d’aluminium permettent d’abaisaetdnsité d’environ 10% par rapport aux
aciers rencontrés classiquement c'est-a-dire d’ave@ densité aux alentours de 7gicm

Le deuxieme alliage qui sera étudié est un acidtiphasé Fe-8%Al-5%Mn-0.2%C.

Comme pour le cas précédent, les 8% d’aluminiurmptent d’abaisser la densité d’environ
10%. Comme nous ne souhaitons pas avoir des gtgctu matrice austénitique, il est
nécessaire de rester en dessous de 15% en mangawese5% de manganése, nous
obtenons des structures a matrice ferritique pesaétke 'austénite et des phases kappa. Les
caractéristiques meécaniques sont intéressantegésrstance mécanique comprise entre 650
et 700MPa et un allongement compris entre 10 ef)15%

2.4.2 Mécanismes de déformation a chaud

Les alliages industriels étudiés sont des aciergifgies qui possedent, par conséquent, une
structure cubique centrée. Ce sont donc des matégidorte énergie de défaut d'empilement.
Généralement ces alliages subissent un processuscdstallisation dynamique continue
(RDC) et de recristallisation dynamique géométrieBG). Cependant, d’aprés cette étude
bibliographique, il a été montré que plusieurs mésaes de déformation a chaud étaient
possibles en fonction des conditions de déformatiaera donc important, dans notre étude,
de balayer une large plage en termes de vitessegfdemation et de températures afin de
mettre en évidence les mécanismes de déformatisequroduisent dans ces nuances.

Des alliages modeles de haute pureté Fe-8%Al, PeAL%t Fe-8%Al-20ppmC ont éte
fabriqués a I'Ecole des Mines de Saint-Etienne afiétudier les effets spécifiques de
'aluminium et du carbone en solution solide. Dasplces alliages modeles, possédant une
grande mobilité des joints de grains, ont permabsgérver un mécanisme de recristallisation
dynamique discontinue.
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3 Procédure expérimentale

3.1 Matériaux étudiés

L’étude porte sur deux aciers "industriels" founpés ArcelorMittal :
» un acier ferritique Fe-8%Al (2 coulées : AM0222&R7)
» un acier multiphasé Fe-8%Al-5%Mn-0.2%C (coulée2)98

De plus, afin de pouvoir étudier les effets spgaiis de I'aluminium et du carbone en
solution solide, trois alliages de haute pureté ditbdeles ont été fabriqués a I'Ecole des
Mines de Saint-Etienne :

» un acier Fe-8%Al

» un acier Fe-8%Al-20ppmC

» un acier Fe-15%Al

3.1.1 Alliage industriel Fe-8%Al

3.1.1.1 Coulée AM0222

Laminage

Le lingot de Fe-8%Al (AM0222) a été laminé en 3gass(Tableau 3.1) :

passe | température | épaisseur | réduction | déformation
(T) (mm) (%) (€)
137
1200 110 19.7 0.25
2 1160 85 22.7 0.30
1115 58 31.8 0.44

Tableau 3.1 Les différentes passes de laminagesiégscau matériau Fe-8%Al AM0222

La déformation cumulée est égale a 1.
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Composition chimique du matériau

La composition chimique de lalliage industriel 8&Al (AM0222) est donnée dans le
Tableau 3.2 :

composition Al Mn C Ti S Si Cr P

10° % poids 8150 100 8.6 62 0.6 64 14 7

Tableau 3.2 Composition chimique de I'alliage FeA8%M0222 étudié en milliemes de pourcent en poids

3.1.1.2 Coulée 2127

Laminage

Le lingot de Fe-8%Al (2127) a été laminé en 5 pag$ableau 3.3) :

passe température | épaisseur | réduction |déformation
() (mm) (%) (€)
60

1 =~ 1130 43 28.3 0.39
2 1100 26 39.5 0.58
3 1090 15 42.3 0.64
4 1045 7,9 47.3 0.74
5 1005 5 36.7 0.53

Tableau 3.3Les différentes passes de laminage imposées auiawaf@-8%Al 2127

La déformation cumulée est égale a 2,9.

Composition chimique du matériau

La composition chimique de l'alliage industriel 8&Al (2127) est donnée dans le Tableau
3.4

composition Al Mn C Ti S N

10" % poids 8130 115 7 50 0.7 1

Tableau 3.4 Composition chimique de l'alliage FeA8%127 étudié en milliéemes de pourcent en poids
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Les deux alliages industriels Fe-8%Al, de composgichimiques voisines, n’ont pas subi le
méme chemin de déformation. L'alliage Fe-8%Al 2E2@té laminé en 5 passes avec une
réduction par passe plus importante. Sa déformationulée est trois fois plus importante

gue pour l'alliage Fe-8%Al AM0222. Les microstruas de ces deux alliages seront tres
certainement différentes.

3.1.2 Alliage industriel Fe-8%AIl-5%Mn-0.2%C (coulée  1982)

Laminage

Le lingot de Fe-8%Al-5%Mn-0.2%C a été laminé era8ges (Tableau 3.5)

passe | température | épaisseur | réduction | déformation
(T) (mm) (%) (€)
60
1200 43 28.3 0.38
2 1140 26 39.5 0.58
1125 14 46.2 0.71

Tableau 3.5 Les différentes passes de laminagesiégsoau matériau Fe-8%Al-5%Mn-0.2%C

La déformation cumulée est égale a 1,68.

Composition chimique du matériau

La composition chimique de I'alliage industriel 8&AI-5%Mn-0.2%C est donnée dans le
Tableau 3.6 :

composition Al Mn C Ti Si S P N

10" % poids 7750 4570 195 ? 245 1 6 3

Tableau 3.6 Composition chimique de I'alliage FeA8%%Mn-0.2%C en milliemes de pourcent en poids
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3.1.3 Alliages modéles

3.1.3.1 Fusion en nacelle d’argent

L’élaboration des trois alliages modéles a étéctifee a I'Ecole des Mines de Saint-Etienne
par fusion en nacelle d’argent sous atmospheredaéat(Figure 3.1) :

Générateur céles 125 kw

Atmosphére
controlée

Refroidissement

Eau ‘

Nacelle en tubes d’argent Inducteur

Figure 3.1 Dispositif permettant la fabricationltigges de haute pureté

L’élaboration se compose de deux étapes: la patifin du fer puis I'introduction des
éléments d'alliage. Le procédé de purification duriécessite six fusions successives. Les
trois premiéres fusions permettent de décarburend&al et sont réalisées sous argon. Les
trois dernieres fusions, sous hydrogene, serveglindiner I'oxygene excédentaire. Le fer
ainsi purifié possede une tres faible teneur erunetgs. Les éléments d’alliage (aluminium,
carbone) sont alors introduits en quantité voulupl@sieurs fusions d’homogénéisation sont
ensuite effectuées pour obtenir le lingot final.

Cette technique permet d’obtenir des lingots d’'emvkg avec des teneurs en soufre et azote
inférieures a 5ppm et des teneurs en carbone geaeyinférieures a 10ppm.
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3.1.3.2 Mise en forme

Les lingots sont ensuite mis en forme a chaud ganmage et par martelage rotatif. Le

produit obtenu est une barre cylindrique de diaen&®mm environ.

3.1.3.3 Composition chimique des alliages modéles

La composition chimique de l'alliage modele Fe-8%4t donnée dans le Tableau 3.7 :

composition Al C S 0] N

10" % poids 8200 0.6 0.2 0.7 0.1

Tableau 3.7 Composition chimique de l'alliage medéd-8%Al en milliémes de pourcent en poids

La composition chimique de l'alliage modele Fe-8%28ppmC est donnée dans le Tableau
3.8:

composition Al C S @] N

10" % poids 8300 2.4 0.1 0.7 0.1

Tableau 3.8 Composition chimique de l'alliage medéd-8%Al-20ppmC en milliemes de pourcent en poids

La composition chimique de l'alliage modele Fe-19%#t donnée dans le Tableau 3.9 :

composition Al C S 0] N

10" % poids 14950 1 0.2 1 0.1

Tableau 3.9 Composition chimique de I'alliage medég-15%Al en milliémes de pourcent en poids

54



Chapitre 1l Procédure expérimentale

3.2 Essais mécaniques

Il existe de nombreux procédés de mise en formerddaux. lls ont la particularité, d’'une
part, que les déformations plastiques peuventngiteide grandes amplitudes, d’autre part,
gu’ils s’effectuent souvent a températures et asegiés élevées. Si les gammes de
températures utilisées pour la mise en forme deauréont relativement aisées a reproduire
en laboratoire, la nature des procédés induseids taille des pieces induisent en général de
forts gradients de température ainsi que de rapiddations de celle-ci au cours du temps
(refroidissement di0 aux pertes de chaleur dansolgds ou aux surfaces libres, ou
inversement auto-échauffement associé a la défamplastique).

Les deux modes de déformation utilisés dans caideéfin de simuler le laminage sont la
torsion et la compression plane.

3.2.1 Essais de torsion

3.2.1.1 Intérét des essais de torsion [Francois] [Monthe#lt et Desrayaud]

Dans l'essai de torsion usuel, la longueur de diégftion est maintenue constante, de telle
sorte que sa forme globale demeure inchangée (o@tis®m du volume en plasticité). Cette
particularité permet d'imposer de tres grandesrdeftions a chaud (en théorie illimitées) au
matériau, a condition toutefois que l'on puisseu@ssl'uniformité et la constance de la
température tout au long de l'essai afin d'évitee localisation de la déformation. Ainsi,
I'essai de torsion est bien approprié a I'étude &ats stationnaires typiques des grandes
déformations a chaud. En revanche, le caractéreundorme du tenseur des vitesses de
déformation implique un traitement mathématique ieformatique des données
expérimentales pour en extraire les courbes comergiéformation.

3.2.1.2 Conditions expérimentales

L'éprouvette de torsion (Figure 3.2), échantillgfintdrique (plein) de section circulaire de
longueur utile L et de rayon R, est fixée a l'umesds extrémités et entrainée a l'extrémité

opposée a la vitesse angulafte= 21N (rad/s) ouN désigne la vitesse de rotation imposée
en tours par seconde. Le champ de vitesse en ¢ttt gst un cisaillement simple dans le
repere cylindrique local @z).
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fixe

Figure 3.2 Représentation d’un essai de torsion

3.2.1.3 Analyse mécanique de I'essai de torsion [Monthedt et Desrayaud]

Afin de pouvoir simuler les opérations de laminage,est préalablement nécessaire
d’effectuer une étude cinématique afin de détermimeéformation équivalente a la surface
de I'éprouvette. De plus, pour pouvoir tracer lesirbes contrainte-déformation, il est
nécessaire de relier le couple de torsion enrégists de I'essai a la contrainte a la surface.
Ne seront donnés ici que les principaux résulthes.détail des calculs est reporté en
Annexe 7.1.

Etude cinématique

La déformation équivalente a la surface de I'épetiev(r = R) a pour expression :

€ = ﬁ DB = _N DE 3-1
3 L J3 L
avec Q : angle de torsion imposé correspondant au noadteursN :22.
Vg

Ainsi, dans I'essai de torsion, la déformation gglénte varie linéairement de 0 sur I'axe de
I'éprouvette a une valeur maximale a la surfacealie-ci (pour r = R).

Détermination de la contrainte d'écoulement

Fields et Backofen [1957] ont montré la possibitieedéduire du couple (N.m), la valeur de
la contraintec a la surface de I'éprouvette (r = R). Il seraighessible de tracer les courbes
contrainte-déformation.

oinlr . 0Inl
= et m=

. 3-2
oIn Ny, dInN|y
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Remarque :

Les formules (3-1) et (3-2) ne peuvent pas étrectitment appliquées aux valeurs trouvées
en raison des discontinuités de la courbe dues raitappe, qui empéchent de calculer
correctement les dérivées. Il faut donc appliqugrasavant un lissage aux données. Pour
cela, la courbe obtenue expérimentalement (couphebne de tours) est approchée par une
fonction somme d’exponentielles. Cette fonctionaastée en jouant sur les coefficients de
facon a minimiser I'écart entre la courbe expéritaknbruitée et cette fonction. A partir de
cette courbe lisséd) peut étre déterminé et ainsipeut étre calculé. Pouh, une valeur
€égale a 0,18 (valeur rencontrée généralement) acléésie. Compte tenu de sa faible
influence sur la valeur d®, cette valeur choisie est acceptable.

Simulation du laminagfFrancois]

L’essai de torsion permet de simuler les opératdm$aminage en s’arrangeant pour que les
déformations plastiques équivalentes cumuléesuet idtesses soient identiques.

La déformation plastique équivalente cumulée progegpar le laminage est donnée par
'expression (Figure 3.3) :

€ = 2 Dln(i) 3-3
3 e

avec g: épaisseur de la tole a I'entrée
e : épaisseur a la sortie du laminoir

Figure 3.3 Schématisation d’'une opération de lagena

La correspondance entre les déformations est csswrée, selon les relations (3-1) et (3-3) si:

e
m ON DE =In(—~)
L e

La vitesse de l'essai peut également étre choisieneniére a reproduire correctement la
vitesse de déformation provoquée par le laminage.
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3.2.1.4 Dispositif de torsion a chaud

Les essais de torsion a chaud ont été effectuda samchine de torsion de I'Ecole des Mines
de Saint-Etienne DELTA LAB NENE (Figure 3.4). Edst constituée d’'un arbre fixe vertical
relié au capteur de couple et d’'un arbre mobileeqpiaine I'échantillon.

| MOTEUR

uNEa

SYSTEME
| — DE TREMPE

| —— ECHANTILLON

{—— FOUR

CAPTEUR
| —~ DE COUPLE

| — CAPTEUR
DE FORCE AXIALE

=

Figure 3.4 Dispositif de torsion a chaud

On voit ci-dessous (Figure 3.5), les dimensionpéty de I'éprouvette de torsion :

8001
64

® 5,1

0
~N
N
wn

?3

?12:3%

Figure 3.5 Géomeétrie de I'éprouvette de torsiam dieensions sont indiquées en millimetres)

Toutes les éprouvettes ont été découpées de tetke que I'axe de torsion soit paralléle a la
direction de laminage (pour les matériaux indulsti@minés).
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L'éprouvette est fixée a deux mors par le biaigaolepilles qui permettent le maintien des
tétes quel que soit le sens de rotation. Dansdeccde ce travail, les essais de torsion sont
réalisés dans un sens impliquant_un cisaillemegatifé(rotation dans le sens des aiguilles
d’'une montre). L’ensemble mors - échantillon estésidans un tube en quartz dans lequel
circule un gaz inerte (argon) afin d’atténuer Iréqgpomeénes d’oxydation a haute température.

La mise en température est réalisée par un foumyannement infrarouge piloté par un
ordinateur afin de pouvoir contréler précisementyele de montée en température pendant
I'essai (Figure 3.6). Un thermocouple placé a &meur de I'éprouvette mesure la température
de l'échantillon et permet I'asservissement du foQe four permet de travailler a des
températures pouvant aller jusqu'a 1200°C avedommogénéité de la température le long de
la partie utile de + 2°C. Le refroidissement dstlaicture se fait grace a un circuit d’eau dans
des tuyaux internes. L’azote est également fouvar pefroidir les pieds des lampes.

1 passe

0.65 °Cis

Trempe & largon

3 °Cis

Figure 3.6 Cycle de montée en température utilaé fes essais de torsion

De plus, cette machine est équipée d’'un moteurliaingi qui accommode la variation de
longueur de I'éprouvette pendant la chauffe. Cecinet d’éviter que I'’échantillon ne subisse
un effort de compression du fait de sa dilatatidpres la fin de I'étape de chauffage, la
distance entre les tétes est maintenue constardatdout le reste de I'essai.

Une fois lI'essai terminé, I'échantillon est trempél'argon et la fixation supérieure est
immédiatement desserrée afin d'éviter la déformagxiale de I'‘échantillon due a sa
contraction thermique. La trempe est déclenchémeins de 0.5 s et la vitesse de trempe
avoisine les 200°C/s durant les premiéeres secondes.

Les résultats sont enregistrés par un ordinatecoraprennent le couple, le nombre de tours,
le temps, la température et I'effort axial.
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3.2.2 Essais de compression plane bi-poinconnement a grande vitesse

3.2.2.1 Intérét des essais de compression plane

Les essais de compression présentent certainsviac@mts par rapport aux essais de torsion.
En effet, ils présentent certaines difficultés dealisation en raison des problemes
d'alignement des éprouvettes et des frottementesuautils.

Cependant, les essais de compression présentéainseavantages. Le principal intérét des
essais de compression plane a chaud réside déaisdee le chemin de déformation imposé
est voisin de celui subi en laminage. Contrairenaentas de I'essai de torsion, la vitesse de
déformation est théoriqguement uniforme en I'absatedrottement entre I'échantillon et les
outils, de telle sorte que I'entrée en régime derdéation plastique s’effectue pratiquement
au méme instant en tout point du matériau testéplD® le dispositif de compression plane
du site d'ArcelorMittal permet d'effectuer des essa des vitesses de déformation plus
grandes qu'en torsion.

Les essais de compression plane bi-poingonnemenmnefieont ainsi d'obtenir des
microstructures ainsi que des textures plus prodbe=lles obtenues en laminage a chaud.

3.2.2.2 Analyse mécanique de I'essai de compression planiegmingonnement

Une des principales difficultés dans la réalisatien le dépouillement des essais de
compression est la prise en compte des frottensentes outils.

Les frottements jouent un rble considérable auxptatures élevées car les lubrifiants
disponibles sont beaucoup moins efficaces qu'adeatyre ambiante. Comme les frottements
augmentent rapidement avec la déformation, cellestigénéralement limitée a une valeur
nominale de I'ordre de l'unité.
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Contrainte d'écoulemefiEvans et Scharning, 2004] [Montheillet et Desrtalja

La contrainte d'écoulement expérimenialg, instantanée est définie comme le rapport entre
la force de compression F instantanée et l'airas ldn de compression. En I'absence de
frottement,cey, Serait égale a la contrainte d'écoulement du maatés (au rapport\/é/ 2
pres). Mais ce n'est pas le cas en réalité et armedtion de frottement doit étre effectuée
pour deduireso de cexp. EN Négligeant I'élargissement parasite de |'édham la contraintes

a pour expression :

J3 —_ byt
og=— lo a1+ m—
0 2 exp ( ZhJ
avecm : coefficient de frottement de Tresca compriseft(contact parfaitement lubrifié) et
1 (contact collant)

b : demi-largeur du poincon dans laatiom d’élongation (dans notre cas b = 6 mm)
h : hauteur de I'échantillon a l'instemmsidéré

Déformation équivalentfovedayet al, 2006]

La déformation équivalente a pour expression :

£= g |:(81 -82)2+ (82-83)2+ (e 3-83)2j|]/2

Dans le cas d'une déformation plane idéale on & - €3; €2 = 0 ;&3 = In(h/hy)

™|
I

w| &

12
D'oi : [a% + el + @%} = % Oleq| =2 Dln(mj

NE NER

Hétérogénéité de déformatifidote interne ArcelorMittal]

Les corrections de frottement sont déduites d’uredyae des essais supposant, en premiéere
approximation, que la déformation demeure unifordaems I'échantillon. En réalité, des
analyses plus détaillées, effectuées a l'aide dthadés variationnelles ou en utilisant le
calcul par éléments finis, ont montré des hétéréigés de déformation.

La Figure 3.7 montre un exemple de simulation gédmeénts finis faisant apparaitre les
hétérogénéités de déformation. La déformation nalaiast égale & 0,7.
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[ 1.0183e+00
5.9186e-01
T.6545e-01
6.3904e-01
5.1204e-01

] 3.8623e-01
1.5082e-01

|
1.3341e-01
I

Min= 6.9975e-03
Max=1.1447e+00

Déformation
équivalente

Figure 3.7 Résultats obtenus par simulation panéhds finis montrant les hétérogénéités de défoomalans
une éprouvette de compression plane

Il sera donc important de bien sélectionner la zZba@alyser par microscopie optique ou par
EBSD.

3.2.2.3 Dispositif de compression plane

Les essais de compression plane bi-poinconnemengténeffectués sur la machine de
compression SERVOTEST du site d'ArcelorMittal Maies (Figure 3.8).

Inducteur
\ Echantillon
> Mors en
Thermocouple céramigue

Figure 3.8 Dispositif de compression plane a gravitésse
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Les dimensions des éprouvettes de compression maneté choisies de maniere a se
rapprocher des recommandations de Lovedhl. [2006] (Figure 3.9) dans le but de
minimiser les erreurs sur les mesures.

/ Valeurs recommandées : Valeurs acceptables :
ho = 967 ho < 067
2b 2b
2"
1" L. 5 L > 2
0 2 2b
/ I I
— =3 — =3
— 2b 2b

Figure 3.9 Configuration géométrique recommandéw¢dayet al, 2006]

Dans notre cas, la largeur 2b des poingons en cguarast égale a 12mm.

La Figure 3.10 montre les dimensions choisies p@prouvette parallélépipédique de
compression prenant en compte les contraintes géqoes des lopins disponibles :

Trou au milieu de I'épaisseur de diamétre
1 de profondeur 10 pour le thermocouple

i i l 10
POV N S
/
4 trous de diamétre 2
de profondeur 3
75 62+0.2mm
L
Plaque d’'épaisseur
5mm+0.2 mm
N NG
I 10
10 15
35+0.2mm

Figure 3.10 Géométrie de I'éprouvette de compregsane (les dimensions sont indiquées en milliesgtr

La grande longueur L de I'éprouvette de compresssoiparalléle a la direction de laminage.
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La machine de compression possede une force maxioeal 500kN et des vitesses de
déformation allant de 0,001 1008 peuvent étre imposées.

La mise en température est réalisée par inductioesepilotée par un ordinateur afin de
pouvoir contrbler précisément le cycle de montéetenpérature pendant I'essai (Figure
3.11). Un thermocouple placé a lintérieur de l@prette mesure la température de
'échantillon et permet l'asservissement du foure @ur permet de travailler a des
températures pouvant aller jusqu'a 1300°C. Lesfades sont lubrifiées a I'aide de poudre de

verre.

1 passe
1 min

Trempe a l'eau

5<Cls T et

Figure 3.11 Cycle de montée en température upliaé les essais de compression

Une fois I'essai terminé, I'’échantillon est extrdit dispositif pour étre immergé dans de I'eau
afin de figer la microstructure. Cette procéduttedéslanchée manuellement, avec un délai lié
a lintervention humaine (1 a 2 secondes), et pemles vitesses de trempe de l'ordre de
400°C/s.

Les résultats sont enregistrés par un ordinategomprennent le temps, la température, la
force et le déplacement.
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3.3 Caractérisation de la microstructure

3.3.1 Préléevement des échantillons

3.3.1.1 Essais de torsion

L'observation des échantillons au microscope optiqu au microscope électronique a
balayage, aprés déformation a chaud par un essarsien, s’effectue sur un pldz situé a
une distance de 0.9 x Rayon (Figure 3.12).

Sens de
cisaillement

7]

Figure 3.12 Plan d’observation des éprouvette®idion

3.3.1.2 Essais de compression plane

L'observation des échantillons au microscope optiqu au microscope électronique a
balayage, apres déformation a chaud par un essairdpression plane s'effectue sur un plan
DL-DN (Figure 3.13).

Figure 3.13 Plan d'observation des éprouvette®opiession plane
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3.3.2 Microscopie optique

Apres avoir été découpés et enrobeés, les échastifont polis mécaniqguement jusqu'a une
granulométrie de ¥ de micron. Afin de pouvoir olsseleur microstructure, on effectue une
attaque chimique. Pour cela, une solution de B#&l(5% en volume d’acide nitrique dans de
I'éthanol) a été utilisée.

3.3.3 Microscopie électronique a balayage et EBSD

Afin de caractériser plus précisément la microstngc (sous-joints / joints de grains) et
d’étudier la texture des échantillons déformésypaessai de torsion ou de compression, nous
avons utilisé la technique de I'EBSD (electron Isaecittering diffraction - diffraction des
électrons rétrodiffusés) sur un MEB équipé d'un RE&d emission gun — canon a émission
de champ)En comparaison avec la méthode conventionnelleatyaa cristallographique
gu’est la diffraction des rayons X, la technigueSEBa la particularité d’offrir une analyse
beaucoup plus locale, nécessaire a la compréhedsgomécanismes de recristallisation, mais
présente aussi le grand intérét de pouvoir foutnpartir d'un grand nombre d’'informations
locales, une information globale et statistique @usieurs mrhide surface. Cette technique
permet, de plus, d’étudier séparément différenteisés en fonction de leurs caractéristiques
(les zones recristallisées / non recristallisées grains de petites tailles / grandes tailles, les
grains appartenant a une orientation / une auteatation ...).

3.3.3.1 Principe du MEB [Ruste]

C’est unemicroscopie c’est-a-dire essentiellement une technique diolagien, électronique
c’est-a-dire qu’elle utilise un faisceau d’élecsquour obtenir les informations sur la cilde,
balayage c’est-a-dire que I'image de la cible est obtennen pas comme dans un
microscope classique par un traitement optique peisin balayage du faisceau d’électrons
focalisé sur la cible. Plus précisément, un miaspscélectronique est constitué d’'une source
d’électrons, le canon, d'une colonne électroniguemmosée de plusieurs lentilles
électromagnétiques, d’'un dispositif de balayagedetdifférents détecteurs associés aux
diverses émissions électroniques et électromagreftigssues des interactions entre les
électrons incidents et les atomes de la cible (eigul4).

Les échantillons doivent supporter le vide sarmléuer et étre conducteurs.
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L] Le microscope électronigue a balayage

canon 3
electrons

Principe de fonctionnement

cathodique

lertille
électromagnétique

conderseur 1

générateur de
balayage

/
# AL,
bobine 5 de : i Lél_,

bl Ay ge

conderser 2

g P —

absonkis

rapanE s

&chartillon

Figure 3.14 Schéma de principe de fonctionnememidwoscope électronique a balayage [Ruste]

Le microscope électronique a balayage utilisé adl& des Mines de Saint-Etienne est un
JEOL JSM 6500F possédant une résolution spatiaf® eshen et une précision angulaire de 1°.

3.3.3.2 Principe de 'EBSD [Pouchou, 2004]

La technique de diffraction d’électrons rétrodiffgs(Electron Back Scattered Diffraction)

permet de déterminer les orientations cristallogigyes sur des matériaux mono- ou poly-
cristallins. Elle peut étre mise en ceuvre en éauiipa microscope électronique a balayage
d'un détecteur spécifique EBSD. On utilise la diftion des électrons rétrodiffusés pour
obtenir sur un écran au phosphore un diagramméfdection constitué de pseudo-bandes de
Kikuchi caractéristiques de I'orientation du graimalysé.

67



Chapitre 1l Procédure expérimentale

Principe de formation des bandes de Kikuchi

Lorsqu’un faisceau d’électrons traverse un solidstallin, il se produit un phénomene de
rétrodiffusion dans toutes les directions. La fiacd’électrons rétrodiffusés est d’autant plus
importante que le numéro atomique de la cible les€ét que I'angle d’inclinaison est grand.
Certains électrons rétrodiffusés peuvent obéir bilale Bragg pour des familles de plans
{hKl} et ainsi, diffracter & un angles.

lls sortent de I'échantillon selon des directionsitenues sur la surface d’'un céne dont I'axe
est normal aux plans diffractants et le demi-argglesommet est égal a 9@s- Chaque
famille de plans atomiques donne lieu a deux caeediffraction, un de chaque coté de la
source diffractante. Cependant, comme l'angle deg@ren diffraction électronique est de
I'ordre de 0,5° pour les plans de bas indice, ilgisels de réflexion apparaissent rectilignes et
proches I'une de l'autre, formant ainsi un diagraande bandes de Kikuchi dont la largeur
représente un angle dég2et dont le plan médian correspond a la trace do dlffractant.
Sur un écran au phosphore, on obtient un diagraakendiffraction constitué de pseudo-
bandes de Kikuchi (Figure 3.15). L'intersectionags plans correspond a un axe de zone. La
mesure dédg permet ainsi d’'indexer les lignes dans le caseostiucture du matériau est
connue et de déterminer l'orientation des planstaiographiques. Les lignes de Kikuchi
formées par les électrons rétrodiffusés sont détsgbar une cameéra.

faisceau
d'électrons écran au ligne de
incidents phosphore Kikuchi

cones de
Kossel

]
.
échantlllon caméra
d’'acquisition
analyse des indexation soustraction moyenne des
données et [«—] K— dubruitde = diagrammes
présentation fond

Figure 3.15 Principe de la technique EBSD [Humpsr@p01] [Ringeval, 2006]

L’acquisition des figures puis leur indexation eStlisée de facon automatique grace au
logiciel d’analyse : Channel 5 — HKL Technology.

