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Introduction

Les produits plats minces sont parmi les productions les plus importantes de
I'industrie sidérurgique: environ 42% de la production mondiale d'acier brut, dont
23.5% pour les seules toles minces laminées a froid, les toles minces d'acier doux
représentent la quasi-totalité de ce tonnage. Ces toles sont, pour une grande partie,
utilisées pour la production a haute cadence de pieces en grande érie, par formage et
principalement par emboutissage Sous presse.

Dans ce travail, nous nous sommes intéressés a I’emboutissage des toles minces
d’aciers doux, utilisées pour la fabrication des réservoirs de tracteurs. Le probleme
posé par la Société de construction des Moteurs et Tracteurs E.N.P.M.N. (Oued
Hamimim) est lié &I’ apparition des fissures, au cours de I’emboutissage sur lestble B.
cestoles, sont de produites al’usine d’el Hajar (Annaba). Elle ont des caractérigtiques
mécaniques conventionnelles qui semblent proches de celle de la téle A importée de
I’Allemagne, antérieurement utilisée par E.N.P.M.A. Malheureusement, I’aptitude a
I’emboutissage est totalement différente: s le pourcentage de casse de la tole A ne
dépasse pas 5%, celui de latdle B peut aller jusqu’a 50%

L'emboutissage est appliqué pour la mise en forme de nombreux métaux ductiles, en
particulier les aciers doux. Au cours de ce procédé, l'anisotropie des propriétés
plastiques intervient fortement dans le comportement du matériau. Dans certains cas,
sous I'effet de sollicitations complexes, le développement de cette anisotropie conduit
a des effets néfagtes. La variation de la réponse plastique, dans le plan de la tdle, peut
conduire a laformation des bandes de déformation ou, dans des cas plus graves, a des
amincissements locaux, pouvant donner lieu & des ruptures au cours de la mise en
forme. Cette anisotropie de comportement plastique est régie en grande partie par
I’anisotropie structurae. Celle-ci est due aux différentes opérations subies par latole,
lors du cycle de fabrication (solidification, laminage & chaud et a froid, recuits de
recrigtalisation). La présence d’une anisotropie structurale peut conduire a des effets
néfastes; au contraire, s ele est bien controlée, ele peut améliorer les propriétés
plastiques des toles.

De nombreuse éudes ont montré que I'emboutissabilité des téles minces d'acier doux
est éroitement liée a 'anisotropie de leurs propriétés plastiques, cette anisotropie de
comportement a son origine dans la texture cristallographique formée au cours des
opérations de fabrication de la tdle: laminage & chaud et a froid, recuit de
recrigadlisation. L'amélioration de I'emboutissabilité de t6les minces passe donc par la
maitrise de leur anisotropie plastique et donc de leur texture.

Les phénoménes de localisation qui se manifestent au cours de la déformation
plastique peuvent conduire dans certains cas a une forte diminution de la ductilité puis
alarupture du matériau. Ces phénomenes sont observés dans de nombreux matériaux
et pour une trés large gamme de vitesse de sollicitation. 1l se caracté&risent par la
concentration, plus ou moins progressve, de la déformation dans des bandes de
largeur faible mais non nulle.

La localisation de la déformation est liée a I'hétérogénéité de structure, cette
héérogénéité est la conséquence directe de I'existence, dans les matériaux, des joints
de grains, des joints de phases et/ou des précipités, qui se comportent comme des
obstacles au glissement plastique et comme des sources dincompatibilité de
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déformation éastique et plastique. La relaxation des contraintes internes, liées a ces
incompatibilités, dépend fortement des propriétés microstructurales du matériau.

Ces derniéres années, de nombreuses recherches ont permis de préciser, d’une part les
propriétés pour que les tdles puissent subir un type de déformation donné et, d’autre
part, I'influence des paramétres opératoires sur I'emboutissabilité. Toute améioration
du processus de fabrication, ou des propriétés d'emploi de ces produits, sera
économiquement trés intéressante et judtifie la poursuite d'importantes recherches.