68



Chapitre 1l Procédure expérimentale

Préparation des échantillons

La faible profondeur d’échappement des électrons auntribuent a la formation du
diagramme EBSD impose une préparation d’échansilladaptée. Celle-ci doit préserver la
structure cristalline de I'échantillon au voisinatgela surface analysée, en éliminant le mieux
possible les couches superficielles oxydées ouolatamination de surface, sans créer
d’écrouissage superficiel ni de rugosité excessive

Un polissage mécanique et automatique est doncodlabffectué suivi d'un polissage
électrolytique ou d’un polissage OP-S.

Le polissage électrolytique est fondé sur la digsmh anodique de la surface de I'échantillon
plongé dans un électrolyte approprié (éthanol (LY, mcide perchlorique (22 mL), éthyléne
glyco monobutyléther (11 mL)), sous une tensioreainée (20 V) et pendant un certain
temps (30 s). L'avantage est l'obtention d’'une atef sans raies de polissage et sans
écrouissage.

Le polissage OP-S permet aussi l'obtention d’'unéase sans raies de polissage et sans
ecrouissage. Il s'agit d'une suspension de poksaalgase de silice colloidale. Le temps de
polissage est de 20min environ. Cette méthode pgesk&vantage qu’il est aussi possible
d’observer la microstructure a I'aide d’'un microgemptique.

Parametres d’analyse

Les analyses EBSD ont été effectuées a une instinaile 70° ce qui correspond a un bon
compromis entre I'obtention d’une émission maxindi@ectrons rétrodiffusés et la nécessité
de limiter les effets néfastes de la rugosité tésdld de I'échantillon. Une tension de 20 kV a
éteé utilisée.

D’un point de vue expérimental, on aura généraléraetmouver un compromis acceptable
entre la dimension du champ exploré, le nombreaiietp analysés sur ce champ, et le temps
d’acquisition en chaque point. Celui-ci doit étudfisant pour que la qualité des diagrammes
obtenus soit acceptable, mais il ne doit pas coaduun temps total d’expérience prohibitif.
Dans le cadre de ce travall, le pas d’acquisit@rsitue entre 0.1 et 3 um en fonction de la
taille des microstructures et des phénomeénes av@rs®e maniére générale, un pas de 1 um
a ete utlise, permettant ainsi d’avoir une précisconvenable et une surface analysée
suffisante.

Faute de place, il arrive que seule une partiecdesgraphies EBSD obtenues soit présentée
(la surface totale analysée est cependant indiguiée parentheses).
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Représentation des résultats

Trois types principaux de représentation des rétsutont disponibles :

> Les cartographies : elles peuvent représenter hesgs en présence, les joints et

sous-joints d’'un grain correspondant a un inteevallonné de désorientation,
I'orientation locale, I'écart local & une orientatidonnée...

> Les graphes de distribution : ils permettent de@sgnter diverses grandeurs telles que
la distribution des tailles de grains, la distribntdes désorientations associées aux

diverses interfaces...

> Les figures de poéles et les fonctions de distributdes orientations : elles sont
utilisées pour représenter la texture globale écimantillon
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Chapitre IV

Résultats expéerimentaux
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4 Reésultats expérimentaux

4.1 Caractérisation des états initiaux

4.1.1 Microstructure des états initiaux

4.1.1.1 Alliage industriel Fe-8%Al

Coulée AM0222

La microstructure de l'alliage industriel Fe-8%AMA222 a I'état initial, c'est-a-dire avant
déformation par torsion ou par compression plasieilastrée en Figure 4.1.
Sur les deux images (métallographie optique),fection de laminage DL est verticale.

2

Plan DL - DN
Figure 4.1 Microstructure de I'état initial de lialge industriel Fe-8%Al AM0222

Cette nuance est entierement recristallisée. Laagsont équiaxes et ont une taille d’environ
800um. Le matériau est morphologiquement isotrope.
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Coulée 2127

La microstructure de l'alliage industriel Fe-8%AlZ7 & I'état initial est donnée a son tour en
Figure 4.2.

Plan DL — DN (DL horizontale) Plan DL — DN (DL vaxale)

Figure 4.2 Microstructure de I'état initial de lialge industriel Fe-8%Al 2127

Cette nuance est partiellement recristallisée. Apaiisseur, de longs grains allongés selon la
direction de laminage sont présents. De part ettiaproches de la surface, se trouvent des
grains recristallisés ayant une taille d’enviro@Lm.
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4.1.1.2 Alliages modeéles

Plusieurs élaborations auront été nécessairesdaflstenir une structure relativement fine.

Les premiers essais donnaient des grains millimés rendant I'usinage des éprouvettes
difficile voire impossible, en raison d’'une frag@liintergranulaire pouvant aller jusqu’'a la

rupture (notamment pour l'alliage Fe-15%Al).

La température et le temps de mise en forme ont didnétre optimisés. La température
retenue est de 1150°C et le temps moyen de laeniserme (temps de réchauffage et temps
de transformation par pilonnage et martelage) estd 0.

Fe-8%Al

La microstructure de l'alliage modele Fe-8%Al apmdsse en forme par pilonnage et
martelage rotatif est donnée en Figure 4.3 :

(a) Perpendiculairement a I'axe du cylindre (b)aMéalement a I'axe du cylindre
Figure 4.3 Microstructure de I'alliage modéle Fe/%

Cette nuance est entierement recristallisée. Laagsont équiaxes et ont une taille d’environ
700um.
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Fe-8%Al-20ppmC

La microstructure de I'alliage modéle Fe-8%Al-20@ppres mise en forme par pilonnage et
martelage rotatif est donnée en Figure 4.4 :

(a) Perpendiculairement a I'axe du cylindre (b)aMéalement a I'axe du cylindre
Figure 4.4. Microstructure de l'alliage modéle PéA-20ppmC

Cette nuance est également entierement recrigllises grains sont équiaxes et ont une
taille d’environ 700pum.

Fe-15%Al

La microstructure de l'alliage modéle Fe-15%Al apmaise en forme par pilonnage et
martelage rotatif est donnée en Figure 4.5 :

(a) Perpendiculairement a I'axe du cylindre (b)aMéalement a I'axe du cylindre
Figure 4.5 Microstructure de I'alliage modéle Fé44

Les grains présentent dans ce cas un allongenggnificatif parallele & I'axe du cylindre. lls
ont une taille d’environ 600um.
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4.1.1.3 Alliage industriel Fe-8%Al-5%Mn-0.2%C

La microstructure de l'alliage industriel Fe-8%/A%HMn-0.2%C a I'état initial est illustrée en

Figure 4.6.
Sur les micrographies optiques et sur la cartogeagBSD, la direction de laminage DL est

verticale.

S

e ‘*:s-—'-‘«ﬁ“‘“&ﬁ%_

Plan DL - DT Plan DL - DN
Figure 4.6 Microstructure de l'alliage industriel-BI-Mn-C

La microstructure est complexe. La microscopie qutine permet pas de déterminer avec
certitude les constituants présents, bien queatjat Nital, par ses colorations sélectives,
permette de distinguer au minimum deux phasesrdiffés. Les grains ferritiques ont une
taille d’environ 150 pum.

Les différentes phases seront étudiées plus préeigéa I'aide de différentes techniques :
» diffraction des rayons X
» microscope électronique a balayage équipé de sgst&RSD et EDS
» microsonde électronique
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4.1.2 Caractérisation des phases en présence

4.1.2.1 Alliage industriel Fe-8%Al-5%Mn-0.2%C

Diffraction des rayons X

Le diffractogramme associé a l'alliage industriel&-Mn-C est donné en Figure 4.7 :

Courts’s

idfame_o_rd

Ferrite

Austénite

JECZIIN W T

T T T T T T T T
30 40 a0 B0 70 20 90 100 1o 120 130

Fasition [*2Theta]

I0-006-0698, F e | |
T0-025-0044; AT Fe3 C05 | ] | ]

Figure 4.7 Diffractogramme associé a l'alliage stdal Fe-Al-Mn-C

Le diffractogramme met en évidence la présenceoiethases :
» une phase cubique centrée : ferrite (parametreaiéera = 0,2895 nm)
» une phase cubique faces centrées : austénite (paeade maille a = 0,3654 nm)
» une phase carbure cubique : Kappa (paramétre die mai 0,3784 nm)

Ce diffractogramme permet aussi de déterminer fastibns volumiques des phases en
présence (Tableau 4.1).

Phase Ferrite Austénite Kappa

% volumique 86 13 1

Tableau 4.1 Tableau regroupant les pourcentagesnglies des trois phases en présence
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Analyse EBSD

Une analyse EBSD a été effectuée afin de mettréwitience les différentes phases en
présence. La cartographie EBSD obtenue pour Ballindustriel Fe-Al-Mn-C est donnée en
Figure 4.8.

DL Blea C.02 0, Gl 4

5 i phsss: e L2 G 00 1500

Figure 4.8 Cartographies EBSD obtenues pour kmliadustriel Fe-Al-Mn-C

Sur la cartographie de droite (Figure 4.8), on mgwa la présence de deux phases
uniquement : en rouge l'austénite et en bleu lideCeci s'explique par le fait que la phase
Kappa, ayant une structure cristallographique C#¢ ain parametre de maille tres proche de
celui de la phasg est indexée comme étant de l'austénite.

Analyse EDS

Une analyse EDS a été effectuée afin de quaniégeteneurs en fer, aluminium et manganése
des trois phases. Sur l'image ci-dessous, se traungentre I'austénite”entourée” de phase
Kappa () et de ferriten (Figure 4.9).

MAG: 16000 x HY: 15.0 kW WD: 10.7 mm

Figure 4.9 Image MEB de la zone analysée par EDS
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Les cartographies mettant en évidence la préseagéléments fer, aluminium et manganése
sont données en Figure 4.10.

Données carto
MAG: 16000 x HV; 15.0 kV WOD: 10.7 mm

Données carto
MAG: 16000 x HV: 15.0 kV WD: 10.7 mm

Données carto
MAG: 16000 x HV: 15.0

Mn Fe, Al et Mn
Figure 4.10 Cartographies mettant en évidencedsgnce de différents éléments

D'aprés ces cartographies en éléments, on obseeveeneur en manganése plus grande dans
l'austénite que dans la ferrite et une teneur @miaium plus grande dans la ferrite que dans
l'austénite.

Des quantifications ont été effectuées dans troiseg différentes correspondant aux trois
phases en présence (Figure 4.11).

62
MAG: 16000 x HV: 15.0 kv WD: 10.7 mm

Figure 4.11 Zones analysées pour la quantificaio@léments fer, aluminium, manganése et silicium

79



Chapitre IV Résultats expérimentaux

Les résultats donnant les compositions en pourgentaassique et en pourcentage atomique
des trois zones analysées correspondant aux tragep sont indiqués dans le Tableau 4.2.

Kappa Elément Composition (%massique) | Composition (%atomigue)
Fe 86,44 79,72
Al 7,61 14,52
Mn 5,75 5,39
Si 0,2 0,36
Austénite Elément Composition (%massique) | Composition (%atomigue)
Fe 87,38 81,72
Al 6,17 11,94
Mn 6,23 5,92
Si 0,23 0,42
Ferrite Elément Composition (%massique) | Composition (%atomigue)
Fe 87,72 81,14
Al 7,22 13,83
Mn 4,76 4,47
Si 0,31 0,56

Tableau 4.2 Tableau regroupant les compositioré&déments fer, aluminium, manganése et siliciumtass
phases en présence

Analyse par microsonde électronigipas d’analyse : 0,2um)

Les résultats obtenus par analyse a la microsolederanique sont donnés en Figure 4.12
et dans le Tableau 4.3 :

Cartographies en éléments :

ferrite

Kappa[1] 4

Kappa[?] .

m C Wt 12kV

Carbone

Aluminium
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i

Mang

T

anese

Silicium

Figure 4.12 Cartographies en éléments

Quantifications :
Kappa [1] Elément Composition (%massique) | Composition (Yeatomique)
Al 9,072 15,322
Mn 6,073 5,035
Si 0,23 0,376
C 3,168 11,978
Kappa [2] Elément Composition (%massique) | Composition (Yeatomique)
Al 7,843 12,754
Mn 5,973 4,774
Si 0,191 0,3
C 4,217 15,404
Austénite Elément Composition (%massique) | Composition (Yeatomique)
Al 6,492 11,901
Mn 5,688 5,121
Si 0,234 0,412
C 1,146 4,72
Ferrite Elément Composition (%omassique) | Composition (Yeatomique)
Al 7,558 14,305
Mn 4,479 4,163
Si 0,268 0,488
C 0,057 0,244

Tableau 4.3 Quantifications des éléments dangiiefel’austénite et la phase Kappa

Les résultats ci-dessus sont en accord avec ceernwbpar analyse EDS. Cette analyse par
microsonde permet, en plus, de quantifier la qteadg carbone présent dans chaque phase.

4.1.2.2 Alliage industriel Fe-8%Al

Le diffractogramme met en évidence la présenceedsenle phase cubique centrée. Cet acier
est bien entierement ferritique (parametre de mai#0,2893 nm). Le parametre de maille
déterminé est en accord avec les résultats donmésapFigure 2.8 [Buckley et Kaviani,
1998].
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4.2 Comportement a chaud et parametres rhéologiques

4.2.1 Essais de torsion

Une série d’essais de torsion a chaud (Tableauadété effectuée afin de pouvoir déterminer
les parametres rhéologiques m et Q correspondapeécgvement a la sensibilité a la vitesse
de déformation et a la sensibilité a la tempéra(émergie d’activation apparente). Les
parameétres d'écrouissage (h) et de restauratiomndigue (r) seront aussi déterminés au
cours de cette étude et une nouvelle loi décrit/émblution de la densité de dislocations en
fonction de la déformation sera proposée. La détation de ces parametres rhéologiques
permettra ensuite de simuler les évolutions micuotirales liees aux phénomeénes de
recristallisation dynamique.

Vitesse de

. . 1 0.1 0.1 0.1 0.3 0.3 0.3 1 1 1
déformation (s™)

Température de
déformation (C)

900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

Tableau 4.4 Essais de torsion effectués permettanalculer les parametres rhéologiques

4.2.2 Courbes contrainte-déformation

Les courbes contrainte-déformation présentent oo domaine d'écrouissage au cours
duquel la contrainte croit au fur et a mesure quaééeformation augmente, puis un maximum
relativement peu accentué, suivi d'un lent adoapieht conduisant a un domaine
stationnaire, dans lequel la contrainte d'écoulémeste constante. Celui-ci n'est atteint
qgu'apres une déformation élevée; 10 environ (cf. Figure 4.52).

4.2.2.1 Alliages industriels
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Alliage industriel Fe-8%Al (coulée AM0222)

Les courbes contrainte-déformation obtenues paisse torsion pour l'alliage industriel
Fe-8%Al sont données en Figure 4.13 :
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1000C

160

140 4

= Figure 4.13 Courbes contrainte-

—o01s1 déformation obtenues pour l'alliage
80 —0.3s-1

/[ —1s1 industriel Fe-8%All

100

60

Contrainte (MPa)

40
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—0.1s-1
—03s-1
—1s-1

Contrainte (MPa)
o]
o

0 01 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1
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Alliage industriel Fe-8%Al-5%Mn-0.2%C (coulée 1982)

Les courbes contrainte-déformation obtenues paisse torsion pour l'alliage industriel

Fe-8%AlI-5%Mn-0.2%C sont données en Figure 4.14 :

900C

o >

0] \

—0,1s-1
—0,3s-1
—1s-1

Contrainte (MPa)
o]
o

0 01 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1
Déformation

1000C

—0,1s-1

[\ —03s1
7M —1s1
\

Contrainte (MPa)
o]
o

0 01 0,2 0,3 04 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1
Déformation

1100C

160

140 4

120 1

100

—0,1s-1
—0,3s-1
—1s-1

Contrainte (MPa)
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o

0 01 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1
Déformation
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Figure 4.14 Courbes contrainte-
déformation obtenues pour l'alliage
industriel Fe-8%Al-5%Mn-0.2%C
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4.2.2.2 Alliages modeles

Les courbes couple - nombre de tours obtenues iexgéialement par les essais de torsion
pour les alliages modeéles présentent, dans cectsn un important pic notamment pour
l'alliage Fe-15%Al. Cependant, afin de détermirgercbntrainte, il est nécessaire de calculer
la dérivée du couple par rapport au nombre de ta@argjui nécessite un lissage des courbes
expérimentales pour lequel ce pic n’est pas prisoenpte.

Exemple du pic du couple observé expérimentalement

Les courbes couple — nombre de tours obtenuesimg@nalement pour les différents alliages
déformés & une température de 900°C et une vites8e3 & sont données en Figure 4.15

3,51 3,51
3,07 3,0 4
2519
| —— Couple(N.m)
" —Filtré

—— Couple(N.m)
— Filtré

Couple (N.m)
~
o
Couple (N.m)
N
°

1,0 1 1,0
0,5 0,5
0,0 T T T 0,0 T T T T
0 0,5 1 15 2 25 0 05 1 15 2 2,5
Nombre de tours Nombre de tours
Alliage industriel Fe-8%Al Alliage industriel Fe-8865%Mn-0.2%C
4,0 4,0
35 35
3,0 3,0
fg 25 g 254 r
g0 f/ et “f’v et
§ 15 é 1,5
1,0 10
0,5 05
0,0 T T T 0,0
0 05 1 15 2 25 0 05 1 15 2 25
Nombre de tours Nombre de tours
Alliage modéle Fe-8%Al Alliage modéle Fe-8%Al-20ppm
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so7l Figure 4.15 Courbes expérimentales couple — nonibre
[ tours obtenues par essais de torsion sur les eliffés
nuances étudiées
10 Température : 900°C
05 Vitesse de déformation : 0:3s

— Couple(N.m)
— Filtré

Couple (N.m)
™~
°

0 05 1 15 2 25
Nombre de tours

Alliage modéle Fe-15%Al

Concernant les alliages industriels, aucun pic duple n’est observé. Dans les alliages
modeles, un pic du couple est observé dans certains Pour les alliages Fe-8%Al et
Fe-8%AlI-20ppmC, un |éger pic est parfois préseatsatjue pour l'alliage Fe-15%Al le pic
est important. Un essai supplémentaire de torsicimaad a été réalisé sur 'alliage Fe-15%Al
(température de 900°C et une vitesse de ®.&gec non pas 5min de maintien & température
avant déformation mais 1h afin de vérifier si ce @iait d0 a des phénomeénes de diffusion
(passage d’'une structure ordonnée a une strucfsrdbnnée). Les valeurs du couple obtenu

sont similaires au premier essai réalisé ne peamtetpas de conclure sur la raison de
I'existence de ce pic.

Alliage modéle Fe-8%Al

Les courbes contrainte-déformation obtenues pasiseste torsion pour lalliage modele
Fe-8%Al sont données en Figure 4.16 :

900T
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140 1
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100
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—1s-1
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contrainte (MPa)

40
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0 01 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1
déformation
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1000C

Figure 4.16 Courbes contrainte-

—01s1 déformation obtenues pour l'alliage
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Alliage modéle Fe-8%Al-20ppmC

Les courbes contrainte-déformation obtenues pasiseste torsion pour lalliage modele
Fe-8%Al-20ppmC sont données en Figure 4.17 :
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1000C

Figure 4.17 Courbes contrainte-

—o01s1 déformation obtenues pour I'alliage
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Alliage modele Fe-15%Al

Les courbes contrainte-déformation obtenues paaiesie torsion pour l'alliage modéle
Fe-15%Al sont données en Figure 4.18 :
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1000C

Figure 4.18 Courbes contrainte-

—o01s1 déformation obtenues pour I'alliage
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4.2.2.3 Evolution de la contrainte maximale avec la tempérnare et la vitesse de
déformation

Les courbes donnant I'évolution de la contraintimale avec la température et la vitesse de
déformation pour 'ensemble des nuances sont derere&igure 4.19.
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0.3s-1
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120 X . . .
= Figure 4.19 Evolution de la contrainte
o 100 —&—Fe-8%Al industriel . L,
2 RN - Fe-89%A1-5%Mn-0.2%C industriel maximale avec la température et la
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4.2.2.4 Discussion

Un résultat classique est vérifié (Figure 4.13,uFég4.14, Figure 4.16, Figure 4.17, Figure
4.18 et Figure 4.19) : la contraindeaugmente lorsque la température diminue ou lorsmue
vitesse de déformation augmente.

Concernant les différentes nuances, les contraieteplus élevées sont celles associées aux
alliages industriels Fe-8%AI-5%Mn-0.2%C et Fe-8%Rlis dans l'ordre décroissant, nous
trouvons l'alliage modele Fe-8%Al-20ppmC, l'alliageodele Fe-8%Al et enfin I'alliage
modele Fe-15%Al. Les trois nuances contenant urtaioe quantité de carbone, en solution
solide a ces températures élevées, (I'alliage indlig-e-Al-Mn-C contient 0,2% de carbone,
l'alliage industriel Fe-Al, 86ppm de carbone ellitge modele Fe-Al-C, 24ppm de carbone)
présentent donc les contraintes les plus élevéies ¢ircissant du carbone). La raison pour
laguelle I'alliage modéle Fe-15%Al possede une reante d’écoulement inférieure a celle de
I'alliage modele Fe-8%Al est moins évidente. Il espendant intéressant de noter que Palm
[2005] a aussi observé une tres légere baisselamita d’élasticité entre un alliage Fe-9%Al
et un alliage Fe-15%Al déformés a 700°C sans dodie&plication.
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4.2.3 Détermination des parametres rhéologiques

4.2.3.1 Parameétres macroscopiques

Parametre m

Dans un premier temps, les trois courbes contraiétermation correspondant aux trois
vitesses de déformation imposées a une tempérammaée sont tracées. Pour chaque
température, deux valeurs de m sont déterminéespreaiere pour une déformation

correspondant approximativement au maximum de laramte et la seconde pour une
déformation égale a 1. Dans un second temps, deyhgs comportant chacun trois points
(Insi ;Inci) sont tracés puis une régression linéaire esttaffecafin de déterminer la pente qui

représente la valeur de m associée.

Exemple de détermination du parameétre m :

4,6

In (o)

44
y =0,1636x + 4,5649
R? = 0,9999
43

T T T 4,1
-2,5 -2 -1,5 -1 -0,5 0
In(g7)
Figure 4.20 Détermination du paramétre m corresgond I'alliage industriel Fe-8%Al associé a une

température de 900°C et une déformation égale a 1

Bien que seulement trois valeurs soient utiliséms pléterminer une pente, le coefficient de
corrélation est égal a 0,9999 ce qui permet d’aumie trés grande confiance dans les
résultats.

Concernant I'ensemble des nuances, le coefficiermodrélation est toujours supérieur a 0,98.
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Parametre Q

Deux graphes (i en fonction de 1/T pour les trois vitesses de méfdion) correspondant
aux deux déterminations différentes de la valeumdém(c=omay €t Mg=1)] sont tracés.
Connaissant la valeur de m pour chacune des @wipdratures et en calculant la valeur de la
pente pour chacune des trois vitesses de déformdtémergie d’activation apparente Q
associée a une vitesse de déformation et & uneéétatape données peut étre déterminée.

Exemple de détermination du parametre Q :

y = 6542,5x - 0,989

45 R®=0,9873 —
T /; 2.
357 / y = 6802,5x - 1,4098
R?=0,9925 ¢ v=01s1
3 y = 7905,3x - 2,5392 Hv=03s1
R? = 0,9976 Av=1s1

In(o)

—Linéaire (v=0,1s-1)
— Linéaire (v=0,3 s-1)
—Linéaire (v=1s-1)

0,51

0 T T T T T T
0,00072 0,00074 0,00076 0,00078 0,0008 0,00082 0,00084 0,00086

uT

Figure 4.21 Graphique permettant la déterminatioparamétre Q associé a une déformation égale a 1

Les coefficients de corrélation obtenus sont timssb Concernant I'ensemble des nuances, le
coefficient de corrélation est toujours supérieQr38.
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Alliage industriel Fe-8%Al

Sensibilité a la vitesse de déformation (m)

Les valeurs des coefficients de sensibilité a fasge de déformation obtenues pour l'alliage
industriel Fe-8%Al sont données en Figure 4.22 :

0,27

0,25 4
Teer (C) | M (0=Oma) | M (e=1) _/’
900 0,181 0,164 £ 021 \:_:((g)mi)
1000 0,210 0,219 010 /

1100 0,232 0,235

0,17

0,15 T T T T T
850 900 950 1000 1050 1100 1150

Température (C)
Figure 4.22 Valeurs des paramétres de sensibiléévaéiesse de déformation
déterminées pour l'alliage industriel Fe-8%Al

Le point entouré par un cercle vert semble étreaint aberrant. En effet, il semblerait qu'il
se soit produit un auto-échauffement durant ladér’essai de torsion effectué a 900°C et a
1s® ayant pour conséquence une diminution de la doigrat donc de la valeur de m
associée (cf. Figure 4.13).

Sensibilité a la température — énergie d’activadipparente (Q)

Les valeurs des énergies d’activation apparenteCE®s acmax €t a c.=; obtenues pour
l'alliage industriel Fe-8%Al sont données dans Bbl€au 4.5, le Tableau 4.6 et en Figure
4.23 :

€ (sh 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Tger (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

Q (kJ/mol) 355 306 277 345 297 269 312 269 244

Tableau 4.5 Tableau regroupant les énergies daaiivapparente associées,ay
pour l'alliage industriel Fe-8%Al
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€ (sh 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Tger (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

Q (kJ/mol) 401 300 280 345 258 241 332 248 231

Tableau 4.6 Tableau regroupant les énergies d&aiiv apparente associées a;
pour l'alliage industriel Fe-8%Al

Q associée a omax
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3
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<
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Figure 4.23 Représentation de I'énergie d’activatipparente assoCié&y eto ¢-;
en fonction de la température pour l'alliage indesEe-8%Al

Alliage industriel Fe-8%Al-5%Mn-0.2%C

Sensibilité a la vitesse de déformation (m)

Les valeurs des coefficients de sensibilité a fasge de déformation obtenues pour l'alliage
industriel Fe-Al-Mn-C sont données en Figure 4.24 :
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0,27

0,25 A

0,23 A

Tuet (T) M ( O=Omax) m (e=1) J
900 0,215 0,217 € 0211
1000 0,216 0,215 019
1100 0,243 0,235 onr

0,15 T T T T T
850 900 950 1000 1050 1100 1150

Température (T)
Figure 4.24 Valeurs des paramétres de sensibilaéviesse de déformation
déterminées pour I'alliage industriel Fe-Al-Mn-C

Sensibilité a la température — énergie d'activadipparente (Q)

Les valeurs des énergies d’activation apparenteCE®Es acmax €t aoc.-; obtenues pour
l'alliage industriel Fe-Al-Mn-C sont données daasTiableau 4.7, le Tableau 4.8 et en Figure
4.25:

€ (s 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Taer (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

Q (kJ/mol) 331 330 293 324 323 287 312 310 276

Tableau 4.Tableau regroupant les énergies d’'activation appar@ssociéesdiay
pour I'alliage industriel Fe-Al-Mn-C

€ (sh 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Tger (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

Q (kJ/mol) 306 309 282 288 291 266 293 296 271

Tableau 4.8 Tableau regroupant les énergies d&aiv apparente associées a;
pour I'alliage industriel Fe-Al-Mn-C
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Figure 4.25 Représentation de I'énergie d’activatipparente assoCié@& gy etc =1
en fonction de la température pour l'alliage modedeAl-Mn-C

Alliage modele Fe-8%Al

Sensibilité a la vitesse de déformation (m)

Les valeurs des coefficients de sensibilité a fasge de déformation obtenues pour l'alliage
modéle Fe-8%Al sont données en Figure 4.26 :
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Figure 4.26 Valeurs des paramétres de sensibilaéviesse de déformation
déterminées pour I'alliage modele Fe-8%Al

Sensibilité a la température — énergie d'activadipparente (Q)

Les valeurs des énergies d’activation apparenteCE®Es acmax €t aoc.-; obtenues pour
l'alliage modele Fe-8%Al sont données dans le Tablé.9, le Tableau 4.10 et en Figure
4.27 :

€ (sh 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Tger (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

Q (kJ/mol) 272 250 232 269 246 229 246 225 210

Tableau 4.9 Tableau regroupant les énergies daaiivapparente associées,ay
pour l'alliage modele Fe-8%Al

€ (sh 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Tger (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

Q (kJ/mol) 264 249 226 251 237 215 238 225 204

Tableau 4.10 Tableau regroupant les énergies d&itth apparente associées a;
pour l'alliage modele Fe-8%Al
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Figure 4.27 Représentation de I'énergie d’activatipparente assoCié@& gy etc =1
en fonction de la température pour l'alliage modeéde8%Al

Alliage modele Fe-8%Al-20ppmC

Sensibilité a la vitesse de déformation (m)

Les valeurs des coefficients de sensibilité a fasge de déformation obtenues pour l'alliage
modele Fe-8%AlI-20ppmC sont données en Figure 4.28 :
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Figure 4.28 Valeurs des paramétres de sensibilaéviiesse de déformation
déterminées pour I'alliage modele Fe-8%Al-20ppmC

Sensibilité a la température — énergie d'activadipparente (Q)

Les valeurs des énergies d’activation apparentec#ss acmax €t ac -; obtenues pour
I'alliage modele Fe-8%Al-20ppmC sont données dantdbleau 4.11, le Tableau 4.12 et en
Figure 4.29 :

€ (s 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Taer (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

Q (kJ/mol) 341 302 249 307 272 224 284 252 207

Tableau 4.11 Tableau regroupant les énergies d&itth apparente associ€es,@y
pour I'alliage modéle Fe-8%Al-20ppmC

€ (sh 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Tger (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

Q (kJ/mol) 348 307 258 310 273 230 294 259 218

Tableau 4.12 Tableau regroupant les énergies daitth apparente associées a;
pour l'alliage modele Fe-8%AIl-20ppmC
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Figure 4.29 Représentation de I'énergie d’actoratipparente assoCi€e gy eto -3
en fonction de la température pour I'alliage modede8%Al-20ppmC

Alliage modele Fe-15%Al

Sensibilité a la vitesse de déformation (m)

Les valeurs des coefficients de sensibilité a fasge de déformation obtenues pour l'alliage
modéle Fe-15%Al sont données en Figure 4.30 :
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Figure 4.30 Valeurs des paramétres de sensibilaéviesse de déformation
déterminées pour I'alliage modele Fe-15%Al

Sensibilité a la température — énergie d'activadipparente (Q)

Les valeurs des énergies d’activation apparentec#ss acmax €t ac -; obtenues pour
l'alliage modele Fe-15%Al sont données dans le dabl4.13, le Tableau 4.14 et en Figure
4.31:

€ (s 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Taer (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

Q (kJ/mol) 236 223 220 234 221 218 225 213 210

Tableau 4.13 Tableau regroupant les énergies d&itth apparente associ€es,@y
pour I'alliage modéle Fe-15%Al

€ (sh 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Tger (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

Q (kJ/mol) 248 240 225 238 231 216 232 225 210

Tableau 4.14 Tableau regroupant les énergies d&itin apparente associées a;
pour I'alliage modéle Fe-15%Al
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Figure 4.31 Représentation de I'énergie d’activatipparente assoCié@& gy etc =1
en fonction de la température pour l'alliage modedel5%Al

4.2.3.2 Paramétres microscopiques

Utilisation de la relation microscopique élaborée lpaasraoui et Jonas [1991]

La détermination des deux coefficients h et r pérome bon recouvrement des courbes
contrainte-déformation simulées et des courbes rempétales dans le domaine des
déformations modérées (cf. Figure 4.33), c'estr@-aant que les effets de la recristallisation
dynamique interviennent (pour une déformation caosepentrese, déformation associée a la

limite d'élasticité, et la déformation associée €iB)omax [JONnaset al, 2009]).
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Proposition d’'une nouvelle relation microscopique

Dans cette partie, nous proposons une nouvellaaelmicroscopique qui permet d’atteindre
plus rapidement son asymptote (état stationndiréyolution de la densité de dislocations en
fonction de la déformation est de la forme suivante

% _hp 2-ex;Ei Dpj 4-1
de h

avec h : paramétre caractérisant I'écrouissagfe (m

r : parametre caractérisant la cinétigpieestauration dynamique (sans dimension)

Apres intégration de I'équation 4-1 et utilisatide I'équation 2-1, on en déduit la loi de
comportement macroscopique suivante :

i 1%

2
c= G—Sﬂn 2

n 1—[1—2exl{ c: [;nZH Cexp -2fe -ce) |

Os

avecce : limite d'élasticité o =a Oy Ob D\/p—o

: ) - . : /h -
os : contrainte d'écoulement en régime stationnaireg =o Oy Ob 0, [— O Inz
r

Cette loi, appelée «loi exponentielle », présemen I'avantage de conduire a un état
stationnaire plus rapidement que celle proposéégqesraoui et Jonas [1991] (Figure 4.32).

Laasraoui - Jonas

Loi exponentielle
\ \ﬁ dp _ . .
—- =0 = état stationnail
de
P
h h

—n2 —
r r

Figure 4.32 Représentation schématique des codpdis= f (p) pour les deux lois utilisées
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Les parametres microscopiques obtenus avec cetteelt® loi sont comparables a ceux
obtenus avec la loi Laasraoui et Jonas [1991] ékamhé gu’ils ont les mémes dimensions.

On peut remarquer que gi< 1, on retrouve la relation de Laasraoui et Jonasfiectuant
un développement limité d’ordre 1.

Les parameétres h et r seront systématiquementnagié@tes en utilisant les deux loisJ pour
Laasraoui et Jonas EE pour loi exponentielle).

Dans la partie modélisation de cette étude (ctepd; la nouvelle loi proposée décrivant
I'évolution de la densité de dislocations en fomctide la déformation sera utilisée et les
résultats de la nuance Fe-8%AIl AM0222 seront ex§da cette occasion.

Exemple de courbes contrainte-déformation simuléése aux deux différentes lois

La Figure 4.33 montre un exemple d'une courbe aom&-déformation expérimentale (en
noire) obtenue pour un essai réalisé & 900°C at'dur I'alliage industriel Fe-8%Al ainsi
gue les courbes simulées grace a la déterminatisrcakefficients h et r par l'intermédiaire de
la loi de Laasraoui et Jonas (en rouge) et delaelte loi proposée (en bleu).

120 — 120 —

.a
5
\

Contrainte (MPa)
Contrainte (MPa)
|

100 —

\ \ \ % /f‘\ \ \ \
o

0 0.02 0.04 0.06 0.0¢ 0.02 0.04 0.06 0.08

Déformation Déformation
Figure 4.33 Exemple de courbes contrainte-défoomatimulées

Dans ce cas, en utilisant la loi de Laasraoui eagoon obtient r = 119 et h = 1,669%2
et en utilisant la nouvelle loi proposée, r = 551et1,116. 18 m?.
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Alliage industriel Fe-8%Al

Parametre de restauration dynamique (r)

Les valeurs des parametres de restauration dynano@tenues pour l'alliage industriel
Fe-8%Al sont données dans le Tableau 4.15 et end-#§y34 :

€ (sY 0,1 0,1 0,1 0,3 03 0,3 1 1 1
Teer (C) | 900 1000 | 1100 900 1000 | 1100 900 1000 | 1100

I 196 73 87 126 106 76 119 76 65

e 107 38 42 65 57 40 55 41 33

Tableau 4.15 Tableau regroupant les valeurs desngdres de restauration dynamique
pour I'alliage industriel Fe-8%Al
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—8—v=0,1s-1J
200 —8—v=0,3s5-1LJ

_ —8—v=1s1LJ
- ® v=0,1s-1LE
150 4 - @ v=03s1LE
- ® v=1s1LE
100 .-

50 ®

850 900 950 1000 1050 1100 1150
Température (T)

Figure 4.34 Evolution des valeurs des paramétresstauration dynamique
en fonction de la température pour l'alliage indekEe-8%Al

Paramétre d’écrouissage (h)

Les valeurs des parametres d’écrouissage obtermesl’plliage industriel Fe-8%Al sont
données dans le Tableau 4.16 et en Figure 4.35 :

€ h 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Taer (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

hyx 10 (m™®) | 121,39 | 18,93 | 10,53 | 118,45 | 44,28 | 14,92 | 166,86 | 52,08 | 23,12

hex 10 (m? | 9510 | 14,33 7,34 88,63 | 34,07 | 11,31 | 111,16 | 40,03 | 16,91

Tableau 4.16 Tableau regroupant les valeurs desrgdares d'écrouissage pour l'alliage industrieBFeAl
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Figure 4.35 Evolution des valeurs des paramét@&salissage
en fonction de la température pour l'alliage indesFe-8%Al

Il faut signaler que ces coefficients r et h pnéset une forte dispersion et leurs mesures
doivent toujours étre analysées avec précaution.

Variation des parametres h et r en fonction dedagérature et de la vitesse de déformation

Dans le cas de cet alliage industriel Fe-8%Al,dgation des parametres h et r en fonction de
la température et de la vitesse de déformatiog atedice.

En supposant que les paramétres h et r suivenibupeissance en fonction de et une loi
d’Arrhénius en fonction de T, on peut déduire uefioient de sensibilité a la vitesse et une
énergie d’activation apparente.

Compte tenu des travaux antérieurs [Chauvet-Sauv2@@0] [Oliveira, 2003], les lois
donnant h et r sont de la forme :

m, UQ
h =K M, Dexg ——<h
h Le F{RDT)

-m, UQ
r=K ™ Dexg ———
r e p(RDTj

Les coefficients m et m, sont déterminés en tracant les courbagé)=f(In €) et
In(h) =f (Ine) et en prenant la moyenne des trois pentes comdapb aux trois
températures.
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Ensuite, les coefficients (@t Q, sont déterminés en tracant les courlrgs) = f(%.) et

In(h) =f (}./I.), en prenant la moyenne des trois pentes corregpbradix trois vitesses de

déformation et en utilisant le coefficient ou m, déterminé précédemment.

Enfin, une optimisation numérique portant sur lasametres Ket K, est effectuée afin que
I'écart moyen global entre les valeurs expérimestat théoriques soit minimisé.

Les résultats ainsi obtenus sont donnés dans ledwaB.17, en Figure 4.36 et en Figure 4.37.

K, m, Q, (kd/mol) | Kn (M?) M Qn (kd/mol)
0,915 -0,12 360 4,15 x 10° 0,29 500

Tableau 4.17 Tableau regroupant les coefficientsrK Q;,, Ky, m, et @ pour l'alliage indutriel Fe-8%Al
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Figure 4.36 Evolution des valeurs des paramétresstauration dynamique expérimentaux et théoriques
en fonction de la température pour l'alliage indesFe-8%Al
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Figure 4.37 Evolution des valeurs des paramét@&solissage expérimentaux et théoriques
en fonction de la température pour l'alliage indesEe-8%Al
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Alliage industriel Fe-8%Al-5%Mn-0.2%C

Parametre de restauration dynamique (r)

Les valeurs des parameéetres de restauration dynanoftenues pour l'alliage industriel
Fe-Al-Mn-C sont données dans le Tableau 4.18 &igure 4.38 :

€ (Y 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Taer (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

I 105 216 322 192 237 329 115 241 245

e 61 122 174 113 139 178 59 135 135

Tableau 4.18 Tableau regroupant les valeurs desngdres de restauration dynamique
pour I'alliage industriel Fe-Al-Mn-C
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Figure 4.38 Evolution des valeurs des paramétresstauration dynamique
en fonction de la température pour I'alliage indesFe-Al-Mn-C

Parametre d’écrouissage (h)

Les valeurs des parametres d’écrouissage obtemmuwed @lliage industriel Fe-Al-Mn-C sont
données dans le Tableau 4.19 et en Figure 4.39 :

€ (sh 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Taer (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

hyx 10 (m?) | 105,17 | 82,70 | 43,70 | 334,09 | 171,49 | 86,93 | 290,69 | 224,77 | 101,74

hee x 10™ (m) 86,30 66,50 | 34,02 | 278,26 | 143,01 | 67,87 | 216,73 | 181,37 | 55,70

Tableau 4.19 Tableau regroupant les valeurs desrgdres d'écrouissage pour I'alliage modéle Fe-Al®
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Figure 4.39 Evolution des valeurs des paramét@&salissage
en fonction de la température pour I'alliage modedeAl-Mn-C

Alliage modele Fe-8%Al

Paramétre de restauration dynamique (r)

Les valeurs des parametres de restauration dynamadpienues pour l'alliage modele
Fe-8%Al sont données dans le Tableau 4.20 et end-#40 :

€ (sY 0,1 0,1 0,1 03 0,3 03 1 1 1
Teer (C) | 900 1000 | 1100 900 1000 | 1100 900 1000 | 1100
I 20 20 29 43 48 69 50 63 82
e 10 12 15 24 30 40 29 37 47

Tableau 4.20 Tableau regroupant les valeurs desrgdres de restauration dynamique
pour l'alliage modele Fe-8%Al
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Figure 4.40 Evolution des valeurs des paramétresstauration dynamique
en fonction de la température pour I'alliage modede8%Al
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Paramétre d’écrouissage (h)

Les valeurs des parametres d’écrouissage obtenmes ljalliage modele Fe-8%Al sont
donnés dans le Tableau 4.21 et en Figure 4.41 :

€ (sY 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Taer (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

h.; x 10 (m?) 8,27 4,33 3,26 | 28,02 | 15,33 | 12,47 | 50,48 | 34,50 | 27,69

hiex 10 (m?) | 6,33 3,44 2,52 | 22,75 | 13,98 | 10,31 | 42,57 | 28,68 | 22,63

Tableau 4.21 Tableau regroupant les valeurs desrgdares d'écrouissage pour I'alliage modéle Fe-8%Al
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Figure 4.41 Evolution des valeurs des paramét@&salissage
en fonction de la température pour l'alliage modeéde8%Al

Alliage modele Fe-8%Al-20ppmC

Parametre de restauration dynamique (r)

Les valeurs des paramétres de restauration dynamidptienues pour l'alliage modeéle
Fe-8%Al-20ppmC sont données dans le Tableau 4.82 Eigure 4.42 :

£ (s 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1
Teer (C) | 900 1000 | 1100 900 1000 | 1100 900 1000 | 1100

o 34 37 46 42 55 67 50 67 73

e 18 21 26 22 29 35 25 35 39

Tableau 4.22 Tableau regroupant les valeurs desngdres de restauration dynamique
pour I'alliage modéle Fe-8%Al-20ppmC
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Figure 4.42 Evolution des valeurs des paramétreestauration dynamique
en fonction de la température pour I'alliage modede8%Al-20ppmC

Paramétre d’écrouissage (h)

Les valeurs des parametres d'écrouissage obtenuesir pl'alliage modéle
Fe-8%Al-20ppmC sont données dans Tableau 4.23eigene 4.43 :
€ (sh 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1
Taer (T) 900 1000 | 1100 900 1000 | 1100 900 1000 | 1100
h;x10™ (m?) | 16,51 | 8,06 515 | 29,38 | 15,33 | 13,07 | 54,33 | 37,16 | 24,69
hex10™(m? | 12,70 | 658 | 4,12 | 21,86 | 14,43 | 9,88 | 39,97 | 28,18 | 19,16

Tableau 4.23 Tableau regroupant les valeurs desngdres d’écrouissage
pour l'alliage modele Fe-8%AIl-20ppmC
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Figure 4.43 Evolution des valeurs des paramétréagralissage
en fonction de la température pour 'alliage modede8%AI-20ppmC
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Alliage modele Fe-15%Al

Parametre de restauration dynamique (r)

Les valeurs des paramétres de restauration dynamidptienues pour l'alliage modeéle
Fe-15%Al sont données dans le Tableau 4.24 etgend-#.44 :

£ (sY 0,1 0,1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1
Tesr (C) | 900 1000 | 1100 900 1000 | 1100 900 1000 | 1100

. 18 15 24 31 32 56 99 58 63

e 10 8 13 17 18 75 51 32 34

Tableau 4.24 Tableau regroupant les valeurs desrgdres de restauration dynamique
pour I'alliage modéle Fe-15%Al

100

75

—&—v=0,1s-1LJ
—8—v=0,3s-1LJ
—®—v=1s-10LJ
- ® v=01s-1LE
- ® v=03s-1LE
-® v=1s1LE

251

850 900 950 1000 1050 1100 1150
Température (T)

Figure 4.44 Evolution des valeurs des paramétreestauration dynamique
en fonction de la température pour l'alliage modedel5%Al

Parametre d’écrouissage (h)

Les valeurs des parametres d’écrouissage obtenuas I'plliage modéle Fe-15%Al sont
données dans le Tableau 4.25 et en Figure 4.45 :

€ (sY 0,1 0.1 0,1 0,3 0,3 0,3 1 1 1

Tger (T) 900 1000 1100 900 1000 1100 900 1000 1100

hyx 10 (m?® | 5,90 2,05 1,89 | 16,04 | 7,53 7,46 | 10548 | 2566 | 17,28

heex 10 (m?) | 4,50 1,57 1,48 | 12,39 | 6,06 13,9 | 91,83 | 20,02 | 13,55

Tableau 4.25 Tableau regroupant les valeurs desngdres d’écrouissage
pour I'alliage modéle Fe-15%Al
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Figure 4.45 Evolution des valeurs des paramét@&salissage
en fonction de la température pour l'alliage modedel5%Al

4.2.4 Synthése partielle

4.2.4.1 Sensibilité a la vitesse de déformation (m)

Les valeurs du coefficient m de sensibilité a kesse de déformation sont comprises entre
0,16 et 0,26. Ce sont des valeurs rencontréesqu@ssent. Par comparaison, Oliveira [2003]
a obtenu des valeurs de m a 1100°C comprises @2tteet 0,24.

Les trois points étant alignés sur chaque graphe #f(In€) (coefficient de corrélation
supérieur a 0,98) , le coefficient m est donc irah&ant de la vitesse de déformation dans le
domaine étudié (Figure 4.20).

De plus, en portant, pour les deux cas ¢ (omay €t m € = 1)], la valeur de m en fonction
de la température (Figure 4.22, Figure 4.24, Figugs, Figure 4.28 et Figure 4.30), nous

remarquons que lorsque la température augmenteféaient m augmente.

Les valeurs de m associées au maximum des coudm@saiote-déformation pour les
différentes nuances étudiées sont données en Hgiée
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Figure 4.46 Evolution de m en fonction de la terapée pour les différentes nuances

D’apres ce graphique, il semblerait que plus leetenen aluminium augmente, plus le
matériau est sensible a la vitesse de déformation.

4.2.4.2 Sensibilité a la température — énergie d’activatiorapparente (Q)

D’aprés les graphiques précédents (Figure 4.23ur&i¢.25, Figure 4.27, Figure 4.29 et
Figure 4.31), I'énergie d'activation Q dépend de Videsse de déformation et de la
température : plus la vitesse de déformation ebtefgour une température donnée, plus Q
est élevée ; d’autre part plus la températurelegéé pour une vitesse de déformation donnée
plus Q est faible.

De plus, le produit m.Q ne dépend pas de la termypérdpour une vitesse de déformation
donnée) (Figure 4.47) mais dépend de la vitessel&iermation (pour une température
donnée).

Valeurs associées au maximum des courbes  o-€ Valeurs associéesa €=1

70 70

65 65 1
% % —&—Fe-8%Al industriel
E - * — £ —#-Fe-8%Al modele
2 60 2 60 —4— Fe-8%AI-20ppmC modgle
o o ¢ * — —8—Fe-15%Al modéle
£ IS _ —6—Fe-Al-Mn-C industriel

55 — 55 - N N

= — = = ]
50 T T T T T 50 T T T T
850 900 950 1000 1050 1100 1150 850 900 950 1000 1050 1100 1150
Température (T) Température (T)

Figure 4.47 Indépendance du produit m.Q vis-a-gisadempérature
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Les valeurs de Q associées au maximum des coudmgsaiote-déformation et pour une
vitesse de déformation de 0,3 sont données en Figure 4.48 :
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Figure 4.48 Evolution de Q en fonction de la terauée pour les différentes nuances

D’aprés ce graphique, il semblerait que plus lanoaaest chargée en carbone plus I'énergie
d’activation est grande. C’est un résultat en atewec celui obtenu par Oliveira [2003].

Par comparaison, Oliveira [2003] et McQueen et RZ&92] ont respectivement obtenu des
valeurs de Q comprises entre 220 et 260 kJ/mohtee 468 et 402 kJ/mol pour des aciers
ferritiques. Ces résultats sont en accord aveediesirs de Q déterminées dans cette étude.

Les valeurs de Q obtenues ne sont pas trés élaigieekénergie d’activation d’autodiffusion
du fera. Dans la littérature, on rencontre des valeurspm®s entre 24RJ/mol [Frost et
Ashby, 1982] et 280 kJ/mol [Seeger, 1998]. C’esté@sultat que I'on retrouve généralement
pour les métaux a forte énergie de défaut d'empiente qui traduit le fait que les
mécanismes élémentaires de la restauration dynangtjue la recristallisation dynamique
sont essentiellement contrélés par l'autodiffuhdantheillet].

4.2.4.3 Parameétre de restauration dynamique (r)

D’une maniére générale, d'apres les graphiqueegedts (Figure 4.38, Figure 4.40, Figure

4.42 et Figure 4.44), le coefficient r augmentesdoie la température augmente. Ceci est en
accord avec le fait que plus la température estééleplus le mécanisme de restauration
dynamique est activé.
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De plus, concernant les alliages modeles (Figud®,4Figure 4.42 et Figure 4.44), |l
semblerait que plus la vitesse de déformationlesté, plus le coefficient r est important ce
qui est en contradiction avec les résultats obtpau®liveira [2003].

Les valeurs de r des différentes nuances détersiigé@ce a l'utilisation des deux lois
décrivant I'évolution de la densité de dislocati@vec la déformation pour une vitesse de
déformation de 0,3%ssont données en Figure 4.49 :

Laasraoui-Jonas Loi exponentielle

350 350
300 4 / 300
250 250
| / = Fe-8%Al

200 200 —&— Fe-8%AI-20ppmC
. - ~8-Fe-15%Al

150 150 4 —— Fe-8%Al industriel

\ -6~ Fe-Al-Mn-C
100 100 4
50 'f; 50 ’\0_\' 72/.
850 900 950 1000 1050 1100 1150 850 900 950 1000 1050 1100 1150
Température (T) Température (T)

Figure 4.49 Evolution de r en fonction de la terapdne pour les différentes nuances

D’aprés ce graphique, il semblerait que le coaddfitir augmente lorsque la pureté du
matériau diminue.

Par comparaison, Oliveira [2003] a obtenu, pour de®rs inoxydables ferritiques, des
coefficients r plus faibles. Il a par exemple détiee des coefficients r a 1100°C variant de
40 & 15 pour des vitesses de déformation variapeativement de 0.1s1 18"

4.2.4.4 Parametre d'écrouissage (h)

D'apres les graphigues précédents (Figure 4.3%yrd-i¢.39, Figure 4.41, Figure 4.43 et
Figure 4.45), le parameétre d’écrouissage h dimiloreque la température augmente et
lorsque la vitesse de déformation diminue. Ceciesstaccord avec les résultats obtenus
classiguement.

Les valeurs de h des différentes nuances détermigéee a l'utilisation des deux lois

décrivant I'évolution de la densité de dislocati@vec la déformation pour une vitesse de
déformation de 0,3%sont données en Figure 4.50 :
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Laasraoui-Jonas Loi exponentielle
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Figure 4.50 Evolution de h en fonction de la terapéne pour les différentes nuances

Comme pour le coefficient r, nous pouvons remaraquer le coefficient h augmente lorsque
la pureté du matériau diminue.

Par comparaison, Oliveira [2003] a aussi obtenucdefficients h plus faibles. Il a déterminé
des coefficients h variant entre 1*40n? (& une température de 1100°C et une vitesse de
0.18% et 15.16* m? (& une température de 900°C et une vitesse Ye 1s

4.2.4.5 Comparaison entre la loi de Laasraoui et Jonas ealloi exponentielle

Grace a la détermination des coefficients r eef,deux lois microscopiques permettent un
bon ajustement de la courbe expérimentale dansomeaithie des déformations modérées
c'est-a-dire avant que les effets de la recristlbn dynamique interviennent (Figure 4.33).

Les variations des coefficients r et h avec la temature sont identiques pour les deux lois

microscopiques mais l'utilisation de la nouvelle permet d’obtenir des coefficients plus
faibles.
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4.3 Mise en évidence de deux mécanismes de recrista llisation
différents

La déformation a chaud est définie comme étantapégation de mise en forme effectuée a
une température T telle que Télon (Trusion : température du solidus) soit supérieure a 0,5.

Dans le cadre de cette étude, nous avons tragailés températures comprises entre 900°C et
1100°C soit0.6< T/ T < 0.7Z et des vitesses de déformation comprises entsg 81505

4.3.1 Observations expérimentales

Deux essais préliminaires de torsion a chaud @éneféectués sur l'alliage industriel Fe-8%Al
(AM0222) a une température de 1000°C et a deussate de déformation différentes afin de
mettre en évidence le ou les mécanisme(s) de tatisation pouvant intervenir dans ce type
d’alliage.

Un essai de torsion a été réalisé a une vitessifdemation faible de 0,Tset un second a
une vitesse de déformation élevée de’ifisur un taux de déformation égale a 2.

Les microstructures ont été observées par micrésagtique et par microscopie électronique
a balayage couplée a 'EBSD (Figure 4.51).

La convention de représentation des parois swadegraphies EBSD est la suivante :
2<6 < 15°: paroi rouge (sous-joint)
0 > 15° : paroi noire (joint)

f Ul
T =1000°C,€ = 0,18 ete =2

T =1000°CE = 10§ ete =2
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T =1000°C,€ = 0,18 ete =2 T =1000°C,£ = 10" ete =2
(1656 x 1858 uR) (1682 x 2464 pR)
Figure 4.51 Types de microstructures rencontréas lfaliage industriel Fe-8%Al AM0222

Ces deux microstructures, totalement différentesttent en évidence I'existence de deux
mécanismes de recristallisation distincts pouvaérvenir en fonction de la vitesse de
déformation.

Pour I'essai réalisé a une vitesse de déformatdief, les grains sont allongés selon le sens
de cisaillement. Un tres grand nombre de sousgosoint présents. La microstructure est
composeée de parois a forte désorientation et desparfaible désorientation (cristallites). Ces

observations suggérent que le matériau subit ugepsus de recristallisation dynamique

continue (RDC) et géométrique (RDG) a 1000°C et jpies faibles vitesses de déformation.

Pour I'essai réalisé a une vitesse de déformatienéé, la microstructure est composée de
petits grains équiaxes sans sous-structure aiesdglgrains initiaux allongés selon le sens de
cisaillement possédant une sous-structure imp@rtaec des sous-joints moins distincts. Ces
observations suggérent que le matériau subit dansas un processus de recristallisation
dynamique discontinue (RDD) a 1000°C et pour dessses de déformation élevée.

Nous présenterons par conséquent dans la suitetdeétude, d’'une part la recristallisation
dynamique continue puis d’'autre part la recrisgation dynamique discontinue et enfin la
transition d'un mécanisme a l'autre en fonction ldevitesse de déformation et de la
température.
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4.3.2 Difficultés dans la caractérisation des états déformeés

Les microstructures des états deformés présenegtdires particularités qui rendent leur
caractérisation difficile. Ces difficultés, misesavant par Lim [2008], comprennent :

4.3.2.1 Lafragmentation sélective

Certains grains se fragmentent plus que d’autresékultat est une distribution de taille de
grains hétérogene qui rend difficile la détermimatid’'une moyenne caractéristique aux
déformations étudiées d’environ 1-2. En particuliémportante variation de taille remet en
question l'utilisation de la moyenne arithmétiqabituelle.

4.3.2.2 La définition d’'un grain

Dans les structures déformées, il existe de norsbeewparois de forte désorientation
« ouvertes » ou « fermées ». Ainsi il peut y adais cristallites dont les parois se composent
d’'un mélange de sous-joints et de joints de grdiasnotion de grain selon la définition
conventionnelle, c’est-a-dire une entité cristalentierement délimitée par un joint de forte
désorientation, n’est donc pas un moyen suffisant paractériser ces structures. En effet, la
prise en compte de tous les joints, qu’ils soienuwerts » ou « fermés », est importante car
leur contribution aux propriétés mécaniques ne shuis doute pas étre négligée.

Etant donné ces difficultés, divers paramétres ct@riatiques ont été introduits afin de
permettre une meilleure description des microstinest déformeées :

4.3.2.3 Ladistribution de taille pondérée par la surface @s grains

Afin d’estimer la taille des grains (entités erdigent délimitées par une paroi de forte
désorientatiord > 15°), la notion de « diametre du cercle équivaler(DCE) a savoir le
diamétre d’un cercle ayant la méme surface quedli@ @n question a été introduite.
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4.3.2.4 Ladistance moyenne entre joints de faible et de ffi@ désorientation

Le calcul se fait grace a la méthode classiqueimtescepts. Cette mesure renseigne sur
'espacement entre (et donc la densité de) tousdes-joints ou joints de grains présents dans
la microstructure. Elle constitue un autre moyerca®ctérisation de la taille des sous-grains
et des grains.

4.3.2.5 Ladistribution des angles de désorientation

Elle peut étre corrélée ou non corrélée.

La distribution corrélée est la plus souvent wdisLes angles de désorientation sont mesurés
entre points voisins. Elle permet de déterminempleportions de parois de forte (%HAB) et
de faible (%LAB) désorientation et de déterminanfle de désorientation moyég entre
deux interfaces.

La distribution non corrélée contient quant a etles informations concernant la
désorientation entre points aléatoires qui neaevant pas forcément céte a cote.