Du point de vue application pour I’industrie nationale, ce travail constitue une éude
comparative des paramétres qui caractérisent I’aptitude & la mise en forme par
emboutissage, entre une tole locale et une téle de référence, respectant les normes
internationales. Du point de vue fondamental, nous nous intéressons a I’influence de
I’anisotropie structurale, morphologique et cristalographique, sur les mécanismes
contrélant I’gptitude a la déformation, avec un accent particulier sur I’effet de la
présence d’une hétérogénéité micro-structurale, sur I’évolution de propriétés
mécaniques macro-structurales. Nous avons considéré I’évolution, dans le plan de la
tole, des caractéristiques microstructurales et mécaniques (forme, taille, distribution
géographique des grains, texture et contraintes internes) et leur influence sur le
comportement mécaniques des toles.

Ce travail, qui s’intégre dans les approches micro-macro de la plasticité, comporte
cing chapitres:

Le premier chapitre constitué une synthése bibliographique des connaissances dans
le domaine d'emboutissabilité des toles minces. Les problemes de mise en forme sont
considérés en relation avec les paramétres qui influencent I'aptitude des tbles a
I'emboutissage.

Le second chapitre est consacré ala présentation des matériaux considérés dans leur
état de réception et les techniques expérimentaes utilisées

Le troiseme chapitre regroupe les résultas obtenus par les essais conventionnels,
nous montrons l'insuffisance des caractéristiques moyennes de la qualification
industrielle locale. Nous mettons en évidence [I'anisotropie de comportement
plastique, que nous considérons en relation avec les caractéristiques microstructurales.
Une analyse prévisionndle de l'instabilité de structure de la tble locale a été
également appréciée a partir de I'état de structure hétérogene de I'état initia. Les
différences morphologiques des deux tbles sont considérées en paralléele.

Dans le quatriéme chapitre, I'analyse comparative des textures cristallographiques
initiales nous permet de relier les différences de comportement plastique observées
aux caractéristiques cristallographiques.

Le cinquieme chapitre et consacré a une analyse morphologique et
cristallographique dans des zones fissurées. L'effet de I'instabilité microstructurale sur
I'emboutissabilité de latble locale a également été considére.

Nous finissons notre travail par une conclusion et une analyse des perspectives
ouvertes par cette éude.
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Chapitre-I-

INFLUENCE DESCARACTERISTIQUES DES TOLES SUR
L’EMBOUTISSABILITE ET LESPROBLEMESDE FISSURATION

Ce chapitre analyse les différentes études consacrées a la compréhension de | influence des
parameétres structuraux, sur | ’anisotropie de comportement plastique des tdles minces, au
cours de la déformation par emboutissage. Ces éudes considerent |’influence des
parameétres structuraux (morphologique, cristallographique et composition chimique) sur
[ ’aptitude en déformation de |’acier. Nous nous efforgons dans ce chapitre de faire un état
concret sur les principaux axes de ce travail.
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INTRODUCTION

L'emboutissage est une opération qui consiste a transformer une téle mince en une surface
non plane. Généralement, I'emboutissage est réalise a température ambiante, par presse
mécanique ou hydraulique. Il existe auss des procédés utilisant d'autres sources d'énergie,
comme les explosions ou les champs magnétiques [1-3]. Ce procédé de mise en forme est
appliqué a de nombreux matériaux, en particulier les aciers doux, extra-doux et inoxydables,
['Auminium et les alliages d'aluminium, le cuivre et les aliages de cuivre, ains que d'autres
métaux ductiles.

La réussite d'un embouti dépend de trois facteurs interdépendants : la forme des outils, la
lubrification et les caractéristiques structurdes de la tole. Du fait de la multiplicité des
interactions exigant entre ces différents paramétres, le phénomene d'emboutissage est
complexe et reste difficile a é&udier.

Si les deux premiers facteurs relévent d'un aspect mécanique, le dernier est essentiellement
méallurgiqgue. En effet, différents paramétres structuraux influencent I'aptitude a la
déformation plastique de latdle, en particulier son emboutissabilité :

- lanature de réseau crigallin;
- les caractéristiques morphologiques des grains : forme, taille et distribution géographique;
- ladistribution des orientations de grains, soit la texture du matériau ;

- la présence de particules de seconde phase, <Ségrégations ou précipités intra ou
intergranulaires.