4.3.2.6 La fraction recristallisée

Nous considérons toujours le grain comme étantemtié® entierement délimitée par un joint
de forte désorientatior>(15°). La désorientation interne moyen®edu grain est ensuite
calculée grace a une analyse EBSD a l'aide duiédicoject Manager et une valeur critique
B. est fixée. Poub < 0, le grain est considéré comme étant recristadtiggourd > 0., le grain
est considéré comme étant déformeé. Plusieurs wleef. seront testées en fonction du
mécanisme de recristallisation active.

121



Chapitre IV Résultats expérimentaux

4.4 Recristallisation dynamique continue et geéométr ique (torsion)

Afin d'étudier la recristallisation dynamique canie et géométrique, les alliages ont été
déformés & une vitesse de déformation faible ().1s

L’évolution des microstructures apres des maintieams température (recristallisation
post-dynamique) sera aussi analysée dans cette.part

4.4.1 Evolution de la texture et de la microstructu re avec la déformation de
I'alliage industriel Fe-8%Al (torsion)

4.4.1.1 Essais de torsion

Les évolutions de la microstructure et de la texten fonction de la déformation ont été
étudiées sur l'alliage industriel Fe-8%Al (AM0222) moyen d’essais de torsion effectués a
une température de 1000°C et & une vitesse dé (Tableau 4.26).

Déformation e=1 £=2 e=5 =10 e=15 £=25 €=50 | £€=100 | £=200

Tableau 4.26 Ensemble des essais de torsion a elfff@atliés

La courbe contrainte-déformation correspondant esshi de torsion mené jusqu'a une
déformation de 100 est donnée en Figure 4.52.
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Figure 4.52 Courbe contrainte-déformation de I'edeaorsion mené jusqu’a une déformation de 100
Dans le cas de l'essai conduit jusqu’a une déefaomatle 200, la contrainte augmente

légerement aux grandes déformations (Figure 4G3)i s’explique par le fait qu'il se produit
du fluage du c6té de la téte de I'éprouvette caniele thermocouple.
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Figure 4.53 Courbe contrainte-déformation de I'edsaorsion conduit jusqu’a une déformation de 200

4.4.1.2 Evolution de la microstructure

Les microstructures obtenues par analyse EBSDdsomtées en Figure 4.54 :
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La formation de parois a forte désorientation @té€rieur des grains initiaux a débuté selon le
mécanisme de recristallisation dynamique contiriLee.fragmentation s’avére sélective :
certains grains sont plus fragmentés que d’autres.

A partir de la microstructure (c), il devient ddilie, voire impossible, de distinguer les grains
initiaux des grains recristallisés. On observe mi@ostructure bien fragmentée composée de
cristallites dont les parois se composent d’'un ngdade sous-joints et de joints de grains. On
remarque qu'avec l'augmentation de la déformatianstructure devient de plus en plus
fragmentée et de plus en plus fine.

Taille de la structure

Afin de caractériser la taille de la structure, xdewtils ont été utilisés : la méthode des
intercepts moyens et le diameétre du cercle équivdleCE).

Méthode des intercepts moyens

Afin de déterminer les distances moyennes entreipate désorientation supérieure a 2°
(6>2°) et celles entre jointH & 15°) pour les différents taux de déformation, 100 Igne
dans le sens vertical (suivant I'axe z de I'éprdigjeet horizontal (perpendiculaire a I'axe z
de I'éprouvette) sont utilisées. Cela représenteesipacement entre les lignes d’environ
15pum.

L’évolution de la distance entre parois de désdtaiton supérieure a 2° en fonction de la
déformation est donnée dans le Tableau 4.27 eigemeH4.55 :

Déformation | selon z (um) | perpendiculaire a z (um)

1 45,0 49,8

2 17,8 19,2

5 17,4 20,4

10 21,7 22,9

15 21,6 22,7

25 23,8 21,8

50 20,8 22,4
100 18,6 19,4
200 17,5 18,5

Tableau 4.27 Distances entre parois de désorientatipérieure a 2°
obtenues par la méthode des intercepts moyens
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Figure 4.55 Evolution de la distance entre pareislésorientation supérieure a 2°
en fonction de la déformation

L’évolution de la distance entre joints (HAB) emétion de la déformation est donnée dans le
Tableau 4.28 et en Figure 4.56 :

Déformation | selon z (um) | perpendiculaire a z (um)

1 177,7 217,2

2 56,1 71,7

5 35,6 44,3

10 35,2 41,1

15 40,4 44,9

25 40,2 41,3

50 30,8 38,0
100 26,7 30,8
200 26,6 31,7

Tableau 4.28 Distances entre joints obtenues paéthode des intercepts moyens

100

217 pm
178 pm

754

50 —&—suivant l'axe z
W:: ~m-perpendiculairement a z
25

1 10 100 1000
Déformation

Distance entre joints (um)

Figure 4.56 Evolution de la distance entre joimganction de la déformation
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D’aprés la Figure 4.55, les distances moyenneg elaux parois de désorientation supérieure
a 2°, que ce soit suivant I'axe z ou perpendicetagnt a celui-ci, sont trés proches quelle que
soit la déformation. Les cristallites demeurentaléquiaxes au cours de la déformation.
D’aprés la Figure 4.56, la distance moyenne entaxdjoints (HAB) est plus grande
perpendiculairement a I'axe z que suivant cet eéme a une tres grande déformation.

Le diametre du cercle équivalent (DCE)

La notion de « diamétre du cercle équivalent >gvis le diamétre d’un cercle ayant la méme
surface que le grain mesuré, a été introduite. ragest entierement délimité par une paroi
de forte désorientatio® & 15°). Tous les grains ayant un diametre inféréedeux fois le pas
de I'analyse EBSD ne sont pas pris en compte. éditenir compte de l'influence des grains
de taille importante non compris entierement dansdrtographie, nous avons utilisé la
fonction « Area and diameter weighted for bordexirgg » de Channel 5, ce qui signifie que
les grains en contact avec le bord de la cartoggagdnt considérés comme ayant une aire
plus importante. L'aire d’'un grain en contact auacbord voit son aire multipliée par 2 et un
grain en contact avec deux bords voit son aireipligée par 4.

Les DCE obtenus pour les différents taux de défaomaont donnés en Figure 4.57. Le DCE
poure = 1 n'est pas indiqué car le nombre de grainsyagaln’est pas suffisant.

100
Déformation DCE (um)
2 62.4
75 1
5 52.2 _
s
10 48.0 2
@ 50
15 535 ug
25 49.5 s
50 44.1
100 34.5 . | |
1 10 100 1000
200 35.7 Déformation

Figure 4.57 Evolution du DCE moyen des grains ewcction du taux de déformation

Le DCE diminue lorsque la déformation augmente paisble se stabiliser (Figure 4.57). La
structure s’affine donc jusqu’a un certain tauxdgéormation puis reste de taille constante
(régime stationnaire).

127



Chapitre IV

Résultats expérimentaux

La méme étude a été effectuée non pas sur lesdgbairi5°) mais sur les cristallited £2°).
Les DCE obtenus pour les différents taux de déftomaont donnés en Figure 4.58 :

Déformation DCE (um)

1 38.1

2 221

5 24.4 5
10 28.1 %
15 29.9 @
25 27.7

50 27.8
100 21.1
200 15.7

100

75 A

50 +

25

10

Déformation

1000

Figure 4.58 Evolution du DCE moyen des cristall@asonction du taux de déformation

La taille des cristallites reste approximativemaaristante au cours de la déformation.

Afin de caractériser de maniére plus précise lacsire, les distributions des tailles de grains
(DCE) ont été tracées (Figure 4.59) :
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Figure 4.59 Distributions des tailles de grainseabes pour 'alliage industriel Fe-8%Al a différetdux de

déformation

Grace a ces distributions des tailles de graigsplution des proportions de grains ayant un
DCE compris entre 0 et 50 um, entre 50 et 100 penee 100 et 200 um en fonction de la
déformation a été déterminée (Tableau 4.29 et EigL60) :

Déformation | 0 < DCE <50 um | 50 < DCE < 100 um |100 < DCE < 200 um |0 < DCE < 200 um

2 79,29 12,30 2,91 94,50
5 60,55 29,32 7,67 97,54

10 62,13 31,24 6,00 99,37

15 57,48 32,45 8,25 98,18

25 61,75 28,83 8,85 99,43

50 66,49 28,10 5,24 99,83

100 80,17 16,39 3,44 100

200 79,79 16,89 3,32 100

Tableau 4.29 Tableau regroupant les pourcentaggsaites (%) ayant un DCE compris entre O et 50)emtre
50 et 100um ; entre 100 et 200um et entre 0 etr@08ufonction de la déformation
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100 - o 4 -

| —

<

——0<DCE <50 pm
—#-50 < DCE < 100 pm
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Figure 4.60 Evolution des proportions de grain;yaya DCE donné en fonction du taux de déformation

Ces résultats sont a mettre en relation avec letidra surfacique et donc la fraction
volumique de ces diverses classes de grains (Tlall88 et Figure 4.61).

% surfacique
Déformation | 0 < DCE <50 pum | 50 < DCE < 100 um | 100 < DCE <200 pm | 0 < DCE < 200 pum

2 4 4 4 12

5 12 31 30 73

10 18 45 31 94

15 12 35 28 75

25 14 36 39 89

50 23 47 28 98
100 30 38 27 95
200 30 38 25 93

Tableau 4.30 Tableau regroupant les pourcentagfges des grains ayant un DCE compris enttte 0 e
50um ; entre 50 et 100pum ; entre 100 et 200pumtet 8ret 200um en fonction de la déformation
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201
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Figure 4.61 Evolution des pourcentages surfacigessciés aux catégories de grains ayant un DCEédamn
fonction du taux de déformation
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Distribution des angles de désorientation

Afin de déterminer les proportions de parois ae®riet a faibles désorientations, la
distribution des angles de désorientation corr@dléagle de désorientation minimal détecté

est estimé

a 2°) est utilisée.

Les courbes représentant la distribution des andéesdésorientation en fonction de la
déformation sont données en Figure 4.62 et en Eigj@3.
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Figure 4.62 Ensemble des courbes représentant la
distribution des angles de désorientation de &ghi
industriel Fe-8%Al a différents taux de déformation

Sur chaque graphique, les proportions de High Ampendaries HAB (parois fortement
désorientéeB8>15°) et de Low Angle Boundaries LAB (parois faiblemh désorientéds<15°)
sont indiquées. L’angle de désorientation moygest aussi donné.
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L’évolution de I'angle de désorientati6p moyen et des proportions de LAB et de HAB en
fonction de la déformation est donnée en Figurd 4.6

100

w
S

90 q

+
N
a

80 q

701

N
S

60 -

——LAB
—-HAB
—&— angle moyen

- % HAB

50 q

40 q

% LAB

= =

o w

angle moyen (9

30 4
20 4

10 4

T T
1 10 100 1000
Déformation

Figure 4.64 Evolution de la proportion de LAB ettd&B avec la déformation

D’aprés les courbes représentant la distributichategles de désorientation a différents taux
de déformation (Figure 4.62), on remarque quedatiivn de parois de faible désorientation
diminue lorsque la déformation augmente pour eestehdre vers un équilibre avec la
fraction de parois de forte désorientation (Figu@4). Ceci traduit la formation progressive
de nouvelles parois de forte désorientation eronades rotations cristallines différentes des
sous-grains adjacents (transformation de soussj@ntjoints). L'angle de désorientatifg
moyen aux grandes déformations est compris enfret226°. Ce sont des résultats similaires
a ceux obtenus par Oliveira [2003] pour des adimogydables ferritiques stabilisés et par
Eghbali et al. [2007] pour un acier bas carbone. Il est ausgréssant de noter que
Chovet-Sauvage [2000] a obtenu des résultats amedogur un alliage Al-Mg-Si déformé a
chaud & 400°C et & une vitesse de 8.1 s

Fraction recristallisée

Les microstructures des états déformés présentetdirees particularités qui rendent leur
caractérisation difficile. Afin de déterminer urfeattion recristallisée" (proportion de grains
recristallisés) en accord avec les microstructabservées, plusieurs criteres ont été testes.
Le grain est toujours considéré comme étant uneesritierement délimitée par un joint de
forte désorientation>(L5°). La désorientation interne moyerthdu grain est ensuite calculée
a l'aide du logiciel Project Manager et une valgitique 0. est fixée. Poub < 0, le grain est
considéré comme étant recristallisé et péur 0., le grain est considéré comme étant
déeformé. Plusieurs valeurs @ieont été testées.
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La cartographie EBSD de I'échantillon déformé ede 50 représentant la désorientation
interne moyenne de chaque grain est donnée eneHgb!b :

Internal 5 atistics Iran bee [UIE_I]
||II||I||| -— :
o 5 0 15 20 25
[ . - a

Figure 4.65 Cartographie EBSD de I'échantillon défodes = 50
représentant la désorientation interne moyennddgue grain

Trois cartographies représentant les grains corésdéomme étant recristallisés pour trois
valeurs dé. différentes sont données en Figure 4.66 :

5

o
L

i

g
S

Fp B e,
IR

&

X,
o 68
e

¥

&
4 %"
s
Y&nd

w0
& a

. 27
CELAL

0.=2° 0.=10°
Figure 4.66 Cartographies EBSD représentant leagcansidérés comme étant recristallisés en fonde la
valeur ded, fixée

Bien entendu, plus la valeur d& fixée est grande, plus le nombre de grains dits
"recristallisés" sera important et donc plus latian recristallisée (FR) sera grande (Tableau
4.31).

6. (9 1 2 4 6 8 10 12 14 20

FR (%) 9 19 37 51 62 75 83 91 99

Tableau 4.31 Tableau regroupant les fractionssediisées calculées pour les différefits
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Apres avoir testé plusieurs valeurstdgour plusieurs états de déformation, il sembleyaé
la valeur de6. critique donnant la fraction recristallisée la plen accord avec les
microstructures observées stit= 10°. Cette désorientation interne moyenne critig} est
fixée de maniere subjective.

Ainsi, les fractions recristallisées déterminéedicgrau critere défini précédemment ont pu
étre calculées pour les différentes déformations.

Les fractions recristallisées des différents ééfsermés sont données dans le Tableau 4.32 :

£€=2 €=5 €=10 €=15 €=25 €=50 €=100 | €=200

Fraction recristallisée (%) 13% 51% 72% 60% 71% 75% 63% 58%

Tableau 4.32 Tableau regroupant les fractionssediisées calculées pour les différents taux derdetion

4.4.1.3 Evolution de la texture

Figures de pbles

Pour des raisons évidentes de statistique, la digle pbéles {110} correspondant a
I'échantillon déformé de = 1 ne sera pas donnée (taille de grains tropdgraar rapport a la
plage analysée).

Les figures de pobles {110} obtenues pour les diifés taux de déformation sont données en
Figure 4.67 :

J1F)2

Figure de péles {110} représentant les orientatiddales observées durant un essai de torsion
[Baczynski et Jonas, 1996]
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Figure 4.67 Figures de pdles montrant I'évolutieraltexture

Dans le cas d’un cisaillement négatif, on obtiere texture de type D2{112}<111>
L’intensité maximale de D2 est observée pourls.
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4.4.2 Evolution de la texture et de la microstructu re avec la déformation de
I'alliage industriel Fe-8%Al-5%Mn-0.2%C (torsion)

4.4.2.1 Essais de torsion

Afin d’étudier I'évolution de la microstructure de la texture en fonction de la déformation
des alliages industriels Fe-8%AIl-5%Mn-0.2%C (198®)s essais de torsion ont été effectués
& une température de 1000°C et & une vitesse sé (@ableau 4.33).

Déformation e=1 £=2 £=5 e=10 e=15

Tableau 4.33 Ensemble des essais de torsion a elfff@atliés

La courbe contrainte-déformation correspondant esshi de torsion mené jusqu'a une
déformation de 15 est donnée en Figure 4.68.

70
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40 ~—~————
30
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Déformation

Contrainte (MPa)

Figure 4.68 Courbe contrainte-déformation de I'edsaorsion mené jusqu’a une déformation de 15
Des déformations supérieures a 15 n'ont pas pwa@amtes (rupture de I'éprouvette) ce qui

montre une moins bonne ductilité a chaud de cettace par rapport a la nuance ferritique
Fe-8%Al.

4.4.2.2 Evolution de la microstructure

Les microstructures obtenues par analyse EBSDdsomtées en Figure 4.69 :
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by

(2479 x 901 pr)

(24 ‘ (1666 x 1249 pR)

birry.

2 T

B fais e ey “{g Figure 4.69 Cartographies EBSD montrant I'évolution
A L ) ;
g de la microstructure

Toutes les cartographies sont a la méme échelle.

La surface totale analysée par EBSD est indiquée
entre parenthéses.

La convention de représentation des parois est la
suivante : < 0 < 15° : paroi rouge (sous-joint)

(1249 x 937 uA) 6> 15° : paroi noire (joint)

Comme dans le cas précédent, cette évolution ohecl@structure au cours de la déformation
est associée aux processus de recristallisatiorentigues continue et géométrique.

Taille de la structure

Afin de caractériser la taille de la structure iteyue, la méthode des intercepts moyens et le
diamétre du cercle équivalent (DCE) ont été uslisé

Méthode des intercepts moyens

Afin de déterminer les distances moyennes entreipate désorientation supérieure a 2°
(6> 2°) et celles entre joint® & 15°) pour les différents taux de déformation airda phase
ferritique, 100 lignes dans le sens vertical, pediaulaire a I'axe z de I'éprouvette (espacées
d’environ 10um) et horizontal, suivant 'axe z tiptouvette (espacées d’environ 20pum) sont
utilisées.
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L’évolution de la distance entre parois de désdaigon supérieure a 2° en fonction de la
déformation est donnée dans le Tableau 4.34 eigemeH4.70 :

Déformation | selon z (um) | perpendiculaire a z (um)
1 20,1 22,5
2 12,8 15,5
5 11,3 12,3
10 12,6 12,8
15 14,3 15,8

Tableau 4.34 Distances entre parois de désorientstipérieure a 2°
obtenues par la méthode des intercepts moyens
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Figure 4.70 Evolution de la distance entre pareislélsorientation supérieure a 2° en fonction arétarmation

Les distances moyennes entre deux parois de détdiom supérieure a 2°, que ce soit
suivant 'axe z ou perpendiculairement a celuisant tres proches quel que soit le taux de
déformation. Les cristallites demeurent donc éqgsaau cours de la déformation.

L’évolution de la distance entre joints (HAB) feigues en fonction de la déformation est
donnée dans le Tableau 4.35 et en Figure 4.71 :

Déformation | selon z (um) | perpendiculaire a z (um)
1 84,8 82,0
2 48,4 56,5
5 215 28,2
10 19,4 23,6
15 21,9 28,6

Tableau 4.35 Distances entre joints obtenues paéthode des intercepts moyens
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Figure 4.71 Evolution de la distance entre HAB @nction de la déformation

La distance moyenne entre deux HAB est plus grgedpendiculairement a I'axe z que
suivant cet axe, méme a une tres grande déformation

Le diamétre du cercle équivalent (DCE)

Dans le cas de cette nuance multiphasée, nous n@guaur la définition d'un grain tout
elément entierement délimité par une paroi de fdésorientatiord > 15°, une interface
ferrite/austénite et/ou une interface ferrite/poioh indexé.

Les DCE des grains ferritigues obtenus pour Idgmdifts taux de déformation (le DCE pour

e = 1 n'est pas indiqué car le nombre de grainsyagaln’est pas assez grand) est donné en
Figure 4.72 :
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Figure 4.72 Evolution du DCE moyen en fonction @uxtde déformation

Distribution des angles de désorientation

Afin de déterminer les proportions de parois agonret a faibles désorientations des grains
ferritiques, les distributions des angles de désdaition corréléeoncernant la phase cubique
centrée ont été déterminées (I'angle de désorientatinimal détecté est estimé a 2°).

140



Chapitre IV Résultats expérimentaux

Les courbes représentant la distribution des ardgedésorientation sont données en Figure
4.73 et en Figure 4.74. Sur chaque graphique,rgsoptions de High Angle Boundaries HAB
(parois fortement désorienté@sl5°) et de Low Angle Boundaries LAB (parois faibkemh
désorientéeB8<15°) sont indiquées. L'angle de désorientation emdy, est aussi donné.
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Figure 4.75 Evolution de la proportion de LAB ett&B avec la déformation

D’aprés les courbes représentant la distributichategles de désorientation a différents taux
de déformation (Figure 4.73), on remarque quedatiivn de parois de faible désorientation
diminue lorsque la déformation augmente pour eestehdre vers un équilibre avec la
fraction de parois de forte désorientation (Figlirgs). Ceci traduit la formation progressive
de nouvelles parois de forte désorientation eronades rotations cristallines différentes des
sous-grains adjacents (transformation de soussj@ntjoints). L'angle de désorientatifg
moyen aux grandes déformations est environ égab’a @omme pour l'alliage étudié
préecédemment, ce sont des résultats similairesxaai@enus par Oliveira [2003], par Eghbali
et al.[2007] et par Chovet-Sauvage [2000].
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Fraction recristallisée

Les fractions recristallisées dans les différeédséde déformation ont été déterminées en
utilisant le méme critere que décrit précédemm@nt (L0°).
Elles sont données dans le Tableau 4.36 :

£=2

e=5 €=10

€=15

Fraction recristallisée (%) 14%

40% 71%

73%

Tableau 4.36 Tableau regroupant les fractionssediisées calculées pour les différents taux derdetion

4.4.2.3 Evolution de la texture

Les figures de pbles {110} associées a la phasé&oaakcentrée (ferrite) obtenues pour les
différents essais de torsion sont données en Fijute:

Paole Figure

[5_1_Mn_finalfinal.cpr]
Iron bee [old] [m3m]
Complete data set
2069224 data points
Stereographic projectior
Upper hemisphere

Half width: 15
Cluster size:5”

Exp. densities (mud):
Mire= 0.08, Max=3.18

05

25 ———

Fole Figure
{1y

[5-4-Mn-2-475-Tpm. cpr]
Iron bec [old) (m3m)
Complete data set
1945246 data points
Stereographic projection

/ Lipper hemisphere
Half width: 15"

1.5

L) Clster size:5"
v Evp. densilies fimud)
Min= D51, Max=1 62
s
1

¢=10

Paole Figure

[5_2_Mn_finalfinal.cpr]
I ron bee [old] [m3m]
Complete data set
1762213 data points
Stereographic projectior
Upper hemisphere

Half width: 15

bt

Cluster size:5”

Exp. densities (mud):
Mir= 0.07, Max= 319

05

25 ———

Fole Figure

[nowwesu-x100-1pm.cpr]
I ron bee [old] [m3m]
Complete data set
1073713 data points
Stereographic projection
Upper hemisphere

Half width: 15

On obtient une texture trés peu intense.
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4.4.3 Evolution de la microstructure aprés maintien en température de l'alliage
industriel Fe-8%Al et des alliages modeles (torsion )

4.4.3.1 Essais préliminaires

Pendant le laminage a chaud, des maintiens en tatope entre les passes successives ont
lieu. Afin d'étudier la recristallisation post-dymé&que (recristallisation se produisant en
'absence de vitesse de déformation imposée), guesais préliminaires de torsion a chaud
ont été effectués sur l'alliage industriel Fe-8%4AMO0222) afin d’observer I'évolution de la
microstructure apres différents temps de maintiemtla trempe.

Les résultats des analyses EBSD effectuées sgubdse éprouvettes de torsion déformées a
une vitesse de 0.1t & une température de 1000°C sont donnés eneFgli.

AT

€= 5temps de maintien = 1s €= Sm;mt'gmps de maintien = 20s
(830 x 616 prf) (828 x 616 prf)

g= 1'; 'Eéwp de maintien = 1s €= w t'de maintien = 20s
(828 x 620 purf) (828 x 623 ur

Figure 4.77 Cartographies EBSD obtenues pourdgédliindustriel Fe-8%Al apres différents temps dantien

Il se produit un grossissement de certains graiesges de sous-joints) aux dépens des autres
montrant que la structure n’'est pas stable et lgu'ebntinue d'évoluer lors des temps
interpasses.
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4.4.3.2 Essais de torsion

Afin d’étudier de maniére plus précise la recrigation post-dynamique, une série d’essais
(Tableau 4.37) de torsion & chaud (températuredd8°C et vitesse de déformation de 8)1s

a été effectuée sur les alliages industriels Fe480AR0222) ainsi que sur les trois nuances
modeles.

déformation temps de maintien (s)
£=2 1
20
100
1000

€

™
1l

™
1l

1
20
100
1000

™
1l

™
1l

[a2]
1
ol o] o1 01 NI NN

€

Tableau 4.37 Essais de torsion effectués afin diétda recristallisation statique
Aprés analyse par microscopie optique et EBSD da&sostructures correspondant aux

différents essais, il sera alors possible de détemi'évolution des tailles de grains et ainsi
de déterminer des vitesses de migration des jdatgains.

4.4.3.3 Evolution de la microstructure

Microstructures des différentes nuances

Les microstructures des difféerentes nuances obseraygeés les temps de maintien en
température sont données en Figure 4.78, en FHigdge en Figure 4.80 et en Figure 4.81.

Sur les micrographies optiques, les plages obsers@eat dentelées. Il apparait, en effet, des

irrégularités a la surface de I'éprouvette de trsidues notamment a la taille de grains
importante.
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Alliage modéle Fe-8%Al (Figure 4.78)

o el
¢ = 2 ; temps de maintien = 1s (EBSD)

e=5

e =5 ; temps de maintien = 100s (analysis)

¢ =5 ; temps de maintien = 1000s (analysis)

Figure 4.78 Microstructures obtenues pour l'alliagaléle Fe-8%Al en fonction du taux de déformagbdu
maintien en température
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Alliage modele Fe-8%Al-20ppmC (Figure 4.79)

aintien = 1s (EBSD) ¢ = 2 ; temps de maintien = 20s (analysis)

.
o - — -
maintien = 100s (analysis) £ = 2 ; temps de maintien = 1000s (analysis)

|
e

o= = =] A il

¢ =5 ; temps de maintien = 1s (EBSD) ¢ =5 ; temps de maintien = 20s (analysis)

iy

i

e =5 ; temps de maintien = 100s (analysis) ¢ =5 ; temps de maintien = 1000s (analysis)

Figure 4.79 Microstructures obtenues pour l'alliegaléle Fe-8%Al-20ppmC en fonction du taux de
déformation et du maintien en température
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Alliage modéle Fe-15%Al (Figure 4.80)

¢ = 2 ; temps de maintien = 1s (EBSD) ¢ = 2 ; temps de maintien = 20s (Aphélion)

£ =2 ; temps de maintien

Rz

= 1000s (analysis)

: -
o

¢ =5 ; temps de maintien = 1s (EBSD)

-

e =5 ; temps de maintien = 100s (analysis) ¢ =5 ; temps de maintien = 1000s (analysis)

Figure 4.80 Microstructures obtenues pour l'alliegaléle Fe-15%Al en fonction du taux de déformatbdu
maintien en température
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Alliage industriel Fe-8%Al (AM0222) (Figure 4.81)

-

¢ =5 ; temps de maintien = 1s (EBSD) ¢ =5 ; temps de maintien = 20s (Aphélion)

o -x;' i -

e =5 ; temps de maintien = 100s (analysis) ¢ =5 ; temps de maintien = 1000s (analysis)

Figure 4.81 Microstructures obtenues pour l'allisgkustriel Fe-8%Al en fonction du taux de déforimatet du
maintien en température
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Evolution de la taille de grains

Les tailles de grains des nuances ferritiques ténééaluées par différentes méthodes :
- EBSD permettant la détermination du DCE moyen
- Analyse d'images (Aphélion) permettant la détertmnades intercepts moyens
- Moyenne des mesures des diametres des grains §ig)aly

La méthode utilisée est indiquée entre parentiaeses les figures précédentes.

Les résultats obtenus montrant I'évolution de ibetale grains des nuances ferritiques en
fonction du temps de maintien sont donnés en Fig82.

£€=2 €=5

~
=)
S)
~
=]
3

IS
@
3
3

2 500 __ 500
el €
2 400 ' [~ aliage industriel 8%Al 2 00 —&- alliage industriel 8%Al
3 b |—=-alliage modéle 8%Al 2 8- alliage modele 8%AI
5 200 //%;1 —-alliage modele 8%A1-20ppmC S 20 - alliage modele 8%A1-20ppmC
3 o~ alliage modele 15%AI ° @~ alliage modele 15%AI
2 W =
S 200 = 200
100 100
—
0 0
1 10 100 1000 1 10 100 1000

Temps de maintien (s) Temps de maintien (s)

Figure 4.82 Evolution de la taille de grains pag tleux taux de déformation en fonction du tempmaiatien

D'apres ces résultats, des vitesses de migratisrjotlgs de grains ont été déterminées en
faisant le rapport de la variation de la taillegdain sur la durée du maintien (Figure 4.83).

—&—Fe-8%Al industriel
—#- Fe-8%Al modéle

—&—Fe-8%Al industriel

8- Fe-8%Al modéle
—&—Fe-8%Al-20ppmC modéle
- Fe-15%Al modéle

4

1 10 100 1000 1 10 100 1000
Temps (s) Temps (s)

—&— Fe-8%Al-20ppmC modéle
~®— Fe-15%Al modéle

grains (um/s)

grains (um/s)
>

N

Vitesse de migration de joints de
Vitesse de migration des joints de

Figure 4.83 Evolution des vitesses de migrationjoiess de grains en fonction du temps de maintien

On observe sur la Figure 4.82, une importante aatatien de la taille de grains au cours des
maintiens en température pour toutes les nuaneesuance industrielle est celle possédant la
taille de grains la moins grande. Ceci s'expligae le fait qu'elle contient de nombreux
eléments (Ti, Si, Cr...) retardant mais n‘'empéchastlpnportant grossissement des grains.
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Sur la Figure 4.83, on observe des vitesses deaatiugrdes joints de grains pouvant atteindre
des valeurs de 10 um/s au cours des premiéresdacal® maintien en température. Par
comparaison, Oliveira [2003] a obtenu des valeersitésses de migration de joints de grains
pour les aciers inoxydables ferritiques stabilises-11%Cr-Ti, Fe-11%Cr-Ti-Nb et
Fe-11%Cr-Nb plus faibles qui sont au maximum deith/s pour une température de 1050°C
et une vitesse de déformation de'l s

Fraction recristallisée

Les fractions recristallisées ont été détermin@éspar EBSD (en utilisant le critére décrit
précédemmentt; = 10°) soit manuellement a I'aide du logiciel Arséd (Figure 4.84).

fr 00\ 0
Figure 4.84 Détermination des surfaces recriséglist non recristallisée a I'aide du logiciel Arsady
(exemple de I'essai réalisé & 1000°C, 0,zs= 2, temps de maintien : 20s sur I'alliage moddeB%Al)

Les fractions recristallisées en fonction du taexdéformation et du temps de maintien en
température sont données en Figure 4.85.

£€=2 €=5

100% / 100%
75% / 2 o

—— Fe-8%Al industriel
—i- Fe-8%Al

—&— Fe-8%Al-20ppmC
—8-Fe-15%Al

—&—Fe-8%Al industriel
—#- Fe-8%Al

—&— Fe-8%Al-20ppmC
—®— Fe-15%Al

50%

50%

Fraction recristallisée
Fraction recristallisée

25% 25%

0% 0%

1 10 100 1000 1 10 100 1000
Temps de maintien (s) Temps de maintien (s)

Figure 4.85 Graphiques donnant la fraction redtisée en fonction du temps de maintien
pour les deux déformations= 2 ete =5

Un résultat classique est observé : plus le tauslédermation est grand et plus le temps de
maintien en température est important, plus laifsaaecristallisée sera élevée.

La fraction recristallisée pour l'alliage industriest généralement inférieure a celles des
alliages modeles.
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4.4.4 Evolution de la microstructure aprés maintien en température de l'alliage
industriel Fe-8%AIl-5%Mn-0.2%C (torsion)

4.4.4.1 Essais de torsion

Afin d'étudier la recristallisation post-dynamiquene série d'essais de torsion a chaud
(température de 1000°C et vitesse de déformatiord,tls") a été effectuée sur l'alliage
industriel Fe-8%AI-5%Mn-0.2%C (1982) (Tableau 4.38)

déformation temps de maintien (s)
£=2 1
€=2 20
€=2 100
€=5 1
€=5 20
€=5 100
€=5 1000

Tableau 4.38 Essais de torsion effectués afin diétua recristallisation statique

4.4.4.2 Evolution de la microstructure

Les microstructures obtenues par microscopie optigprés les temps de maintien en
température sont données en Figure 4.86.

- -
v

A B

¢ = 2 ; temps de maintien = 1s £E=2; t(_émps de mgintié[l';;EOS

|

2

:
g = 2 ; temps de maintien = 100s
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¢ =5 ; temps de maintien = 100s

o

Figure 4.86 Microstructures obtenues pour l'alliage
industriel Fe-Al-Mn-C en fonction du taux de
déformation et du maintien en température
(lausténite apparait en gris sombre)

OIS Se. ST

¢ =5 temps de maintien = 1000s

Evolution de la taille de grains

Les tailles de grains ferritiques moyennes ontdété&rminées par analyse d'images grace au
logiciel Aphélion en mesurant les intercepts moyens

Les résultats obtenus donnant les tailles de gramigiques de la nuance multiphasée en
fonction du taux de déformation et du temps de tiwiren température sont donnés dans le
Tableau 4.39 et en Figure 4.87.

Déformation | Temps de maintien (s) | Taille moyenne (um) Ecart-type
2 1 26.6 12.4
2 20 25.4 10.8
2 100 25.4 11.7
5 1 20.8 9.6
5 20 245 12.6
5 100 24.5 11.6
5 1000 25.6 11.8

Tableau 4.39 Tableau regroupant les tailles degfairritiques moyennes déterminées par analysagéds
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w
1=}

|

N
o
m
L

\

N
o

—&— déformation = 2
—- déformation = 5

taille de grains moyenne (um)
N -
o w

3

1 10 100 1000
Temps de maintien (s)

Figure 4.87 Evolution de la taille de grains pas dleux taux de déformation en fonction du tempwaiatien

D'apres ces résultats, la taille des grains fqués reste approximativement constante au
cours du maintien, ce qui montre une grande staldié cette nuance avec la température.
Contrairement au cas des nuances étudiées préceaeries ilots d’austénite présents ici
bloquent la croissance des grains ferritiques.

Ces résultats sont & comparer avec ceux obtenUsB&D (chapitre 4.4.2 page 137) pour les
échantillons déformés de= 2 ete = 5.

Les résultats obtenus sont donnés dans le Tablé@u 4

Déformation 2 5
Temps de maintien (s) 0/1 0/1
Distance moyenne entre HAB (8 = 159 — EBSD (um) 52.4 24.9
Distance moyenne entre parois 6 = 2° 14.1 11.8
DCE moyen (159 — EBSD (um) 32.7 23.0
Intercept moyen — Aphélion (um) 26.6 20.8

Tableau 4.40 Tableau regroupant les résultats obtavec les deux méthodes utilisées

Les intercepts moyens obtenus "manuellement” del'du logiciel Aphélion sont inférieurs
aux distances moyennes entre HAB et aux DCE mogalasilés par EBSD. Ceci s'explique
par le fait qu'en microscopie optique, apres atgatumique, il y a ambiguité concernant les
parois de faibles et de fortes désorientations. fi2esis de faibles désorientations sont donc
comptabilisées comme étant des parois de fortesoridatations entrainant une
sous-estimation des intercepts par rapport awursldéterminées par EBSD.
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4.45 Bilan

Des essais de torsion a chaud ont été effectuébessemble des nuances industrielles et
modeéles & une température de 1000°C et & uneevilesdéformation faible de 0.1 afin de

caractériser les mécanismes de recristallisatiomamtyque continue et géométriqgue. Des
maintiens en température ont ensuite été effecapres déformation afin d’observer

I'évolution de la microstructure apres differerémps de maintien.

4.4.5.1 Recristallisations dynamiques continue et géométrige

Les alliages industriels et modéles déformés pardio a une température de 1000°C et a une
vitesse de déformation faible de 0.1 donnent lieu & un processus de recristallisation
dynamique continue et géométrique. On observepatsale la déformation, un allongement
des grains initiaux suivant le sens du cisaillemees joints de grains initiaux présentent des
ondulations pouvant donner lieu a une recristaibga dynamique géométrique. Les
sous-joints envahissent petit a petit 'ensemblerdériau. La formation de parois a forte
désorientation a l'intérieur des grains initiawbdie selon le mécanisme de recristallisation
dynamique continue. La microstructure, de plus éms gragmentée, est composée de
cristallites dont les parois se composent d'un ngdade sous-joints et de joints de grains. Au
cours de la déformation, les cristallites demeuagmroximativement équiaxes, alors que les
grains initiaux sont de plus en plus déformés. Auet a mesure que le taux de déformation
augmente, on observe une augmentation de la gdiastijoints de grains (HAB) aux dépens
des sous-joints (LAB) montrant la transformatiomgressive des sous-joints en joints de
grains. Pour des déformations élevées, il se prasuéquilibre entre la quantité de joints de
grains et celle de sous-joints. L'angle de déstai@n moyen des interfaces est d’environ

25°. En ce qui concerne la texture, I'orientatiarplus intense au domaine stationnaire, dans

le cas d’un cisaillement négatif, est {i2} <111>.
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4.4.5.2 Recristallisation post-dynamique

Des maintiens en température apres déeformatioetéreffectués sur 'ensemble des nuances
afin d’'observer I'évolution de la microstructurerep différents temps de maintien.

Concernant les alliages modéles, une importantenantation de la taille de grains a été
observée durant les maintiens en température. itesses de migration des joints peuvent
atteindre jusqu’a 10um/s au cours des premiéresdes de maintien.

Concernant l'alliage industriel Fe-8%Al, la croissa importante des grains semble retardée
par la présence des éléments d’'alliage et des etgsur

Par contre, pour l'alliage industriel Fe-8%Al-5%MNM%C, la microstructure semble rester
stable pendant les maintiens en température, d&s dlausténite présents dans cette nuance

blogquant la croissance des grains ferritiques.
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4.5 Recristallisation dynamique discontinue (compre ssion plane)

Afin d'étudier la recristallisation dynamique distmue, les alliages industriels Fe-8%Al
(2127) et Fe-8%AlI-5%Mn-0.2%C (1982) ont été défara&itesse de déformation éleveée.
L’évolution des microstructures apres des maintieams température (recristallisation
post-dynamique) sera aussi analysée dans cette.part

4.5.1 Mise au point du dispositif de compression pl ane — Essais préliminaires

Des essais préliminaires de compression plane rRdgraitesse ont été effectués sur les
nuances industrielles afin de mettre au point$gakitif (cf. partie 3.2.2.3 p. 61).

L’homogénéité de la température de part et d’adgrééprouvette a été vérifiée. Il se produit
une difféerence maximale de 10°C entre le c6té gaethe coté droit de I'éprouvette lorsque
I'essai est effectué a 1000°C, ce qui est acceptabl

Afin de limiter au maximum les frottements, leseifiices sont lubrifiées a I'aide de poudre
de verre.

Afin de figer au mieux la microstructure apres défation, plusieurs systemes de trempe ont
été testés. La solution retenue est I'immersioaléode I'éprouvette dans un récipient rempli
d'eau qui permet d'obtenir des vitesses de tremfantajusqu’'a 400°C/s (Figure 4.88).
L’inconvénient de cette méthode tient du fait q@&ut attraper I'éprouvette a l'aide d’une
pince afin de la plonger dans le récipient entrafina temps avant trempe de 1 a 2 secondes
(délai lié a I'intervention humaine).

Cycle de montée en température Vitesse de trempe

1200 1200

1000 1000 ﬂ
y =-363,28x + 100868

5 <Cls R’ =0,9523

800

@
<}
S

600

N
~ —

0 50 100 150 200 250 300 350 274 276 278 280 282 284
Temps (s) Temps (s)

Figure 4.88 Cycle de montée en température upliaé les essais de compression plane et vitesserdpe
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4.5.1.1 Alliage industriel Fe-8%Al AM0222

La microstructure d'un échantillon déformé par coesgion plane a une température de
1000°C, une vitesse de 1bst une déformation de 1,5 est donnée en Figue 4.8

Figure 4.89 Plan DL-DN d’une éprouvette de compoesglane

Le cadre rouge indique la zone analysée par EBSID gacun des echantillons déformés par
compression plane. L’'ensemble des cartographies danhapitre seront orientées selon I'axe
DL et DN donnés ci-dessus.

La cartographie EBSD représentant les joints dengrat les sous-joints obtenue pour cet
échantillon ainsi que la fonction de distributiogsdrientations (ODF) associée sont données
en Figure 4.90.

=
[

Il
b=
(=]
=]

I -1 1 G5, St i G 2051337

(1249 x 937 um2)
Figure 4.90 A gauche : cartographie EBSD représéiga joints (parois noires) et sous-joints (parouges)
a droite : la fonction de distribution des orieias associée

Sur cette cartographie EBSD, on remarque la préseecpetits grains vierges de sous-
structure entierement délimités par des jointsoxiprité des joints de grains initiaux. Ceci est
caractéristique du mécanisme de recristallisatiorachique discontinue en collier.

Sur 'ODF associée, une fibyantense est observée (voir sectioppasds°).
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4.5.1.2 Alliage industriel Fe-8%Al-5%Mn-0.2%C

Les cartographies EBSD d’un échantillon déformé quanpression plane a une température
de 1000°C, une vitesse de 1t une déformation de 0,5 sont données en FigQfe 4

Microstructure Désorientation locale
(1249 x 937 pRA) (1249 x 937 pR)
Figure 4.91 Cartographies EBSD d'un échantillonAréAn-C

Sur la cartographie de droite, les désorientatiocales (entre pixels voisins) supérieures a 1°
sont représentées en vert. Les désorientationsspmndantes aux sous-joints et aux joints de
grains sont exclues.

La présence d’austénite (de couleur blanche sucdesgraphies) dans la matrice ferritique
entraine un gradient de déformation, une désotientéocale favorisant ainsi I'écrouissage
de l'alliage.

4.5.2 Evolution de la texture et de la microstructu  re avec la température et la
vitesse de déformation de I'alliage industriel Fe-8 %Al

4.5.2.1 Essais de compression plane

Afin d’étudier I’évolution de la microstructure éé la texture en fonction de la température et
de la vitesse de déformation, des essais de cosipngdane a hautes vitesses de déformation
(10s* et 508") ont été effectués a des températures de 1000E006CC et & une déformation
de 0,5 et 1,5 sur l'alliage industriel Fe-8%Al 21T ableau 4.41).
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Température (T) Vitesse (s-1) Déformation
1000 10 0,5
1000 10 1,5
1100 10 0,5
1100 10 1,5
1000 50 0,5
1000 50 1,5
1100 50 0,5
1100 50 1,5

Tableau 4.41 Essais de compression plane effestuid@alliage industriel Fe-8%Al (2127)

4.5.2.2 Microstructures initiales

La nuance Fe-8%Al 2127 étant partiellement redlisé®, la microstructure risque donc
d’évoluer de maniére non négligeable pendant léeaye montée en température (montée +
maintien de 1min).

Les microstructures obtenues apres avoir effeatuéyale de montée en température jusqu’a
1000°C et 1100°C sont données en Figure 4.92.

A\ 3 ;'7’\—/7
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— DT\ \I\ ‘ | \) <
. e i - /\j\ < //_
< /_ >~ — 5 7
RIS \S o8 =
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Plan DN-DL (a 1000°C) Plan DN-DT (a 1000°C)
Tl R ' ‘
\__/«‘J///‘\\— LIEBE 7,‘ ) S 7\\[
g0 ‘ b g
j /:> Nl \ T ‘/ 1
PO T s ad
3OA : G > \E //\‘/ .
//‘;0( : ‘//' y]/ //> e ’\;J 9 3 e /S .
S T/ ) ol ol e P =
( ) Z /‘\/ imm | (N f / N ‘ — ]
Plan DN-DL (a 1100°C) Plan DN-DT (a 1100°C)

Figure 4.92 Microstructures de la nuance Fe-8%AR{) aprés le cycle de chauffe

A 1100°C, apres le cycle de montée en tempérammyance est quasiment recristallisée a
100%. A 1000°C, par contre, elle n’est toujours gadiellement recristallisée.
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4.5.2.3 Evolution de la microstructure

Les microstructures obtenues en microscopie optigoer les différents essais de
compression plane sont données en Figure 4.93

vitesse = 10stempérature = 1100°€= 0.5

vitesse = 105 température = 1000°€= 1.5

vitesse = 505 température = 1000°€= 0.5

vitesse = 505 température = 1000°€= 1.5 (EBSD)  vitesse = 50¢empérature = 1100°€= 1.5 (EBSD)
Figure 4.93 Microstructures obtenues pour les @iffés essais de compression plane
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En fonction des conditions de déformation, on oliseles proportions difféerentes de grains

initiaux déformés et allongés selon la directioriadrinage et de grains recristallisés équiaxes
qui paraissent dépourvus de sous-structure. Cedcicasctéristique du mécanisme de

recristallisation dynamique discontinue. On remarque plus le taux de déformation est

important, plus la température est élevée et @lustésse de déformation est grande, plus la
fraction recristallisée est importante.

Taille de la structure

Les tailles de grains recristallisés ont été détekas par microscopie optique a l'aide du

logiciel Analysis. Seuls les grains entieremenini&s par des joints de grains ont été pris en
compte. Il s’agit bien entendu ici d’'une estimataanr il se peut que des grains initiaux soient
aussi comptabilisés dans le calcul de la moyenne.

Les catégories en tailles de grains utilisées donhées en Figure 4.94 :

Taille de grains (um)| couleur associée

0-200
200-400
400-600
600-800

800-1000
1000-1200
1200-1400
1400-1600
1600-1800

1800-2000

Figure 4.94 Code couleur utilisé pour représemedifférentes tailles de grains

Taille de grains non déterminée

vitesse = 105 température = 1000°C

vitesse = 50 tepérature =1000°C vitesse = B@empérature = 1100°C
Figure 4.95 Cartographies représentant en coubsugriains analysés
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Vitesse (s-1)| Température (C) |Nombre de grains | Taille de grains (um) | Ecart-type

10 1000 / / /

10 1100 369 253 154
50 1000 264 235 142
50 1100 313 257 152

Tableau 4.42 Tailles de grains déterminées poutifésrents échantillons déformés & 0.5

Taille de grains non déterminée

vitesse = 105 température = 1000°C

&y v

e R AR i 3 s : T\' i :u )
vitesse = 505 température = 1000°C (EBSD) vitesse = 5fimmpérature = 1100°C (EBSD)
Figure 4.96 Cartographies représentant en cousugriains analysés

T = =

Vitesse (s-1)| Température (C) |Nombre de grains | Taille de grains (um) | Ecart-type

10 1000 / / /

10 1100 311 135 59
50 1000 295 172 73
50 1100 297 189 69

Tableau 4.43 Tailles de grains déterminées poutifésents échantillons déformés & 1.5

On remargue que plus le taux de déformation esbiitapt et plus la taille de grains est faible.
De plus, on observe une trés légere augmentatida tddle de grains lorsque la température

de déformation est plus élevée.

4.5.2.4 Evolution de la texture

Afin d’étudier I'évolution de la texture, trois dgaes EBSD ont été effectuées. Les
cartographies représentant les joints de graimssesous-joints sont données en Figure 4.97.
Ces analyses EBSD confirment les observations sé&si par microscopie optique. On
observe bien des grains initiaux allongés possédaat sous-structure importante et des

grains recristallisés équiaxes totalement viergesadis-structure.
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vitesse = 105 température = 1100°C
(3357 x 860 uA)

i s ., C o ‘
‘. R sl %, G ; L
.‘?g“‘.‘—dpﬁ’,gv pon ‘. |
MBS ogResa B il g g
AL Y O i T
ey Sl
NG e w6

=000 57 50, Siep=1 tom, Gidd 4000

vitesse = 505 température = 1000°C
(3749 x 833 pur)

=700 4GB, Siep=1.5 um, G201 21 B ]

vitesse = 505 température = 1100°C
(3752 x 782 ur)
Figure 4.97 Cartographies EBSD représentant lessjdie grains (parois noires) et les sous-joirdsoip
rouges) pour trois conditions de déformation défées

Fibres a (<110> // DL) ety (<111> // DN)

Les cartographies représentant les grains appattana fibrea (en rouge) et a la fibrg (en
bleu) sont données en Figure 4.99. Une disperso20d autour de chaque orientation idéale
est permise (Figure 4.98).

AR R R L L s LT R I P N S S e
o2 & & ‘& d0 42 14 15 18 0
¥ T "

Y ! 1 T | BTRELN
0 2 4 € B 10 12 14 16 18 20

Figure 4.98 Code couleur utilisé pour représemeanege les grains appartenant a la fibet en bleu les grains
appartenant a la fibne(dispersion de 20° permise)
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Figure 4.99 Cartographies EBSD représentant laagegpartenant a la fibreet ceux appartenant a la fibre

On remarque que les grains non recristallisésngdle selon la direction de laminage,
appartiennent majoritairement a la filore

Fonction de distribution des orientations (ODF)

Grace a ces analyses EBSD, les ODF associées aechandition de déformation ont aussi
pu étre déterminées (Figure 4.100).

— ¢ 90°

(001)[170] (001)[070] (001)(if0] 5 w T ¢1_900
— o-fibre i -
; U - —
 (112)[170] ] O M —
@ 9(@23)170] /_y»ﬁbre ] @ ]i -
(101T0] ()21 (11T & T8
(554)[225]
$2=45° ©=90°
" §=45°
90° (110)[170] (110)[001]
[Humphreys et Hatherly, 2004] vitesse = 1@esmpérature = 1100°C
7 Kk 1-90° = = 1-90°
7 L\ K. -
4 — L —
§ — g -
8
Q 10
H
$2=45° P=A0s p2=45° ©=90°
vitesse = 505 température = 1000°C vitesse = B@empérature = 1100°C

Figure 4.100 ODF obtenues pour les différents sskaicompression plane

On peut remarquer, de maniere plus importante peEsiressais réalisés a une vitesse de
déformation de 505 la présence majoritaire de I'orientation H cutberné {001}<110>.
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Afin d'étudier plus précisément les orientationséfprentielles associées aux grains
recristallisés ou non recristallisés, une nouvdiénition du grain recristallisé est adoptée
pour ce type de mécanisme de recristallisation myqae. Ici, nous considérerons qu’un
grain est recristallisé lorsque sa désorientatiberne moyenne est inférieure a 2°.

Les fonctions de distribution des orientations (P@BEsociées a chaque catégorie de grains
ont ainsi pu étre déterminées (Figure 4.101).

L&i .
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C_\\) % P, O

.

i

/
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O ole
(\ ~ s {| T
§2=45° $2=45° $2=45° $2=45° $§2=45° $2=45°
$1=90° , _$1=90° $1=90° S p1=80 $1=90° $1=90°
: § — 3 4 : ;
P — . — P — E ;
}g _ 10— 0 —
14 — e — 12—
}S E— 14— 4 —
 — ®=90° ®=90° ®=90° ©=90°F
©=90°3% —__ n —
©=90°  — 2 —
30
Grains Grains non Grains Grains non Grains Grains non
recristallisés recristallisés recristallisés recristallisés recristallisés recristallisés
vitesse = 105 vitesse = 505 vitesse = 505
température = 1100°C température = 1000°C température = 1100°C

Figure 4.101 Etude séparée des grains recristatigéon recristallisés

On remarque que les grains recristallisés n‘ontgdagentations préférentielles. Il apparait
donc que le mécanisme de recristallisation dynaendjscontinue a pour effet de randomiser
(distribuer de maniere aléatoire et uniforme) lesrdations cristallographiques des grains.
Les grains non recristallisés, par contre, posdeates orientation cube tourné {001}<110>
intense. La présence et la stabilité de cette t@tiem ont été étudiées par plusieurs auteurs.
On peut citer a titre d’exemples les travaux decHimson [1989], Raabet al.[1994] [2002],
Senuma et Kawasaki [1994], Raabe [1995], Samagtlaa. [1997] [1998] [1999], Huh et
Engler [2001] et Nave et Barnett [2004]. D’aprés études, il ressort que cette orientation
cube tourné {001}<110> est connue pour avoir unleldaénergie de déformation stockée et
gue par conséquent elle a une forte réticencersstadtiser. Il est enfin intéressant de noter
gue Kobayashet al. [2004] ont aussi observé la difficulté a fairerrstalliser une nuance
Fe-26%AI-5%Cr (Y%atomique) par laminage a chaudeetit (réduction de 82% a 800°C
suivie d’un maintien a 1000°C pendant 20h). lls obitenu une microstructure semblable a
celle de notre étude : environ 50% de zones naristallisées composées de longs grains et
environ 50% de zones recristallisées composéesailesdins ne possédant pas de sous-joints
a lintérieur. lls ont aussi mis en évidence qus lBnes non recristallisées étaient
majoritairement composées de grains d’orientat@dl§<110>.

166



Chapitre IV Résultats expérimentaux

4.5.3 Evolution de la texture et de la microstructu  re avec la température et la
vitesse de déformation de I'alliage industriel Fe-8  %AIl-5%Mn-0.2%C

4.5.3.1 Essais de compression plane

Afin d’étudier I'évolution de la microstructure éé la texture en fonction de la température et
de la vitesse de déformation, des essais de cosipngsane a hautes vitesses de déformation
(10s’ et 508") ont été effectués a des températures de 10002006EC et & une déformation
de 0,5 et 1,5 sur lalliage industriel Fe-8%Al-5%iar2%C (Tableau 4.44). Le plan
d’expérience adopté ici est le méme que celuiséadour I'alliage industriel Fe-8%Al.

Température (C) Vitesse (s-1) Déformation
1000 10 0,5
1000 10 1,5
1100 10 0,5
1100 10 1,5
1000 50 0,5
1000 50 1,5
1100 50 0,5
1100 50 1,5

Tableau 4.44 Essais de compression plane effectués

4.5.3.2 Evolution de la microstructure

Les cartographies EBSD sont représentées a l'aida dode couleur dépendant de
I'orientation des grains. Nous utilisons la figute pdle inverse (IPF) associée a I'axe DL
(Figure 4.102).

IPF colouring Iran bee [old]
i 11

ant 3 101

Figure 4.102 Code couleur utilisé pour les cartplies représentées dans cette étude

Les cartographies obtenues par analyse EBSD psulifférents essais de compression plane
sont données en Figure 4.103.

Dans cette étude, les tailles de grains n'ont pgésdéterminées car le nombre de grains
n'étaient pas suffisamment important. Il faudraaétre prudent concernant les analyses des
fractions recristallisées et des fonctions de ithistion des orientations.
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vitesse = 105 température = 1000°€= 0.5
(2498 x 937 u)
gy

¥, gl

r;:

vitesse = 105 température = 1000°€= 1.5 5

(840 x 1244 pur)

vitesse = 50 température= 1100°€=0.5

vitesse = 0§ température = 1000°€= 0.5
(2100 x 777 pr)

(2525 x 1526 pf)

vitesse = 505 température = 1000°€= 1.5 vitesse = 505 température = 1100°€= 1.5
(2106 x 935 pr) (2103 x 937 pr)

Figure 4.103 Cartographies EBSD représentant Ietsjde grains (parois noires) obtenues pour léérdits

essais de compression plane (les couleurs dépedeéntientation des grains)
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Nous pouvons d'ores et déja remarquer que les ggramn recristallisés apparaissent
majoritairement en couleur verte ce qui signifie dgurs directions <110> sont paralléles a la
direction de laminage DL, autrement dit qu’ils aiganent a la fibre.

Fraction recristallisée

Les fractions recristallisées ont été déterminégieay aux analyses EBSD ; un grain
recristallisé étant défini comme un grain possédam¢ désorientation interne moyenne
inférieure a 2°.

Les résultats obtenus sont donnés dans le Tablé&wetien Figure 4.104.

Température (T) |Vitesse (s-1) | Déformation | Fraction re cristallisée Numéro
1000 10 0,5 0,01
1000 10 15 0,14 !
1100 10 0,5 0,03
1100 10 15 0,26 2
1000 50 0,5 0,07
1000 50 15 0,15 s
1100 50 0,5 0,27
1100 50 15 0,32 N

Tableau 4.45 Fractions recristallisées détermigé&se aux analyses EBSD

0,5

0,41

o
w
L

] * # déformation = 0,5
M déformation = 1,5

Fraction recristallisée
o
o

o
-

Numéro de l'essai

Figure 4.104 Graphique représentant les fractieadstallisées déterminées pour chaque essai

On observe ici aussi un résultat déja obtenu pegnétent pour la nuance Fe-8%Al (2127) :
les fractions recristallisées les plus grandes sbt@nues aux températures et vitesses les plus
élevées et pour les taux de déformation les plg®itants.
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4.5.3.3 Evolution de la texture

Fonction de distribution des orientations (ODF)

Les ODF associées aux différents essais sont demmégigure 4.105 et en Figure 4.106.

£e=0,5:

D=90°

vitesse = 108 vitesse = 105 vitesse = 508 vitesse = 508
température = 1000°C  température = 1100°C  température = 1000°C  température = 1100°C
Figure 4.105 ODF obtenues pour les différents édiears déformés a = 0.5

e=15:

EZ,

=
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0
0
O
QO

8 —

©=90° ©=90° 6 ©=90°

30
vitesse = 105 vitesse = 105 vitesse = 505 vitesse = 505
température = 1000°C  température = 1100°C  température = 1000°C  température = 1100°C
Figure 4.106 ODF obtenues pour les différents édrears déformés a = 1.5

Ici aussi, généralement, on observe majoritairerieniéntation H cube tourné {001}<110>
correspondant aux zones non recristallisées. Ds, glans certains cas (notamment pour
I'essai réalisé a 1000°C, Ibste=0.5), on remarque la présence plus ou moins iatdada
fibre y favorable a 'emboutissage.
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4.5.4 Evolution de la microstructure apres maintien en température de l'alliage
industriel Fe-8%Al

4.5.4.1 Essais de compression plane

Afin d’étudier I'évolution de la microstructure dalliage industriel Fe-8%Al (2127) en
fonction du temps de maintien, deux séries d’essati€té effectuées a une déformation de
1,5. L'une & une température de 1000°C et & uessétde déformation de T0st une autre &
une température de 1100°C et & une vitesse denagtion de 503 suivies de temps de
maintien de 2s, 20s et 100s.

4.5.4.2 Evolution de la microstructure

Les microstructures obtenues par microscopie optsqunt données en Figure 4.107.

Température: 1000°C — Vitesse de déformation™10sTempérature: 1100°C — Vitesse de déformation:'50s
Temps de maintien = 2s Temps de maintien = 2s

Température: 1000°C — Vitesse de déformation™10sTempérature: 1100°C — Vitesse de déformation:'50s
Temps de maintien = 20s Temps de maintien = 20s

Température: 1000°C — Vitesse de déformation:*10sTempérature: 1100°C — Vitesse de déformation™50s
Temps de maintien = 100s Temps de maintien = 100s
Figure 4.107 Microstructures obtenues pour legrkfits essais de compression plane
suivis d'un maintien en température
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Taille de la structure
Les tailles de grains recristallisés ont été détekas par microscopie optique a l'aide du
logiciel Analysis. Les catégories en tailles derggautilisées ont été données en Figure 4.94.

Les résultats obtenus sont donnés en Figure 4dHDB, le Tableau 4.46 et en Figure 4.109 :

Taille de grains non déterminée

Température: 1000°C — Vitesse de déformation™10sTempérature: 1100°C — Vitesse de déformation:'50s
Temps de maintien = 2s Temps de maintien = 2s

imm

Température: 1000°C — Vitesse de déformation:*10sTempérature: 1100°C — Vitesse de déformation™50s
Temps de maintien = 20s Temps de maintien = 20s

Température: 1000°C — Vitesse de déformation™10sTempérature: 1100°C — Vitesse de déformation:'50s
Temps de maintien = 100s Temps de maintien = 100s

Figure 4.108 Cartographies représentant en colds\grains analysés

Vitesse (s-1) | Température (T) | Temps de maintien (s) [Nombre de grains |Taill e de grains (um) | Ecart-type
10 1000 2 / / /
10 1000 20 250 238 113
10 1000 100 116 263 142
50 1100 2 396 178 68
50 1100 20 278 227 85
50 1100 100 146 258 118

Tableau 4.46 Tallles de grains déterminées poutifEsents échantillons

300

250 A’

/

N
=}
1<}

—#-10s-1 - 1000T
——50s-1 - 1100C

Taille de grains (um)
= [
o o
o o

50

1 10 100
Temps de maintien (s)

Figure 4.109 Graphique donnant la taille de graifomction du temps de maintien
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On observe une augmentation de la taille de granes le maintien en température mais la
vitesse de croissance apparente est moins impertarg dans le cas de la recristallisation
dynamique continue. Apres 20 secondes de maintienteenpérature, la nuance est
entierement recristallisée a 1000 et 1100°C.

4.5.4.3 Analyses EBSD

Des analyses EBSD ont été effectuées sur deux ttdran déformés et maintenus en
température (température : 1100°C et vitesse demétion : 508).
Les cartographies obtenues sont données en FidLi@.4

|
Cartographies représentant I'orientatio

-y

En bleu sont représentés les grains recristalqtm)rientatiornmirmwterne moyenne inférieure a 2°)
Temps de maintien : 2s (3752 x 7823m Temps de maintien : 20s (4382 x 1128%um
Figure 4.110 Cartographies EBSD pour deux échansildéformés a 1100°C et & 30s

En utilisant la définition adoptée précédemmentrpdéterminer les grains recristallisés
(désorientation interne moyenne inférieure a 2f),observe bien une augmentation de la

fraction recristallisée avec le maintien en tempg#ea

Distribution des angles de désorientatiofangle minimal de détection : 2°)
Les courbes représentant la distribution des ardgedésorientation corrélée en fonction du
temps de maintien sont données en Figure 4.111.

0.15 0.15 4

o
e
I

frequency

0.05

LAB : 29%
HAB : 71%
angle moyen : 29,9°

0

T T T
0O 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65

misorientation angle ( 9

Temps de maintien : 2s

frequency

o
o
|

0.05 1

LAB : 28%
HAB : 72%
angle moyen : 30,5°

0

—— T T
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65

misorientation angle (9
Temps de maintien : 20s
Figure 4.111 Distributions des angles de désoftienta
En rouge est représentée la distribution de Maci€enz
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On remargue une trés légére augmentation de laofirop de joints de grains ainsi que de
'angle de désorientation moyen avec le temps datiaa mais ces différences semblent peu
significatives.

Texture

Les cartographies représentant les grains appatténia fibrea et a la fibrey ainsi que les
fonctions de distribution des orientations (ODF¥saciées aux deux analyses EBSD sont
données en Figure 4.112.

Cartographies représentant les grains apparteraribde o (en rouge) et a la fibre(en bleu)
(dispersion de 20° autour de chaque orientatioalégermise)

7 Sk
&)
; 0
$2=45°
$1=90°
2
4
L —
S —
0m ——
©=90°
©=90°
Temps de maintien : 2s Temps de maintien : 20s

Figure 4.112 Cartographies représentant les gegipartenant a la fibreen rouge et ceux appartenant a la
fibre y en bleu (en haut) et les ODF associées (en bas)

Apres 20 secondes de maintien en températureuletiste est recristallisée et ne possede plus
de grains initiaux allongés appartenant a la fibre'orientation H n’est plus présente sur la
coupe ap,=45°. On observe une texture tres peu intensewargations préférentielles.
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4.5.5 Evolution de la microstructure aprés maintien en température de l'alliage
industriel Fe-8%AIl-5%Mn-0.2%C

4.5.5.1 Essais de compression plane

Afin d’étudier I'évolution de la microstructure dialliage industriel Fe-8%AI-5%Mn-0.2%C
en fonction du temps de maintien, deux séries dissmt été effectuées a une déformation de
1,5. L'une & une température de 1000°C et & uessétde déformation de T0st une autre a
une température de 1100°C et & une vitesse denagtion de 503 suivies de temps de
maintien de 2s, 20s et 100s. Le plan d’expériedopta ici est le méme que celui réalisé pour
I'alliage industriel Fe-8%Al.

4.5.5.2 Evolution de la microstructure

Les cartographies EBSD obtenues pour les différesgais sont données en Figure 4.113.

g 2 i N - - 10 IFF % 5lep=T wm; Grid21 056341
Température: 1000°C — Vitesse de déformation™10s Température: 1100°C — Vitesse de déformation™50s
Temps de maintien = 2s Temps de maintien = 2s

(2105 x 941 ur)

(2103x 899 u

A o e ST N e A5 =54 : ; i i S
N - 1 [FF_: St pm: =500 prn; IFF_#, Step=1 nm; Grd2103:305

Température: 1000°C — Vitesse de déformation=10s Température: 1100°C — Vitesse de déformation:'50s
Temps de maintien = 20s Temps de maintien = 20s
(2095 x 913 pr) (2103 x 909 ur)
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2] EH45 N - 11100 . [P7_ Step=1 pri: G1id2346x3
: 1000°C — Vitesse de déformation=10s Température: 1100°C — Vitesse de déformation™50s
Temps de maintien = 100s Temps de maintien = 100s
(2105 x 945 pr) (2946 x 956 ur)
Figure 4.113 Cartographies EBSD représentant Ietsjde grains (parois noires) et les sous-joipésdis
blanches) obtenues pour les différents essais mpression plane (les couleurs dépendent de |'aiiem des

grains ; cf. Figure 4.102)

Remarque :

De légeéres différences de microstructures appartigour les essais réalisés & 1000°C*10s
et & 1100°C-505pour un temps de maintien minimum de 2 secondegt{me précédente).
Cette différence est trés certainement due au tewgust trempe lié a l'intervention humaine
entrainant une incertitude estimée de plus ou nitsesondes.

Des cartographies EBSD a plus fort grossissemeavest un pas de 0.3um ont été réalisées
afin d’'observer le blocage des joints de grainsitigues par I'austénite. L'austénite est
représentée de couleur bleue.

Les deux cartographies sont donnée

s en Figure 4.114

—

R

S

I -5 " IPF_; 5tep-1).3 pm: Grdb0x44

Température: 1000°C — Vitesse de déformation™10s Température: 1000°C — Vitesse de déformation™10s
Temps de maintien = 2s Temps de maintien = 100s
(180 x 133 ur (180 x 133 ur

Figure 4.114 Cartographies montrant le blocaggaiets de grains ferritiques par 'austénite

Grace a la présence d’austénite, les joints dengrerritiques sont ainsi ralentis, voire
blogués, ce qui permet de freiner la croissancegdaisis ferritiques et ainsi d’obtenir une
structure plus fine que celle de I'alliage Fe-8%aAl.
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Taille de la structure

Méthode des intercepts moyens :

Afin de déterminer les distances moyennes entreipate désorientation supérieure a 2°
(6> 2°) et celles entre jointH & 15°) pour les différents taux de déformation, 100 lgne
dans le sens vertical (suivant 'axe de compre$sbimorizontal (perpendiculaire a I'axe de
compression) sont utilisées.

Les distances entre parois de désorientation supéria 2° et entre joints de grains sont

données dans les Tableau 4.47 et Tableau 4.48Fegere 4.115.

Distances entre parois de désorientation supérée@dfe2°) :

Température (T) | Vitesse (s-1) | Temps de maintien (s) | s elon I'axe de compression (um) | perpendiculairement a I'axe de compression (um)
1000 10 2 9,8 14,9
1000 10 20 21,1 35,2
1000 10 100 29 51,4
1100 50 2 16,2 24,6
1100 50 20 29 49,8
1100 50 100 63,9 84,6

Tableau 4.47 Distances entre parois de désorientatipérieure a 2°

Distance entre joints de grainslg°) :

Température (T) | Vitesse (s-1) | Temps de maintien (s) | s elon I'axe de compression (um) | perpendiculairement a I'axe de compression (um)
1000 10 2 23,7 52,8
1000 10 20 26,9 49,9
1000 10 100 30,8 57,4
1100 50 2 29,1 49,5
1100 50 20 34,4 62,3
1100 50 100 74,4 95,4

Tableau 4.48 Distances entre joints de grains

Distance entre parois 622°a 1000TC et 10 s-1

100

75

Distance entre parois 622°a 1100T et 50 s-1

100

75

-

Distante (um)

50

—&—selon I'axe de compression

~#- perpendiculairement a l'axe de
compression

Distance (um)

50

—— selon I'axe de compression

- perpendiculairement a 'axe de
compression

25 /// 257

0 0
0 20 40 60 80 100 120 0 20 40 60 80

Temps de maintien (s) Temps de maintien (s)
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Distance entre joints de grains a 1000C et 10 s-1 Distance entre joints de grains a 1100 et 50 s-1

100 100

.\.///—I —4—selon |'axe de compression —&—selon I'axe de compression
- perdiculairement a 'axe de
compression

50 1

—#- perpendiculairement a I'axe de
compression

Distance (um)
8
Distance (um)

25 k/"_’_’—’_" 25
0 T T T T T 0 T T T T T
0 20 40 60 80 100 120 0 20 40 60 80 100 120
Temps de maintien (s) Temps de maintien (s)

Figure 4.115 Evolution de la distance entre padeisiésorientation supérieure a 2° et des jointgaeas en
fonction du temps de maintien

Globalement, on observe une augmentation de lie @d la structure avec le maintien en
température. On remarque qu’au cours du maintéeredtauration statique fait que la distance

entre parois (désorientation supérieure a 2°) mejprogressivement celle entre joints de
grains.

Fraction recristallisée

Les fractions recristallisées ont été déterminémsuglisant la méme définition que
précédemment : un grain recristallisé est un gpossédant une désorientation interne
moyenne inférieure a 2°. Les cartographies EBSD domnées en Figure 4.116.

Température: 1000°C — Vitesse de déformation:*10sTempérature: 1100°C — Vitesse de déformation™50s
Temps de maintien = 2s Temps de maintien = 2s

Température: 1000°C — Vitesse de déformation®10sTempérature: 1100°C — Vitesse de déformation:'50s
Temps de maintien = 20s Temps de maintien = 20s
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Température: 1000°C — Vitesse de déformation®10sTempérature: 1100°C — Vitesse de déformation:'50s
Temps de maintien = 100s Temps de maintien = 100s

Figure 4.116 Cartographies EBSD représentant enlétegrains possédant une désorientation inteoyenme
inférieure a 2° (grains recristallisés)

Les résultats obtenus sont donnés en Figure 4.117.

1

o
3
a

g |——T=1000T - Vdéf=10s-1
—®-T=1100T - Vdéf =50s-1

\

Fraction recristallisée

o
N
@

0

1 10 100
Temps de maintien (s)

Figure 4.117 Fraction recristallisée en fonctiontelaps de maintien

On observe bien une augmentation de la fractiorstatlisée avec le temps de maintien.
Distribution des angles de désorientatiofangle minimal de détection : 2°)

Les courbes représentant la distribution des ardgedésorientation corrélée en fonction du
temps de maintien sont données en Figure 4.118.

0.25 0.2 q
LAB : 77% LAB : 62%
HAB : 23% HAB : 38%
024 angle moyen : 13,3° 05 angle moyen : 17,3°
> 0.15 4 >
Q Q
= =
s $ 01
g g
= 0.1 =
0.05 4
0.05
e o — T
0O 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65
misorientation angle ( 9 misorientation angle (9
Température: 1000°C — Vitesse de déformation™10s Température: 1100°C — Vitesse de déformation™50s
Temps de maintien = 2s Temps de maintien = 2s
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0.2 1 0.2 9
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Température: 1000°C — Vitesse de déformation:*10s Température: 1100°C — Vitesse de déformation™50s
Temps de maintien = 20s Temps de maintien = 20s
0.2 0.2 5
LAB : 14% LAB : 20%
HAB : 86% HAB : 80%
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Température: 1000°C — Vitesse de déformation:*10s Température: 1100°C — Vitesse de déformation™50s
Temps de maintien = 100s Temps de maintien = 100s

Figure 4.118 Distribution des angles de désorigmtan fonction des différentes conditions de déftion
En rouge est représentée la distribution de Maci€enz

Sur chaque graphique, les proportions de High Ampendaries HAB (parois fortement
désorientéeB8>15°) et de Low Angle Boundaries LAB (parois faiblemh désorientéds<15°)
sont indiquées. L'angle de désorientation moygest aussi donné.

L’évolution de l'angle de désorientati6p moyen et des proportions de LAB et de HAB en
fonction du temps de maintien est donnée en Figuid9. Sur cette méme figure, les

distributions des angles de désorientation corredgat d’'une part aux sous-joints et d’autre
part aux joints de grains pour les deux conditidasiéformation sont aussi données afin de
montrer que plus le temps de maintien augmenteljgnsse rapproche de la distribution de

MacKenzie.
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Figure 4.119 Caractérisation des distributionsaieges de désorientation
pour a) les essais réalisés a 1000°C et & &0b) les essais réalisés a 1100°C et'50s

Sur cette figure, on observe bien que les disivbstdes angles de désorientation obtenues
aprées 100 secondes de maintien sont trés prochefa diistribution de MacKenzie
correspondant a un agrégat de cristaux d'oriemagiode position aléatoires avec peu de
sous-joints et un maximum de joints de désoriemtaéi 45°. On observe environ 75% de
joints de grains et un angle de désorientation meygerieur a 30°.
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Texture

Les cartographies représentant les grains appattania fibrea et a la fibrey ainsi que les
fonctions de distribution des orientations (ODF¥saciées aux deux analyses EBSD sont
données en Figure 4.120 et en Figure 4.121.

= )
O ————————— - 551 e e i 6120

empérature: 1100°C — Vitesse de déformation™50s
Temps de maintien = 20s

S e S ’—‘“_‘hA 1

il

aaaaaa

Température: 1000°C — Vitesse de déformation:*10s Température: 1100°C — Vitesse de déformation™50s
Temps de maintien = 100s Temps de maintien = 100s
Figure 4.120 Cartographies représentant les gegipartenant a la fibre (en rouge) et a la fibre(en bleu)
(dispersion de 20° autour de chaque orientatioalédgermise)

Pour le temps de maintien le plus faible (2s), bseove sur les cartographies de longs grains
appartenant a la fibre Lorsque le temps de maintien augmente, on rereanga diminution
de la proportion de grains appartenant a la fibre
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Figure 4.121 ODF obtenues pour les différents sssai

Comme pour les études précédentes, on observeesarme majoritaire de I'orientation H
cube tournée {001}<110> liée a la présence de graléformés non recristallisés. On
remarque, de plus, que lorsque le temps de maimatiEymente, l'intensité de la texture
diminue.
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456 Bilan

Des essais de compression plane a chaud (bi-paieguent) ont été effectués sur les nuances
industrielles Fe-8%Al (2127) et Fe-8%AI-5%Mn-0.2%4C982) a des températures de
1000°C ou 1100°C et & des vitesses de déformatievées de 105 ou 508 afin de
caractériser le mécanisme de recristallisation chygae discontinue. Des maintiens en
température ont ensuite été effectués aprés défiormafin d’observer une éventuelle
évolution de la microstructure apres différentsgsrde maintien.

4.5.6.1 Recristallisation dynamique discontinue

Les alliages industriels déformés par compressianepa des températures de 1000°C ou
1100°C et & des vitesses de déformation élevéd®gfeou 508" subissent un processus de
recristallisation dynamique discontinue. On obseraprés déformation, des grains
recristallisés équiaxes vierges de sous-struckireles grains initiaux allongés selon le sens
de laminage possédant beaucoup de sous-joints.lePkasix de déformation est important,
plus la température est élevée et plus la vitessdéformation est grande, plus la fraction
recristallisée est importante. En ce qui conceantexture, les grains recristallisés n’ont pas
d’orientations préférentielles. Le mécanisme deistdlisation dynamique discontinue a
ainsi pour effet de distribuer de maniére aléatoge uniforme les orientations
cristallographiques des grains. Les grains initinar recristallisés appartiennent, par contre,
a la fibrea. lls possedent une orientation cube tourné {001B relativement intense. Cette
orientation est connue pour avoir une forte rétieeq recristalliser.

4.5.6.2 Recristallisation post-dynamique

Des maintiens en température ont ensuite été affecaprés déformation afin d’observer
I’évolution de la microstructure aprés différergmps de maintien. On observe, pour les deux
nuances industrielles, une augmentation de la tdél grains avec le maintien, mais la vitesse
de croissance apparente semble moins importantedgas le cas de la recristallisation
dynamique continue. On remarque une augmentatida pi@portion de joints de grains et de
'angle de désorientation moyen. Apres plusieursosdes de maintien, on observe une
distribution des angles de désorientation trés hode la distribution de MacKenzie
correspondant a un agrégat de cristaux d’oriemtagitode position aléatoires, avec peu de
sous-joints et un maximum de joints de désoriema#t5° ainsi qu’'une texture trés peu
intense.
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4.6 Transition RDC / RDD (torsion / compression pla  ne)

A partir des études précédentes, I'existence d’tma@sition entre un mécanisme de
recristallisation dynamique continue (RDC) et uncam@sme de recristallisation dynamique
discontinue (RDD) en fonction de la vitesse de daédion et de la température a été mise en
évidence.

La transition RDC/RDD a été étudiée sur les troiliages modeles Fe-8%Al,
Fe-8%Al-20ppmC et Fe-15%Al et sur les deux nuarcdgstrielles Fe-8%Al (AM0222) et
Fe-8%Al-5%Mn-0,2%C (1982).

4.6.1 Alliages modéles

Afin d’étudier la transition RDC / RDD des alliagemdeéles, les éprouvettes de torsion qui
ont été utilisées pour la détermination des pana@séathéologiques ont été observées (cf.
Tableau 4.4).

Pour les alliages modeles Fe-8%Al-20ppmC et Fe-15%@ules les microstructures des
échantillons déformés & une vitesse de 0,1 &tdnsété observées.

4.6.1.1 Alliage modeéle Fe-8%Al

Les microstructures de l'alliage modele Fe-8%Alenloies par microscopie optique sont
données en Figure 4.122.

T

€=01¢ T=900C g¢=2 1t T=900°C ¢=2
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1000°C & =2 € =1s' T=1000°C &=2

€=01¢ T=

Rt
‘/‘-U_,x

/

€=018 T=1100°C =2 ' 1100°C e=2
Figure 4.122 Microstructures obtenues pour I'aliagodéele Fe-8%Al

On observe la présence de grains recristalliséisyéegisans sous-structure pour I'essai réalisé
a une vitesse de 0;1s1 1100°C et pour les trois essais réalisés a itasse de 15 On
remarque, pour les essais réalisés a une vitests'dgque plus la température est élevée et
plus la fraction recristallisée est importante. P@ssai effectué a I'set 1100°C, la structure
est entierement recristallisée pour une déformaigaie a 2.

Une analyse EBSD a été réalisée sur |'échantiliéfiorché & 900°C et & une vitesse dé.1s
Les cartographies représentant d’'une part lesgalatgrains et les sous-joints et d’autre part
I'orientation des grains sont données en Figur@3l.1a figure de pdles inverse associée a
'axe r a été utilisée.
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Figure 4.123 Cartographies EBSD représentant Iatsjde grains (en noir) et les sous-joints (eme)uen
haut) et I'orientation des grains (en bas, cf. Fegli102) dans I'alliage modéle Fe-8%Al
(2516 x 784 ur)

Cette analyse EBSD confirme les observations effsst par microscopie optique : on
remarque la présence de grains recristallisés ¥eginderges de sous-structures et des grains
initiaux déformés possédant beaucoup de sous-jddass ces conditions de déformation
(900°C — 13), le mécanisme de recristallisation dynamiqueafisioue est bien activé.

Grace aux différents essais réalisés, on a pu rtragee carte vitesse de
déformation-température représentant le domainetiddion du meécanisme de RDD en
fonction des conditions de déformation (Figure 4)12’observation des microstructures des
échantillons déformés a 0;3permet également de montrer la présence de geiristallisés
par RDD.

100

10

p— 0 0
s ® ® ®
0,1 ‘ ‘ ‘

0,01

850 900 950 1000 1050 1100 1150
Température (T)

Figure 4.124 Carte vitesse de déformation - tentpggaeprésentant I'activation (disque rouge) on (sque
vert) du mécanisme de RDD dans l'alliage modél&%a\

Cette carte vitesse de déformation — températutédime en évidence les remarques énoncées
précédemment : la recristallisation dynamique ditooe est favorisée pour les températures
et vitesses de déformation les plus élevées.
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4.6.1.2 Alliage modele Fe-8%Al-20ppmC

Les microstructures de l'alliage modele Fe-8%Al{2®& obtenues par microscopie optique
sont données en Figure 4.125.

€=018 T=900°C £=2 €=1s" T=900C e=2

€=01¢ T=1000°C e=2

€ =018 T=1100C ¢=2 €=1s T=1100C £=2
Figure 4.125 Microstructures obtenues pour I'aliagodéele Fe-8%Al-20ppmC

Les mémes conclusions que pour I'alliage modélequént Fe-8%Al peuvent étre tirées : la
présence de grains recristallisés équiaxes sassssmucture pour I'essai réalisé a une vitesse
de 0,18 & 1100°C et pour les trois essais réalisés a itesse de I5est mise en évidence.
La présence de carbone en solution solide semddddgerement favoriser 'activation de la
RDD.
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4.6.1.3 Alliage modéle Fe-15%Al

Les microstructures de l'alliage modele Fe-15%Ateolies par microscopie optique sont
données en Figure 4.126.

/,./ 3

€=018 T=1100°C =2 €=1s T=1100°C ¢=2
Figure 4.126 Microstructures obtenues pour I'aiagodele Fe-15%Al

Ici aussi, on remarque l'activation de la RDD ptag mémes conditions de déformation que
pour les deux autres alliages modéles. Par cdatgrésence plus importante d’aluminium en
solution solide semble retarder la recristallisatiBour I'essai réalisé a iet 1100°C, la
structure n’est plus entierement recristalliséerpme déformation égale a 2.
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4.6.1.4 Fraction recristallisée

Les fractions recristallisées des alliages modeéléormeés par torsion aux vitesses de
déformation de 0,Iset de 123 ont été déterminées par microscopie optique ad'alu
logiciel Analysis(cf. Figure 4.84). Les valeurs obtenues sont desied Figure 4.127 :

Déformation = 2

100

. /

/ —/— Fe-8%Al-20ppmC ; vitesse = 0,1 s-1

—{+Fe-8%Al ; vitesse = 0,1 s-1

—O—Fe-15%Al ; vitesse = 0,1 s-1
50

—-Fe-8%Al ; vitesse = 1 s-1

Fraction reristallisée (%)

25 4 —4— Fe-8%Al-20ppmC ; vitesse = 1 s-1

—8—Fe-15%Al ; vitesse = 1 s-1

0 S, T {f

850 900 950 1000 1050 1100 1150

Température (T)

Figure 4.127 Evolution de la fraction recristakiggour une déformatian= 2 en fonction de la température et
de la vitesse de déformation dans les trois alliagedéles

D'une maniere générale, la fraction recristallispeyr un taux de déformation donné,
augmente lorsque la température augmente et lotagitesse de déformation augmente.

Concernant les différentes nuances modéeles, il eaibque le carbone en solution solide
favorise la recristallisation alors que I'aluminitaralentit.

En observant les microstructures des nuances nmd&gistence d’'une transition entre les

mécanismes de recristallisations dynamiques coatetudiscontinue a été mise en évidence
pour des températures comprises entre 900 et 11608Es vitesses comprises entre 0,1 et
1s. En effet, aux faibles vitesses et aux faiblespiematures de déformation, le mécanisme
de recristallisation est contrélé par le processIfRDC (pas d'observation de germes). Par
contre, lorsque la vitesse de déformation et laptgature augmentent, on observe la
naissance de grains (vierges de sous-structurgsalantours des grains initiaux, montrant

I'activation de la RDD.
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4.6.2 Alliages industriels

4.6.2.1 Alliage industriel Fe-8%Al-5%Mn-0,2%C

Afin d’étudier la transition RDC / RDD de l'alliagedustriel Fe-8%Al-5%Mn-0,2%C, les
éprouvettes de torsion qui ont été utilisées pautétermination des paramétres rhéologiques
ont aussi été observées.

Les microstructures obtenues par analyse EBSDdsomtées en Figure 4.128 :

€-018 T=900°C ¢=2 €-038 T=900°C ¢=2 €=1¢ T=900°C ¢=2
(1685 x 1256 pf) (1602 x 1810 pR) (16 1520 uf)

€ =03¢ T=1000°C e=2 €=1¢ T=1000°C ¢=2
(1263 x 1878 pR) ) (1269 x 1878 uf)

€ =018 T=1100°C ¢=2 € =038 T=1100°C ¢=2 €=1¢ T=1100°C ¢=2
(1685 x 1542 uf) (1266 x 1869 uR) (1390 x 3054 pR)
Figure 4.128 Cartographies EBSD représentant letsjde grains (en noir) et les sous-joints (ergedwans
I'alliage industriel Fe-8%Al-5%Mn-0,2%C
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Pour l'alliage industriel Fe-8%Al-5%Mn-0,2%C, |le oadisme de recristallisation dynamique
discontinue est activé pour les essais réalisésedvitesse de déformation de*1sAux
vitesses de déformation plus faibles, aucun grqina&e sans sous-structure n'est observé. La
fraction recristallisée la plus grande est obtgnugr I'essai réalisé a la vitesse la plus grande
(1sY) et la température la plus élevée (1100°C).

La carte vitesse de déformation-température reptése le domaine d’activation du
mécanisme de RDD en fonction des conditions deraftion est donnée en Figure 4.129.
Les résultats obtenus par compression plane a egavitesses (10set 508" ont aussi été
pris en compte.

Comme pour les nuances modeles précédentes, onrguenaue plus la vitesse de
déformation et la température sont élevées, plusgleanisme de RDD est favorisé.

100 i i
\ \
10 ‘ 6
S
2
2 1 o
o j j j
= N L Py
< [E) ) )
hd b d b
il o o o
0,01
850 900 950 1000 1050 1100 1150

Température (T)

Figure 4.129 Carte vitesse de déformation - tentpégraeprésentant I'activation (disque rouge) on (sque
vert) du mécanisme de RDD dans I'alliage indus&&i8%Al-5%Mn-0,2%C
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4.6.2.2 Alliage industriel Fe-8%Al

Afin d’étudier l'activation du mécanisme de RDD polalliage industriel Fe-8%Al
(AM0222), des essais de torsion supplémentairegt@neffectués a différentes températures
et vitesses pour un taux de déformation égal &aBI€bu 4.49).

Température

(<) 900 | 900 | 900 | 900 | 1000 | 1000 | 1000 | 1000 | 1100 | 1100 | 1100 | 1100

Vitesse (s?) | 1 2 5 [ 10 | 1 2 5 | 10 | 1 2 5 | 10

Tableau 4.49 Ensemble des essais de torsion efestur 'alliage industriel Fe-8%Al

Les microstructures obtenues par analyse EBSD retnposcopie optique sont données en
Figure 4.130 :

€=1s T=900°C £=2 €=2¢ T=900°C ¢=2
(1680 x 3756 pr)

)

€=1¢ T=1000C ¢=2 €=108 T=1000°C ¢=2
(1682 x 1878 uR) (1682 x 2464 pR)
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“‘;}Mn TS O A
€ =108 T=1100°C ¢=2
(1682 x 4052 uR)
Figure 4.130 Microstructures obtenues pour le€difits essais de torsion effectués sur I'alliagastriel
Fe-8%Al

€=1¢ T=1100C ¢=2

On remarque que pour I'essai réalisé & 900°C &tlésmécanisme de RDD n’est pas activé
pour un taux de déformation égal & 2. Par contig fEs essais réalisés a 900°C-2% &
1000°C-18, des grains recristallisés équiaxes et sans snuctges sont présents montrant
I'activation de la RDD. Comme pour les nuances ¢adéates, on observe que la RDD est
favorisée par les températures et vitesses legfBusges.

La carte vitesse de déformation-température reptése le domaine d’activation du

mécanisme de RDD en fonction des conditions derphftion est donnée en Figure 4.131.
Les résultats obtenus par compression plane a graitesse (50§ ont aussi été pris en

compte.

100

RDD non activée

10

RDD activée

Observéa € =1

Vitesse (s-1)
> 0000 O
ettt 8 1 SeE

0,1 4

Observéa € =2

@O0 @® O

0,01
850 900 950 1000 1050 1100 1150

Température ( ° C)

Figure 4.131 Carte vitesse de déformation - tentpégraeprésentant I'activation (disque rouge) on (sque
vert) du mécanisme de RDD dans I'alliage indus&&i8%Al
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4.6.3 Discussion

D’aprés les études précédentes, l'existence d’'umasition entre les mecanismes de
recristallisations dynamiques continue (RDC) etaliginue (RDD) a été mise en évidence
pour des températures comprises entre 900 et 11608Es vitesses comprises entre 0,1 et
50s'. En effet, aux faibles vitesses et aux faiblesp@mtures de déformation, le mécanisme
de recristallisation est contrélé par le processrfRDC (pas d'observation de germes). Par
contre, lorsque la vitesse de déformation et laptrature augmentent, on observe la
naissance de grains (vierges de sous-structuresyano I'activation de la RDD.

Suivant les nuances, la transition RDC/RDD ne stgtie pas pour les mémes conditions de
déformation.

Pour les alliages modeles, on remarque que poutetegératures comprises entre 900 et
1100°C, I'activation de la RDD s'effectue & uneesie de déformation de 03alors que
pour les alliages industriels, elle ne s’effectu&gartir d’une vitesse de 'isll est donc plus

« facile » de faire recristalliser par RDD lesades modeles que les alliages industriels.

Concernant les deux nuances industrielles, on gumaaussi quelques différences. En effet, il
apparait que I'on peut faire recristalliser par RDélliage Fe-8%Al-5%Mn-0,2%C a une
température de 900°C et & une vitesse dealsrs que pour I'alliage Fe-8%Al aucun grain
recristallisé vierge de sous-structure n’est enotservé dans ces conditions de déformation.
Il semblerait donc que la nuance biphasée soit pliazile » a faire recristalliser par RDD
gue la nuance ferritique.

Les mécanismes élémentaires contrélant la redisstibn dynamique discontinue et la
recristallisation dynamique continue sont les mé(@esouissage, restauration dynamique et
migration des joints) mais les cinétiques son#déhtes dans les deux cas.
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Plusieurs explications peuvent étre proposéesdafioomprendre les différentes observations
effectuées précédemment :

- Les alliages modeles sont des alliages de tresehputeté. Lors de la
déformation, la vitesse de migration des jointgdEns y est bien plus importante que pour
une nuance classique possédant plusieurs impuségrggées aux niveaux des joints de
grains, ralentissant ainsi leur mobilité. Ceci aipoonséquance qu’un joint de grains d’'un
alliage modele pourra balayer une surface plus rapte et ainsi absorber plus de
dislocations. Les dislocations n’auront ainsi deisemps de se réarranger en sous-joints par
restauration dynamique et I'énergie stockée sara iphportante permettant la germination et
la croissance d'un nouveau grain. Il n’est donc paprenant d’observer l'activation du
mécanisme de RDD pour des conditions de déformatios douces pour les alliages
modéles.

- Concernant les deux alliages industriels, la nuabiphasée semble plus
facilement recristalliser par un mécanisme de RDP kg nuance ferritique. Cette remarque
mériterait d’étre étudiée plus profondément afi@tid totalement validée. Cependant, il
semble possible d’expliquer les observations réasispar la raison suivante : les Tlots
d’austénite (phase plus dure que la ferrite) dauknce biphasée entrainent une augmentation
de I'écrouissage local lors de la déformation, geagpour conséquence une augmentation de
'énergie stockée permettant ainsi la germinatianlae croissance de nouveaux grains.
Autrement dit, les Tlots d’austénite servent deesside germination grace a un effet
PSN (Particle Stimulated Nucleation).

- De maniere plus générale, en ce qui concernetlguaile mécanisme de RDD
est favorisé aux hautes températures et vitess@gfdemation, plusieurs explications peuvent
étre proposees.

Une augmentation de la température entraine unaentgtion de la vitesse de migration des

joints de grains permettant d’absorber plus deodalons et ainsi de réduire le phénomeéne de
restauration dynamique. Le mécanisme de RDD est thworisé. Le processus de RDC se

produira si la vitesse de migration des joints deng est suffisamment faible de maniere a ce
gue les dislocations puissent avoir assez de tgops se réarranger en sous-joints avant
d’étre absorbées par un joint de grain préexigamhouvement.
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Une augmentation de la vitesse de déformation eltgeaussi une augmentation de I'énergie
stockée favorisant la germination et la croissate@ouveaux grains. En effet, le temps des
essais est plus court et le processus de restauralynamique est moins efficace.
L’écrouissage est donc important ce qui conduitagcumulation locale dimportantes
densités de dislocations dans le matériau provddaaermination de nouveaux grains.

Plusieurs auteurs ont aussi étudié les mécanismescdstallisation se produisant dans cette
métallurgie spécifigue mais ont plus particulieremmeoncentré leurs recherches sur des
alliages plus chargés en aluminium tels qugAFet FeAl.

Certains auteurs comme Let al. [1996], Lin et Liu [1999] [2002], Chwet al. [2000a]
[2000b] ont étudié des alliages fer-aluminium défés par traction contenant entre 16 et 22%
d’aluminium a des températures comprises entree6Q000°C et des vitesses de déformation
faibles comprises entre 2t 10° s*. Grace a I'utilisation de méthodes et d’outils coen
'EBSD et la microscopie électronique a transmissiids ont clairement mis en évidense
'activation du processus de recristallisation dyigue continue dans ces conditions de
déformation.

D’autres auteurs comme Lyszkowski et Bystrzycki &0 ont étudié un alliage
Fe-28AIl-5Cr-0,082Zr-0,04B (at.%) déformé par compr@s a des températures comprises
entre 600 et 1100°C et des vitesses de déformatamprises entre 0,001 et 100. 4 es
auteurs s’accordent pour montrer qu'a des vitedsedéformation faibles, le processus de
recristallisation dynamique continue est activé.r€sultat a été confirmé par des analyses
EBSD ayant permis d’observer les microstructureséddantillons déformeés et de déterminer
les proportions de sous-joints et de joints dengrdl est par contre regrettable que les auteurs
n'aient pas effectué une analyse EBSD sur les éilbas déformés a une vitesse de
déformation élevée (1005 Cependant, aprés observation des échantillonsnjzaoscopie
optique, il semblerait que le processus activé laoiecristallisation dynamique discontinue.
En effet, ils observent la présence de petits gragaristallisés aux alentours des joints de
grains initiaux. Il s’agit ici d’'une interprétatiates résultats obtenus par les deux auteurs.

Kobayashiet al. [2004], par I'intermédiaire de leurs travaux, ams en évidence la difficulté
de faire recristalliser une nuancesf&k lors d'un laminage a tiede due a la présence
importante de l'orientation « cube tourné » {001}€%. Cette orientation montre une forte
réticence a recristalliser car elle engendre dadignts d’orientations moins importants que
les autres orientations. Une maniére d’augmenter gdients d’orientations durant la
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déformation est d’introduire des particules rekatnent grosses dans la matrice, plus dures et
moins déformables que celle-ci. Kobayashi et Talfiaf2007] ont ainsi étudié un alliage
FesAl possédant des carbures-e;AIC de tailles relativement importantes afin d’obses le

réle de ces particules sur la recristallisatios.dht ainsi étudié les effets de la taille et de la
distribution de ces carbures dans la matrice suedaistallisation se produisant lors d’'un
laminage a tiede suivi d’un recuit. Aprés ce traiat thermomécanique, les nuances sont
toutes recristallisées. Il a été montré que leburas engendraient des déformations locales
importantes qui pouvaient étre des sites poterdielgermination de nouveaux grains.

Ces résultats permettent de confirmer les remaregtfestuées précédemment : la nuance
multiphasée Fe-8%AI-5%Mn-0,2%C, grace a la présdragsténite, recristallise par RDD de
maniere plus « facile » que la nuance Fe-8%Al.

Il est enfin intéressant de revenir sur les travdex anakat al.[1999], déja présentés dans
la partie bibliographie, qui ont mis en évidencexistence d'une transition entre les
mécanismes de recristallisation dynamique contiatu@iscontinue dans de l'aluminium
déformé en compression.

La Figure 4.132 illustre les difféerents facteursi galentissent ['activation de la
recristallisation dynamique discontinue dans lesténe@ux a forte énergie de défaut
d’empilement.

Trace impurity
segregation on grain
1 bhoundary

Ease of cross slipping | Ease of DRV |

| Homogeneous deformalionl Lack of driving force for Grain boundary mobility

High stacking fault energy

I grain boundary migration decrease
r]_css strain iucalizalicﬂ

[ Grain boundary does not Difficulty of nucleation and
Difficulty of nucleation and migrate over long distance | | growth of new grains

growth of new grains

| \ L
Difficulty of DRX

Figure 4.132 Corrélations entre les facteurs qairédent la recristallisation dynamique discontinue
[Tanakaet al, 1999]
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Les résultats obtenus dans notre étude concordentavec les résultats de Tanaiaal.
[1999]. En effet, concernant les alliages modekehaute pureté, la vitesse de migration des
joints de grains est élevée. Les joints de graieavent ainsi parcourir une distance
importante. La recristallisation dynamique disconé est ainsi favorisée. Par contre, les
alliages industriels possédent plusieurs élémagegés aux joints de grains, réduisant leur
mobilité et ayant pour conséquence une germinadifficile. Ceci explique le fait que
I'activation de la RDD dans les alliages industrisleffectue a une vitesse de déformation
plus élevée que pour les alliages modeles. De pduprésence de phases dures dans la
matrice ferritique de la nuance biphasée engendse diformations locales importantes
favorisant I'activation de la RDD. Il est donc pkadacile » de faire recristalliser par RDD la
nuance biphasée que la nuance entierement fegitiqu

Pour résumer, Tanaket al. traduisent leurs résultats sous forme d'un diagmanfFigure
4.133) spécifiant les domaines dans lesquels sdujment la recristallisation dynamique
discontinue (RDD) et la recristallisation dynamicgastinue (RDC).

RDD RDD

Mobilité des joints Pureté

RDD RDC

Energie de défaut d’empilement

Figure 4.133 Domaines d’apparition de la recrisation dynamique discontinue et de la recristatiiis
dynamique continue [d’'aprés Tanaiaal, 1999]

Cette figure traduit bien les observations effeetuéconcernant les meécanismes de
recristallisation se produisant dans les alliagediés.

Apres avoir mis en évidence les différents mécaessde recristallisation se produisant dans
les nuances étudiées en fonction des conditionslélermation, nous allons maintenant
présenter les travaux de modélisation réalisésdsidécrire les évolutions microstructurales
au cours de la déformation.
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201



Chapitre V Modélisation de la recristallisation dynamique

5 Modélisation de la recristallisation dynamique

L’approche utilisée au cours de ces travaux estebaar le modele développé par Gourdet et
Montheillet [2003] pour la recristallisation dynajue continue (RDC). En effet, lors du
laminage a chaud des nuances étudiées, les tawdefdemation par passe étant limités
(e = 0.5), I'énergie stockée est donc relativementléagt ne permet tres certainement pas la
germination de nouveaux grains par le mécanisnreatestallisation dynamique discontinue.

Le principe de ce modele est de décrire I'évolutabone structure polycristalline par
lintermédiaire de la répartition de la densitédikdocations au niveau des joints et sous-joints
au cours de la déformation. Celle-ci est suppos@aohene a I'échelle de I'élément de
matiere, ce qui constitue une hypothése forte peidgpn néglige les effets d’orientation
cristallographique ainsi que les effets morpholagget topologiques.

5.1 Présentation du modéle de RDC [Gourdet et Month  elllet, 2003]
(bibliographie)

Le modele permet de combiner les mécanismes éléaimentle la recristallisation dynamique
continue tels que I'on peut les observer expérialentent :

» Formation de sous-joints de tres faible désoriantat
» Augmentation de la désorientation des sous-joiatsapcumulation de dislocations

» Transformation de sous-joints en joints de grawsngl une désorientation critique est
atteinte (par exemplg = 15°)

» Migration des joints de grains
L’objectif de ce modéle est de simuler I'évolutide la microstructure en prenant en compte

les valeurs numériques mesurées expérimentalenssndifférents parametres (parameétres
d’écrouissage et de restauration dynamique, t@dlgrains initiale).
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5.1.1 Parametres microstructuraux

La structure considérée est un agrégat de cristlli’ensemble des parois est donc constitué
de sous-joints et de joints de grains. Les disionatsont classées en deux catégories : les
dislocations libres a l'intérieur des cristaux, titan densité est notég et les dislocations
organisées en sous-joints, dont la densité ese pgt@-igure 5.1).

Sous joint (LAB)

Joint de grain (HAB)

Figure 5.1 Représentation schématique de la mraaiste

L’évolution de la structure avec la déformation astactérisée par les parametres suivants :
» La densité de dislocations libres a I'intérieur destallitesp;

» La surface totale de parois par unité de volume S
S est reliée a la taille moyenne des cristallitgsaDla relation classique [De Hoff et Rhines,
1968]: S=2/D 5-1

» Ladistribution des angles de désorientatiaes sous-joints
Elle est définie par la fonction de distributig(b, €).
o(0, €)dd représente la fraction surfacique de sous-joiggtaune désorientation comprise
entred et6+do.
Avec cette definition de(6, €), la fraction surfacique de sous-joingsefst donc donnée par :

0c
fsj= ] ¢(6,e) Oob 5-2
0o
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0o est I'angle a partir duguel un sous-joint est priscompte.
¢ est I'angle critique a partir duquel on passe &ans-joint a un joint de grains.
Les valeurs d@g et ont été fixées a 2° et 15° respectivement.

Si on note|fla fraction surfacique de joints, on a la relatidn+ fs; = 1.

Remarque : la distribution des angles de désotientdes joints de grains n’est pas prise en
compte. La fraction des joints de grains est regm&e dans les histogrammes de facon
conventionnelle a I'abscisse 20°.

5.1.2 Principe du modéle

Le modéle repose sur une analyse de la répartidem dislocations selon les différents
mécanismes mis en jeu lors de la recristallisadigramique continue (Figure 5.2).

Pendant un incrément de déformation) th densité de dislocation;tl est produite par
ecrouissage. Ces dislocations peuvent étre uslidéalifféerentes manieres :

> Stockées, gl

» Annihilées par restauration dynamiqug; @.).
Une fractiona de ¢’ (1) est consommée par la formation de nouveaux-jspinus d’'angle de
désorientatior.
Une fraction 1a est absorbée par les parois préexistantes (sous-m joints de grains)

» Annihilées par migration des joints de grains,(@).
Toutes les dislocations présentes dans le volumbal&4é par un joint mobile disparaissent.
Seule la mobilité des joints de grains est prisecempte. La vitesse de migration des
sous-joints est supposée suffisamment faible pmem@&gligée.
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% dpt
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Figure 5.2 Diagramme montrant comment les disloocatproduites par I'écrouissage
se répartissent dans les différents éléments ntiaigraux

5.1.3 Evolution de la microstructure avec la déform ation

Nous ne présenterons dans cette partie que legi@wpau modeéle, I'origine de celles-ci
étant détaillée par Gourdet [1997].

D’une maniére générale, I'évolution de la densiédislocations pendant la déformation est
le résultat d’'une compétition entre les dislocaioréées par I'écrouissage et celles qui sont
annihilées par la restauration du matériau.

+ -
% = dL - di 5_3
de de de

De maniére équivalente pio= dp;" - dp;”

Dans le modele de Gourdet-Montheillet, I'évolutide la densité de dislocationg; kst
décrite selon une loi de Laasraoui-Jonas [1991]ifded db; = (h —r pj).de - pi.dV 5-4
Dans ce cas :pif = h.ct

o (1) =r.p.de

o (2) =pi.dV , dV étant le volume balayé par les joints dairgs mobiles
pendant I'incrément de déformatioa. d
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Dans cette étude, nous utilisons la loi nous ayemmis d’obtenir de meilleurs résultats
concernant les parameétres rhéologiques d’écrowessiage restauration :

dp; = h{ 2- ex;E% Dpiﬂﬂd- b . AV 5-5
Ainsi : dpi" = 2.h.d:
b (1) = h.ex;{%pijm
@i (2) =pi.dV

h et r sont respectivement les paramétres d’émagéset de restauration et dV est le volume
balayé par les joints de grains mobiles pendamtiément de déformatiorz d

=2ijD\/j Ok

dv 5-6

D Ue
v; étant la vitesse de migration des joints.

A chaque incrément de déformation, une fractiae ¢; (1) est consommeée par la formation
de nouveaux sous-joints d’angle de désorient®ja® qui conduit a la relation :

o
= -7
(P(OO’ 8) (1 _a) 0o 5

La fraction (le) de ¢ (1) est absorbée par les parois et produit un inené de la

désorientation moyenne :

do= = 0(1-a) Dh.exr{—rpij 0DO d 5-8
2n h

b étant le module du vecteur de Burgers et n lebmerde familles de dislocations dans le
sous-joint L < n < Z[Amelinckx et Dekeyser, 1959]).

Cette relation suppose que la vitesse de désaimmtenoyennedf/dt ne dépend pas de
'angle de désorientatiofy ce qui peut étre discutable.

D’autre part, une fraction des parois est absoplaédéa migration des joints de grains.
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On montre que la variation de la distribution désatientations est alors donnée par :

o(0+d0,e+de) = 1+(1j D(d—Dj d-dv | Op(0.) 5-9
D de
A

50
0(6.) -1

50

(p(9+d9,8+d£) enesasanssanranasssnanes SRR, . cnsnnas e

de
9 0+do -

Figure 5.3 Evolution de la désorientation des goirgs pendant un incrément de déformatien d

A chaque incréement de déformation, la fraction dmojg qui atteint un angle de
désorientation supérieur a 15° est ajoutée a tdidrade joints de grains.

La densité de dislocations dans les sous-jpigtsst donné par :

2 On)\O%
L= 0,e) 00 Odo 16-
psj (b DDJGJ.O(P( 8)

La variation de la surface totale de parois paréuthie volume est : dS = 84SdS ou :

dS" désigne la surface des sous-joints de désorientéili créés pendant l'incrément de

déformation :
ds" =2 | o [ﬂ].eX;{—rpide: 5-11
n Deo h

dS désigne la surface annihilée par le mouvemenjoilets :

f; 0S° Oy
=1 — I pnd

dS =s0Odv = 8-1

€
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Remarque :

Comme la surface de parois doit étre constanteégime stationnaire, il est nécessaire
d’introduire un terme dSde diminution de celle-ci. Pour cela, on suppase Igs joints de
grains sont mobiles contrairement aux sous-jointssiclérés comme fixes. Au cours de leur
migration, les joints absorbent toutes les paroésgntes dans le volume balayé dV.

Enfin, la contrainte est calculée grace a I'équatiassique :
o=p Ob O AL Db + Az O,fpg) 513

u étant le module de cisaillement élastique.
A; est proche de l'unité et ,Aest généralement d'un ordre de grandeur plus efaibl
[Castro-Fernandez et Sellars, 1989]

Ces équations permettent donc de suivre I'évoludEmgrandeurs suivantes :
» La contrainte d’écoulement
> Lataille moyenne des cristallites D
> La désorientation moyenne des sous-jofhts
» La fraction de joints de grains
» Ladensité de dislocations libres a I'intérieur dastallitesp;

> La densité de dislocations contenues dans lesjeousps;
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5.2 Choix des parametres de modélisation

Le modéle de recristallisation dynamique contingeril précédemment est appliqué dans
cette section a la déformation de l'alliage indestFe-8%Al AM0222 afin de prévoir
I'évolution des grandeurs microstructurales avedérmation en fonction de la température
et de la vitesse de déformation.

Les parameétres du modéle sont les suivants :

» Le nombre de familles de dislocations constitudnatgoie sous-joint (parametre n) est
choisi égal a 2 (n peut varier théoriqguement ehteée 3 [Amelinckx et Dekeyser, 1959]).

» Latempérature de fusion ; ¥ 1780 K

> Le parametren: a = 0,03 ce qui signifie que 3% des dislocationgigigent a la
formation de nouveaux sous-joints d’'angle de déstation6,. Ce paramétre a été fixé de
sorte que I'on obtienne des résultats du modelgceard avec les résultats expérimentaux de
la partie 4.4.1. C’est une valeur d’entrée du medgli peut étre modifiee au lancement du
programme fortran.
Frost et Ashby [1982] :

» Le module de cisaillement élastique [Frost et Asii®g8?2] :

T-300 Ty .du
T) = 01+ O
w(T) =po ( T Ilo-de

5-14

avec | = 6,4.18 MN/m? (a 300 K) ;

T = 1810 K
T Jd = 0,81
Mo adT

> Le module du vecteur de Burgers : b = 2,520

» L'angle de désorientatiofy est choisi égal a 2° afin d’étre en accord aveaésultats
expérimentaux et 'angle de désorientation maxiriakst choisi égale a 15°.
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m'

> Lavitesse de migration des joints de grain = vy i 5-15
€0

avecvy= 10 um/s ;ts.oz 1s'; m= 0,5 [Gourdet et Montheillet, 2003]

> La taille de grains initiale = 800 um : c’est une valeur d’entrée du modeélepguit
étre modifiée au lancement du programme fortran.

> Les parametres rhéologiques r et h ont été détésdna section 4.2.3.2 :

h = 41518 & 029 O exp?:22 150000 5-16
83140T
f = 0015F 012 ] gxp 12 36000 5-17
83140T

» La densité initiale de dislocations libres a I'mg@r des graingio
Afin de déterminer urpi; dépendant de la température et de la vitesse fignusion,
linfluence de ces deux parametres sur la limitéladticitée a été étudiée. La relation
suivante a été obtenue (Figure 5.4) :

.
e = (-0,07130 T +109,68) ¢ + (- 0,24Q1T + 351,77, 5-18
100
] \
A

80 \
s 70 *
[N
s & 0,1s-1 expérimental
E 60 1 hd —0,1s-1 théorique
:g 50 1 A 0,3s-1 expérimental
3 —0,3s-1 théorique
g 40 * ® 1s-1 expérimental
o —1s-1 théorique
E 30 x
3 IS

20

10 4

0 T T T T T

850 900 950 1000 1050 1100 1150

Température (T)

Figure 5.4 Comparaison des valeurs de limites sfieiéé expérimentales et théoriques

Connaissant la limite d’élasticité, la densité delodations initiale a I'intérieur des grains

peut étre determinee par la relation classigsie= o COu Ob [, /pjg aveca = 1.
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5.3 Reésultats

5.3.1 Evolution de la taille des cristallites et de la contrainte

Les évolutions de la taille des cristallites etaleontrainte en fonction de la déformation pour
une vitesse de 0,1'®t pour des températures de 900°C, 1000°C et C186fit présentées en
Figure 5.5.

Vitesse de déformation : 0,1 s-1

100

~
a

—900C
—1000C

- | |=uwc

Contrainte (MPa)
n
o

N}
@

0 05 1 15 2 25 3 35 4 45 5
Déformation

Vitesse de déformation : 0,1 s-1

100 k

~
a

—900C
—1000C
—1100C

Taille des cristallites (um)
n
o

7”“

0 05 1 15 2 25 3 35 4 45 5
Déformation

Figure 5.5 Evolution de la taille des cristallitsde la contrainte avec la déformation pour utesse de
déformation de 0,175

Les variations de ces grandeurs avec la tempérsbmteconformes avec celles attendues :

> Lataille des cristallites augmente avec la tenpéea
» La contrainte diminue avec la température
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Les évolutions de la taille des cristallites etaleontrainte en fonction de la déformation pour
une température de 1000°C et pour des vitessesldge, 0,35 et 18 sont présentées en

Figure 5.6.

Température : 1000C

100

75

—0,1s-1
50 —0,3s-1

\ —1s1

Contrainte (MPa)

25

0 05 1 15 2 25 3 35 4 45 5
Déformation

Température : 1000C
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~
al

—0,1s-1
—03s-1
—1s-1

Taille des cristallites (um)
a
o

N
a

N

0 05 1 15 2 25 3 35 4 45 5
Déformation

0

Figure 5.6 Evolution de la taille des cristalligtsde la contrainte avec la déformation pour ungtaature de

Les variations de
attendues :

1000°C

ces grandeurs avec la vitessgéftgmation sont conformes avec celles

> La taille des cristallites diminue avec la vitesse
» La contrainte augmente avec la vitesse
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5.3.2 Confrontation avec les résultats expérimentau X

Les différents résultats des parties expériment2t 4.4 vont étre comparés aux résultats
simulés. Si le modele permet de reproduire quadagatent les évolutions de la
microstructure, la comparaison quantitative fapiaitre un certain nombre de différences.

5.3.2.1 Courbes contrainte-déformation

Les courbes contrainte-déformation expérimentatesiraulées pour les trois vitesses de
déformation et les trois températures sont donagdsgure 5.7.
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En ce qui concerne les courbes contrainte-défoomatin constate une relativement bonne
correspondance entre les essais expérimentaus etdeltats issus de la modélisation.

5.3.2.2 Grandeurs microstructurales

Afin d’étudier quantitativement I'évolution des gaeurs microstructurales, les résultats de la
partie 4.4.1 et ceux obtenus aprés simulation &iré comparés. La température est de
1000°C et la vitesse de déformation est de 6,1 s

Taille des cristallites

Les diametres simulés D des cristallites et les D@&s cristallites déterminés
expérimentalement sont donnés en Figure 5.8.
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100
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50 1

Diameétre (um)

——modele
——expérimental
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Déformation

15

Figure 5.8 Evolution de la taille des cristalliegpérimentale et simulée en fonction de la défaonat
(0,1s'; 1000°C)

Pour une vitesse de déformation de ®.4sune température de 1000°C, les résultats @#isus
modele concordent bien avec les résultats expétaugn On observe une légere
augmentation de la taille des cristallites aveddformation.
Il serait cependant nécessaire de comparer d’amdsegtats expérimentaux et simulés par
modélisation dans différentes conditions de défdiona

Désorientation moyenne des sous-joints

Les désorientations moyennes des sous-joints, ndiet@es expérimentalement et par
simulation, sont données en Figure 5.9.

8,32

8,31 1

——modéle

83
—#- expérimental

.. //’_‘._’—‘.\_“
£
g
O
2

Déformation

Tetam (9

8,29

0 0,25 05 0,75

Déformation

Figure 5.9 Evolution de la désorientation moyernxméeimentale et simulée
des sous-joints en fonction de la déformation

— modéle

On observe une surestimation de la désorientatiogenrme des sous-joints simulée par
rapport a celle déterminée expérimentalement d&82 Be plus, on remarque que la valeur

simulée atteint un état stationnaire de manien€mament rapide, poar~ 0,15.

215



Chapitre V Modélisation de la recristallisation dynamique

Fraction de joints de grains

Les fractions de joints de grains déterminées exm@értalement et par simulation sont
données en Figure 5.10.

1 0,83

078 0,825 |
£ 2
s c
5 5
3 T — modele ©
T 05 . © 0,82 — 3l
: A —
g g
£ 8
* w

0.25 /‘ 0,815

0 0,81
0 5 10 15 0 0,25 05 075 1

Déformation Déformation

Figure 5.10 Evolution de la fraction de joints deaigs expérimentale et simulée en fonction de fard#ation

On observe, ici aussi, une surestimation de ldifnacle joints de grains simulée par rapport a
celle déterminée expérimentalement. De plus, atpus I'on observe une augmentation
progressive de la fraction de joints de grains grpEntale correspondant a la transformation
des sous-joints en joints de grains au cours deéfiarmation, la valeur simulée, quant a elle,
diminue légerement pour les déformations tres dailfceci correspond a la formation de
sous-joints de faible désorientation) et atteinétat stationnaire des< 0,5.

Distribution des angles de désorientation

Les histogrammes des angles de désorientationspamdant aux sous-joint8<(15°) pour
différent taux de déformation sont données en Ei§ut1.
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Figure 5.11 Histogrammes des angles de désorientedrrespondant aux sous-joints
en fonction de la déformation
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Concernant les histogrammes des angles de désmidentorrespondant aux sous-joints, on
observe une trés légere augmentation de l'anglalé&rientation avec la déformation.
Cependant, dans ce cas aussi, un état statiormsaiagteint trop rapidement paur 0,5.

Aprées avoir comparé les résultats issus de la rsadiéin et les données expérimentales

obtenues pour une température de 1000°C et unsseitde 0.15 l'influence de différents
parametreso, vitesse de migration des joints de grains, aotméffement) a été étudiée.

5.3.3 Influence de différents parametres

Dans le cadre de cette étude, nous nous sommesdsplEns les mémes conditions que
précédemment : la température est de 1000°C éeksse de déformation est de 01 s

5.3.3.1 Influence du paramétrea

L’influence du parametre sur la contrainte, le diameétre des cristallitadraction de joints et
'angle de désorientation moyen des sous-jointdllastrée en Figure 5.12.
Pour cette étude, la vitessga éte fixée a 10 pm/s.

125 100

100
75 —alpha = 0,01 ~ |—alpha=0,01
—alpha=0,5

—alpha = 0,03 —alpha=0,03
— expérimental

50 —alpha=0,1
——alpha=0,5
E - expérimental
N :
—
25

—alpha=0,1

50

Contrainte (MPa)

Diamétre (um)

a__——
- o
0 0
0 5 10 15 0 5 10 15
Déformation Déformation
1 9

075
—alpha =0,01 —alpha = 0,01
/—I\ ——alpha = 0,03 5 B |— alpha=0,03

0,5 ——alpha=0,1 ——alpha =0,1

<
£
8
—alpha=05 o 4 —alpha=0,5
—- expérimental 8- expérimental
3
0,25

0 5 10 15 0 5 10 15
Déformation Déformation

Fraction de joints

Figure 5.12 Influence du parameétre
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Pour rappel, le paramétre correspond a la fraction de dislocations qui pgréint a la
formation de nouveaux sous-joints d’angle de déstationd.

Plus il y a de dislocations qui forment de nouveaaxis-joints lors de la restauration
dynamique, plus la quantité de sous-joints estdgagt donc plus la fraction de joints de
grains est faible. De plus, cela entraine une aatatien de la proportion de parois de tres
faibles désorientations diminuant ainsi lI'angle d&sorientation moyen des sous-joints.
Pendant ce méme temps, la quantité de parois atgmemdant la structure plus fine. Le
diamétre des cristallites étant plus faible, latnte augmente.

Ce paramétre a été fixé de sorte que I'on obtidemeésultats du modéle en accord avec les
résultats expérimentaux de la partie 4.4.1. On rqeueaque la valeur de en meilleur accord
avec les résultats expérimentaux est 0,03.

5.3.3.2 Influence de la vitesse de migration des joints

L’influence de la vitesse de migration des joinisla contrainte, le diametre des cristallites,
la fraction de joints et 'angle de désorientativoyen des sous-joints est illustrée en Figure
5.13.

Pour cette étude, la fractioma été fixée a 0.03.
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Figure 5.13 Influence de la vitesse de migratiosn jdats

218



Chapitre V Modélisation de la recristallisation dynamique

On remarque d’abord que la fraction de joints dEngr ainsi que I'angle de désorientation
moyen des sous-joints ne dépendent pas de laevidiessigration des joints de grains.

Par contre, le diamétre des cristallites et parséquent la contrainte dépendent de cette
vitesse. Au cours de leur migration, les jointscabent toutes les parois présentes dans le
volume balayé. Ceci explique le fait que le diamétst plus important lorsque la vitesse est
plus élevée.

La vitesse de migration des joints a été fixéeattesjue I'on obtienne les résultats du modele
en accord avec les résultats expérimentaux dertee gad.1. On remarque que la valeurvge

en meilleur accord avec les résultats expérimengatiOpum/s (& 1000°C et 0Y)s

5.3.3.3 Influence de 'auto-échauffement

Afin de simuler I'adoucissement de la contrainte cowrs de la déformation pendant la
recristallisation, un auto-échauffement de 10°C yaité de déformationdT/de = 10°C) a

éeteé utilisé dans le modéle de RDC.

Dans cette partie, I'influence de cet auto-échawnéfiet sur la contrainte, le diametre des
cristallites, la fraction de joints et I'angle déstrientation moyen des sous-joints est illustrée
en Figure 5.14.

Ici la fractiona a éte fixée a 0.03 et la vitesgga 10 pm/s.
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On remarque d’abord que la fraction de joints dEngr ainsi que I'angle de désorientation

moyen des sous-joints ne dépendent pas de I'attays&fiement.

Par contre, le diametre des cristallites et paséquent la contrainte dépendent de celui-ci.
En effet, lorsqu’un auto-échauffement est appligué&ours de la déformation, la température
augmente a chaque incrément de déformation entitaim@e augmentation du diametre

moyen des cristallites et par conséguent une diimimale la contrainte.
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5.4 Conclusion

Au cours de cette étude, le modele développée pardsb et Montheillet [2003] pour la
recristallisation dynamique continue a été utilidée principe de ce modele est de décrire
I'évolution d’une structure polycristalline parrtermédiaire de la répartition de la densité de
dislocations au niveau des joints et sous-jointsaus de la déformation. Ce modéle permet
de combiner les mécanismes €lémentaires de lastadbsation dynamique continue tels que
'on peut les observer expérimentalement: la fdioma de sous-joints de trés faible
désorientation (2°), 'augmentation de la désodtoh des sous-joints par accumulation de
dislocations, la transformation de sous-joints eint§ de grains quand une désorientation
critiqgue de 15° est atteinte et la migration destgode grains.

Bien que ce modéle permette de reproduire quaktatént les évolutions de la
microstructure, la comparaison des résultats expiaux et simulés fait apparaitre un
certain nombre de différences. En effet, |la talbs cristallites augmente et par conséquent la
contrainte diminue lorsque la température augmentersque la vitesse diminue ce qui est
conforme avec ce qui est attendu. De plus, la coagan des courbes contrainte-déformation
expérimentales et simulées montre une bonne camdapce pour des températures
comprises entre 900 et 1100°C et des vitesses foent#ion comprises entre 0,1 et'ls
Dans le cas d’une déformation effectuée & une teahpé de 1000°C et une vitesse de 6,1s
I'évolution avec la déformation de la taille desstallites simulée est correcte. Par contre, en
ce qui concerne les évolutions avec la déformatienla désorientation moyenne des
sous-joints, de la fraction des joints de graindeela distribution des angles de désorientation,
on remarque que I'état stationnaire est atteinubeap trop rapidement ¢ 0,5). Enfin, les
influences du parametre de la vitesse de migration des joints et de ¢adthauffement ont
éte étudiées. Les résultats simulés concordanidaxhavec les résultats expérimentaux sont
obtenus poues. = 0,03,vo = 10pm/s et dTAl= 10°C (& 1000°C et 0,1}

Il est enfin important de rappeler que dans ce hegdie déformation est supposée homogéne
a I'échelle de I'élément de matiere, ce qui counstiine hypothése forte puisque I'on néglige
les effets d’orientation cristallographique aingedes effets morphologiques et topologiques.
Ceci peut tres certainement expliqguer les difféesncobtenues entre les résultats
expérimentaux et simulés.

221



Chapitre V Modélisation de la recristallisation dynamique

222



Chapitre VI Conclusions et perspectives

Chapitre VI

Conclusions et perspectives

223



Chapitre VI Conclusions et perspectives

6 Conclusions et perspectives

Aujourd’hui, en raison de la nécessité de dimiriéenission de Cg la filiere automobile se
doit de trouver des solutions afin d’alléger lekivéles. La solution en rupture qui est en ce
moment a I'étude chez ArcelorMittal est le dévelmpent d’aciers a I'aluminium.

Deux nuances "industrielles" ont été étudiées amscde ce présent travail : I'acier Fe-8%Al
entierement ferritique a toutes températures aidtamultiphasé Fe-8%Al-5%Mn-0,2%C
pour lequel le laminage peut étre intercritiques @eiers, en plus d’étre plus légers, possedent
de bonnes propriétés meécaniques. Trois nuances lespdée haute pureté, Fe-8%Al,
Fe-8%Al-20ppmC et Fe-15%Al ont, de plus, été élébsra I'Ecole des Mines de
Saint-Etienne afin de tenter de mettre en éviddesecffets spécifigues du carbone et de
'aluminium en solution solide.

Afin d’éviter les problémes de "roping" (défauts darface apparaissant apres I'étape
d’emboutissage a froid) lies a cette métallurgi€cdue, il était important de mieux
comprendre les mécanismes de recristallisationrggusant au cours de la déformation a
chaud afin de contréler la microstructure et alimsiter ces défauts. A terme, I'optimisation
des schémas de laminage a chaud permettra d'aendésrpropriétés de laminage a froid et

de mise en forme (emboutissabilité).

Il est généralement admis, lors d’'une déformatichaud, que les alliages ferritiques, a haute
énergie de défaut d’empilement, donnent lieu awcgssus de recristallisation dynamique
continue (RDC) et de recristallisation dynamiqueorgétrique (RDG). Cependant, dans
certaines conditions de déformation, il a été n@grau cours de cette étude, que ces alliages
pouvaient aussi donner lieu au processus de ratisation dynamique discontinue (RDD).
Les mécanismes élémentaires controlant la RDC &D& sont les mémes (écrouissage,
restauration dynamique et migration des joints)snes cinétiques sont différentes.
L’existence d’'une transition entre les mécanismeR®OC et de RDD a ainsi été mise en
évidence pour des températures comprises entretdIN0°C et des vitesses de déformation
comprises entre 0,1 et 5DsEn effet, aux faibles vitesses et aux faiblespématures de
déformation, le mécanisme de recristallisation aesitrélé par le processus de RDC (pas
d'observation de germes). Par contre, lorsque tlesse de déformation et la température
augmentent, on observe la naissance de grainsgégiede sous-structures) montrant
I'activation de la RDD.
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Suivant les nuances, la transition RDC/RDD ne sttfe pas pour les mémes conditions de
déformation.

Il est ainsi plus « facile » de faire recristaltigar RDD les alliages modeles que les alliages
industriels. En effet, les alliages modeles étas aliages de trés haute pureté, la vitesse de
migration des joints de grains y est par conséghiemt plus importante que pour une nuance
classique, ce qui favorise la RDD.

Concernant les deux nuances industrielles, il seraibl que la nuance biphasée
Fe-8%AlI-5%Mn-0,2%C soit plus « facile » a faire ristalliser par RDD que la nuance
ferritique Fe-8%Al. En effet, les Tlots d’austénfphase plus dure que la ferrite) de la nuance
biphasée entrainent une augmentation de I'écra@eskeal lors de la déformation, ce qui a
pour conséguence une augmentation de I'énergikétquermettant ainsi la germination et la
croissance de nouveaux grains (« Particle Stimiilidtecleation »).

De maniére plus générale, une augmentation de nepé&eture entraine une forte
augmentation de la vitesse de migration des jaletgrains ce qui favorise la RDD. Une
augmentation de la vitesse de déformation engerglrant a elle, une diminution de
I'efficacité de la restauration dynamique. L'écissdage est donc important, ce qui conduit a
I'accumulation locale d’'importantes densités ddod@tions dans le matériau provoquant la
germination de nouveaux grains.

La recristallisation post-dynamique a aussi étéliéauau cours de ce travail. Des maintiens en
température aprés déformation ont été effectué$ensemble des nuances afin d’observer
I’évolution de la microstructure apres difféerentesees.

Concernant les alliages modeles, une importantenantation de la taille de grains a été

observée durant les maintiens en température. RBsunuances industrielles, la présence
d’austénite dans l'alliage biphasé permet de frdmeroissance des grains ferritiques et ainsi
d’obtenir une structure plus fine que celle ddibgle Fe-8%Al.

Pour terminer, en ce qui concerne les alliages leedane observation intéressante mériterait
d’étre approfondie : le carbone en solution solidmble favoriser la recristallisation alors que
'aluminium en solution solide semble la retardeette observation s’appuie sur les résultats
obtenus dans les parties 4.4.3 (recristallisatiayst-dynamique) et 4.6.1 (transition
RDC/RDD). Il serait nécessaire d'effectuer d’autressais afin de confirmer cette
observation.
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En ce qui concerne la texture, I'orientation lasplitense au domaine stationnaire, dans le cas
d’'un cisaillement négatif (torsion), est P2} <111>. C'est un résultat connu que I'on

retrouve pour I'ensemble des matériaux cubiques&sn

Apres déformation par compression plane, on reneagye les grains recristallisés n’ont pas
d’'orientations préférentielles. Il apparait donceqle mécanisme de recristallisation
dynamique discontinue a pour effet de « randomisf@tistribuer de maniére aléatoire et
uniforme) les orientations cristallographiques deains. Les grains non recristallisés, par
contre, possedent une orientation cube tourné H}aNL0> intense. Apres un maintien en
température, la structure est entierement redisstal et ne possede plus de grains initiaux
allongés appartenant a la fibxeL’orientation H n’est plus présente. On obserie texture
trés peu intense sans orientation préférentielle.

Afin de réduire les phénomenes de roping, il sentdac avantageux de recristalliser la
structure par un mécanisme de recristallisatioradyque discontinue. En effet, les toles avec
les plus faibles gradients de texture dans I'épaissnt les plus faibles tendances au roping
d’aprés Shiret al.[2003].

Aprés avoir étudié et caractérisé la recristailisatdynamique et post-dynamique se
produisant dans ces nuances en fonction des comslitie déformation, le modéle développé
par Gourdet et Montheillet [2003] pour la recriksaltion dynamique continue a été utilisé
afin de simuler une passe de laminage. En effes, #lw laminage a chaud, les taux de
déformation par passe étant limités=(0.5), I'énergie stockée est donc relativementléaéi

ne permet tres certainement pas la germinationadeeaux grains par le mécanisme de

recristallisation dynamique discontinue.

Le principe de ce modele est de décrire I'évolutdinne structure polycristalline par
lintermédiaire de la répartition de la densitédildocations au niveau des joints et sous-joints
au cours de la déformation. Ce modéle permet ddit@nles mécanismes élémentaires de la
recristallisation dynamique continue tels que ljpeut les observer expérimentalement : la
formation de sous-joints de tres faible désoriémmat2°), 'augmentation de la désorientation
des sous-joints par accumulation de dislocatiang;ansformation de sous-joints en joints de
grains quand une désorientation critique de 15atisinte et la migration des joints de grains.
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Ce modéle a été appligué a la nuance industrieh8%Al. La composition du matériau, la
température et les vitesses de déformation onprités en compte par I'intermédiaire des
variations des parametres d’écrouissage (h) eestauration dynamique (r) et de la vitesse de
migration des joints de grains. Pour cela une étdmbmlogique a été effectuée sur les
différentes nuances industrielles et modeles ainléterminer les parameétres rhéologiques h
et r en fonction de la température et de la vitedsedéformation. Une nouvelle loi
microscopique, appelée loi exponentielle, décriva@volution de la densité de dislocations
en fonction de la déformation a été proposée kséridans le modéle.

Ce modéle permet de reproduire qualitativemengledutions de la microstructutre mais la
comparaison des résultats expérimentaux et sinfaiésapparaitre un certain nombre de
différences. Dans ce modele, la déformation espasge homogene a I'échelle de I'élément
de matiére, ce qui constitue une hypothése forisgpa I'on néglige les effets d’orientation
cristallographique ainsi que les effets morpholagi) et topologiques. Ceci peut tres
certainement expliquer les différences obtenue éed résultats expérimentaux et simulés.

Afin de valider les évolutions des grandeurs mictamdurales prédites par le modele, il serait
nécessaire d'effectuer des essais a des condiierd&formation autres que T = 1000°C et
Vger = 0,18% Il serait par conséquent possible de comparealtiss de grains expérimentales
et simulées en fonction de la température, detésse et de la déformation.

Afin d’améliorer le modéle de recristallisation @&k plusieurs suggestions vont étre
proposees.

En l'absence de données expérimentales sur la rvaleuparamétre de répartition des
dislocationsu, celui-ci a été fixé a 0,03 de sorte que I'on etuie des résultats du modele en
accord avec les résultats expérimentaux de lagpdudi.1. Gourdet [1997] a proposé de faire
varier le paramétre en fonction de la taille de la structure selon foretion sigmoidale. En
effet, on peut facilement imaginer que plus laldafle grains est grande, moins il y a de
dislocations absorbées par les parois préexistdates-joints ou joints de grains) et donc
plusa est grand.

Lorsqu’un sous-joint absorbe des dislocations,ésmdentation augmente. La relation utilisée
dans le modéle actuel suppose que la vitesse deig@ation moyennebtddt ne dépend pas
de l'angle de désorientatich Toutefois, il semble qu’'une fonction croissantsmge dans
certains cas des résultats en meilleur accord lagetonnées expérimentales [Thomas, 2005].
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Comme nous l'avons déja dit, la déformation espsspe homogéne a I'échelle de I'élément
de matiere (hypothése de Taylor). Pour évaluer &dfets liés a [I'orientation

cristallographique, il serait, par conséquent, sgaie d'effectuer d’autres essais afin de
déterminer qu’elles sont les orientations qui agrnentent le plus rapidement et celles qui, au

contraire, se fragmentent le plus lentement.

Apres avoir amélioré la partie dynamique de laistalfisation, il serait important d’ajouter,
au modeéle actuel la partie post-dynamique afin @ltaun modéle complet pouvant simuler
une passe et un maintien en température. Pouram@ies la déformation, Gaudout [2009] a
décrit les évolutions post-dynamiques par un modelecroissance de grains considérant,
comme conditions initiales, les résultats du modieeloppé par Gourdet et Montheillet
[2003]. Le lien entre le modele de recristallisatidynamique continue et le modéle
post-dynamique se fait a travers une densité dmeagmpotentiels mais aussi a travers la
densité de dislocations qui détermine la vitesserdissance des grains.

A terme, il serait intéressant de réaliser un nm®deélultipasses pouvant simuler une
succession de passes et de maintiens en tempéafituse pouvoir déterminer quelles sont
les conditions de déformation optimales permettdnbtenir la microstructure souhaitée
c’est-a-dire la plus fine, la plus équiaxe et lamadexturée possible.

Pour terminer, ce travail permet de mettre en awgntlgues recommandations pour
I'optimisation des schémas industriels de laminagbaud.

Afin d’obtenir une structure entierement recrisséié avec une taille de grains « optimale »
c'est-a-dire la plus fine possible, il est importdiemmagasiner le maximum d’énergie dans
le matériau. Pour cela, il est recommandé d’effacte maximum de déformation par passe
avec une vitesse de déformation (c'est-a-dire iblesse d’avancée de bande) maximale. En
ce qui concerne la température, il a été montréligudevait étre la plus élevée possible. Plus
précisément, pour les alliages multiphasés Fe-Al@nil est important d’effectuer le
laminage a chaud dans le domaine biphasé y afin d’obtenir un effet PSN (Particle
Stimulated Nucleation) favorable a la recristatima |l sera donc important, lors du
dégrossissage, de ne pas monter au dessus d’'upérggure d’environ 1250°C pour ne pas
réaliser le début du laminage dans le domainetifprea. Aprés une passe de laminage, le
temps interpasse doit aussi étre optimisé. Il pepgas qu’il soit trop court pour permettre aux
grains de croitre, mais il ne doit pas non plug étop long pour éviter que les grains
atteignent une taille trop importante.

Des essais « multi-passes » seraient nécessairateabtalement valider ces préconisations.
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7 Annexe
7.1 Analyse mécanique de l'essai de torsion [Monthe illet et
Desrayaud]

L'éprouvette de torsion, échantillon cylindriquée(p) de section circulaire de longueur utile
L et de rayon R, est fixée a l'une de ses extrén@téentrainée a l'extrémité opposeée a la

vitesse angulair€) = 2ntN (rad/s) ouN désigne la vitesse de rotation imposée en tours pa

seconde (Figure 7.1).

=

fixe

Figure 7.1 Représentation d’un essai de torsion

7.1.1 Etude cinématique

L'hypothése d’homogénéité du matériau ameéne a sappme distribution linéaire de la
vitesse de rotatiov(z) le long du fat de I'éprouvette :

o')(z):% Q

Comme le rayon R et la longueur L ne varient pags@aus de I'essai, on peut supposer en
outre que les composantes correspondantes du af@mfesse sont nullesi( = u, = 0).

Enfin, on admet que la distribution dg le long du rayon est linéaire, ce qui signifie deg

rayons demeurent rectilignes pendant la torsionl'@shantillon. Autrement dit, chaque
section normale a z tourne autour de cet axe sadéfermer (Figure 7.2).
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D'ou I'expression du champ de vitesse :

C.
=
I

-
(«n]
1

.
N
I

Figure 7.2 Section'dprouvette normale a I'axe de rotation

La trajectoire d'un point matériel M de coordonnéesales (g, 6y, Z;) est donc le cercle

d'axe z situé dans le plan z zet de rayong: Ci-dessous I'expression du tenseur gradient des

vitesses :
0 -z 0f.
gradu= |z O %
0O 0 O

et donc le tenseur des vitesses de déformatiomagxpression :

0 0O

E= |0 O r3
2L
0O r O

Celui-ci correspond localement & un cisaillemempdé (Figure 7.3).

éez

r

Figure 7.3 Sollicitation d'un élément de matiére

Toutefois, le champ de vitesse et le tenseur désssgs de déformation associé sont
hétérogenes pour deux raisons: d'une part le mgst@'axes (19, z) dépend du point

considéré et d'autre part le tens€uest fonction de la variable r.
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En prenant la norme, on obtient la vitesse de d#&tion équivalente de von Mises qui
s'écrit :
- Q 2tN _r
ce=—0- =220

B L 3oL

7-1

Cette expression montre qie ne dépend que de r et demeure donc constanteuas: do
temps pour tout élément de matiere. Il est done déscalculer la déformation équivalente de
tout élément situé au rayon r :

Q r_27tNDr

€ = E Df NG T 7-2
avec Q : angle de torsion imposé correspondant au noadteurdN :%.
Pour r = R (a la surface), on obtient donc :
E = % o = % 0t 73

Ainsi, dans l'essai de torsion, les grandegairst € sont intrinséquement hétérogénes : elles
varient linéairement de 0 sur l'axe de I'éprouvéttene valeur maximale a la surface de
celle-ci (pourr = R).

7.1.2 Détermination de la contrainte d’écoulement

Afin de pouvoir tracer les courbes contrainte-défation, il est maintenant nécessaire de
déterminer I'expression reliant la contrainte éqlénte au couple de torsion mesliré

Le couple de torsioh est l'intégrale suivant r du moment de la cissienog, :

R
r:zrj t 2 Odr 7-4
0
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Dans le cas d'un matériau rigigarfaitement plastiquesotrope dont le comportement est régi

par le critere de von Mises,=0/+/3, ol & désigne la contrainte d'écoulement, le couple

s'écrit alors :
3
r =20 oo
J3 3

d'ou I'on déduit la contrainte d'écoulement :

c = 3\/:_33 ar
2nR

En revanche dans leas généragl en particulier a haute température, la contrainte
d'écoulements et par suite la cissionsont des fonctions (inconnues) deet € et le calcul
ci-dessus n'est plus possible. Toutefois, Field8aekofen [1957], dont la démonstration est
reproduite ci-dessous, ont montré la possibilitéddduire du couple la valeur d@ a la
surface de I'éprouvette (r = R).

En considérant la cission(g, €) comme fonction de r, l'intégrale de (7-4) peue &alculée

par parties :
R 3R R
sz Tl‘zdl’zl:'[(l’)r—} —}j- (L 7-5
0 3], 3Jodr
Or, ar :a—ig +a—££ et d'apres les relations (7-1) et (7-2), pouué,fia—i :a—Tﬂ et
dr oJde dr 0J¢ dr 0 ON 2mr
de mémeal :a—T.\/gL. Suivant les mémes relations, l'analyse étanceffe a N etN
0 ON 2mr
. de _2mN . dg _2nN . o
fixés, — =—— et de méme— =——, ce qui permet d'écrire :
dr 3L dr 3L

o N, aR
dr ON r ON r
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La relation (7-5) devient alors :

3 R R
J = T(R)R———l N 2gr- N g 7-6
3  3), ON 3), oN

Par ailleurs, en dérivant I'expression de J papoeipa N et aN, on obtient les relations

R R
9J = ﬂrzdr eta—‘.] = a—Trzdr, ce qui donne en reportant dans (7-6) :
ON o ON ON o ON

d'ou I'on déduitt(R) :

7-7

T(R):%(J+N6J+N6Jj: r (3+a|rr+a|rrj

30N 30N onRBL "~ aInN dInN

Ainsi la cissiont(R) ne dépend pas que du couple instanfafé, N), mais également de ses

oinl . _0InT : - . N
et mM=—— , qui caractérisent respectivement l'influence
oInN|g dInN|y

du nombre de tours et de la vitesse de rotatioescouple de torsion. Ces deux parametres
correspondent, a I'échelle de l'essai, aux parametiéologiques d'écrouissage n et de

dérivées partielles =

sensibilité a la vitesse de déformation m. Jusigoita seulement supposé quee dépendait

que de€ et € et de maniére implicite que la température déndiatillon était uniforme et
constante dans le temps. Si de plus le matériagasbpe et obéit au critere de von Mises, la
relation (7-7) devient :

NCI N
R =" (3+n+ 7-8
o (R) 27ER3(

ou I'on retrouve le cas parfaitement plastiqueagsahtin = m=0

Connaissant le couple de torsion, on pourra doterméner la contrainte.
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Abstract:

The instructions of the European Union pilot theR& the automotive industry regarding
the use of lightweight materials which aims at @dg fuel consumption and emission of
exhaust gases.

The objective is to develop steels of density reduby at least 10%pax ~ 7g/cn?).
Iron-aluminum alloys display promising physical am&chanical properties but they often
exhibit surface defects, referred to as roping.eappg after the deep drawing process. This
study was carried out to better understand the ittond of recrystallization during hot
rolling to control the microstructure and therelgit these defects.

During hot deformation, it is generally agreed thly@ometric dynamic recrystallization
(GDRX) and continuous dynamic recrystallization @X) operate in ferritic alloys with
high stacking fault energy. In this study, the &ase of a transition between CDRX and the
mechanism of discontinuous dynamic recrystallizati®DRX) has been brought into
evidence in the temperature range 900-1100°C aaihsate range 0.1-50sPost-dynamic
recrystallization was also studied to observe t@ution of microstructure during holding
temperatures.

A model formerly developed for the CDRX of aluminuvas then used to simulate a rolling
pass. Comparison of computed and experimental teeshbws some differences but this
model can reproduce microstructural changes gtiabtg.
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Résumé :

Les directives de I'Union Européenne conditionn&ntR&D du secteur automobile
concernant l'utilisation de matériaux plus Iégerana pour but de réduire la consommation
de carburant et une diminution de I'émission dedjézhappement.

L’objectif est de mettre au point des aciers akéd&u moins 10%pfax~ 7glcn?). Les
alliages fer-aluminium possédent des propriétésiglgs et mécaniques prometteuses mais
présentent des défauts de surface appelés rogipgrassant apres I'emboutissage a froid.
Cette étude a consisté a mieux comprendre les tommglide recristallisation au cours du
laminage a chaud afin de contrdler la microstriecttrainsi limiter ces défauts.

Il est généralement admis, lors d’'une déformatichaud, que les alliages ferritiques, a haute
énergie de défaut d’empilement, donnent lieu awcgssus de recristallisation dynamique
géométrique (RDG) et de recristallisation dynamiguoatinue (RDC). Dans cette étude,
'existence d’une transition entre les mécanismeR@C et de recristallisation dynamique
discontinue (RDD) a été mise en évidence pour dagpératures comprises entre 900 et
1100°C et des vitesses de déformation comprise® €hl et 505. La recristallisation
post-dynamique a aussi été étudiée afin d’obsdi&enlution de la microstructure lors de
maintiens en température.

Un modéle développé antérieurement pour la RDCaligminium a ensuite été utilisé afin
de simuler une passe de laminage. Bien que la aaispa des résultats expérimentaux et
simulés fasse apparaitre un certain nombre derglift@s, ce modele permet de reproduire
gualitativement les évolutions de la microstructure