L'anisotropie des propriétés plastiques intervient fortement dans le comportement du
matériau. Dans certains cas, sous l'effet de sollicitations complexes, le développement de cette
anisotropie conduit a des effets néfastes. La variation de la réponse plastique, dans le plan de
latdle, peut conduire a laformation de cornes d'emboutissage ou, dans des cas plus graves, a
des amincissements locaux, pouvant donner lieu a des ruptures au cours de la mise en forme
[4-6].

La rupture des téles minces se produit, le plus souvent apres une instabilité plastique qui
résulte de la présence de deux effets opposes [7-10]: d'une part, la réduction de la section,
d'autre part, la consolidation du matériau par écrouissage. Elle peut cependant se produire
sans déformations préalables importantes, sous des contraintes généralisées qui sont souvent
du domaine élastique. On se trouve aors en présence de la rupture brutale.

L'analyse des contraintes et des déformations au voisinage des fonds de fissures constitue une
base nécessaire a la compréhension du comportement en fissuration, bien qu'une zone plastique
soit toujours présente a la pointe de lafissure.

Au cours des années 1970-80, de nombreuses recherches ont permis de cerner les propriétés
structurales que doit posséder une tole destinée a I'emboutissage, c'est-a-dire les paramétres
qu'elle doit posséder pour subir ce type de déformation [11-12]. Si les matériaux utilisés ne
possedent pas les caractéristiques adéquates, des problémes peuvent se présenter au cours de
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I'emboutissage : des fissurations, des plissements, des cornes d'emboutissage ou des
amincissements locaux.

[.1. NATURE DES DEFORMATIONS DANS L'EMBOUTISSAGE ET IMPORTANCE
DE L'ANISOTROPIE PLASTIQUE

Au cours d'une mise en forme par emboutissage, le métal subit simultanément plusieurs
modes de déformation. La géométrie de cette mise en forme étant généralement complexe,
elle implique des sollicitations du matériau différentes selon les zones de I'embouti. C'est cette
anisotropie de comportement qui rend I'emboutissage impossible a normaliser. Les éudes sur
la mise en forme par emboutissage sont toujours faites suivant le cas considérée.

[.1.1. L"essai d'emboutissage de coupelle a fond plat

Pour montrer les différents types de déformation qu'on peut avoir au cours d'une mise en
forme par emboutissage, considérons ce procédé par l'essai le plus smple, celui d'une
coupelle afond plat, illustré sur lafigurel.1. Un flan circulaire, de rayon R, et d'é&paisseur e,
e maintenu entre une matrice et un serre-flan; un poingon vient emboutir le flan jusgu'a
I'obtention d'un godet. Au cours de cette opération, on peut distinguer plusieurs types de
déformations:

- danslazone AB, il y aun alongement dans la direction radiae (e > 0) et un rétrécissement
dans la direction circonférentielle ( &5 < 0); le flan a tendance a sépaissir, mais la présence du
serre flan empéche cet épaississement;

- lazone BC présente un pliage sous tension;

- dans la zone CD, il y a une déformation plane (e; = 0) et une traction dans la direction
radiale (e > 0);

- la zone DE présente une expansion biaxiale. Cette expansion est plus ou moins importante,
selon le rayon du poingon et la lubrification;

- danslazone EF, il n'y apas, ou il y atres peu, de déformation.
La mise en ceuvre par emboutissage doit tenir compte de certaines propriétés du matériau
(écrouissage important, tendance au grippage, résistance ala corrosion...) et des conditions de

mise en cauvre telles que :

- les outils doivent avoir un éat de surface auss parfait que possible, notamment les matrices
et les serres-flans;

- lejeu doit étre suffisant pour éviter le grippage;

- le serre-flan doit étre réglé pour ne pas empécher le méta de sécouler rapidement et pour
qu'il n'y ait pas de formation de plis sur la collerette;
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Figurel.l. (@) Schémade principe de |'emboutissage en retreint,
(b) diverses phases du formage d'un flan de diamétre D en coupelle de diametre d.
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- les lubrifiant utilisés sont des huiles spéciales pour aciers résistants aux fortes pressions;

- la vitesse d'emboutissage est un facteur important des conditions de travail. Pour les nuances
austénitiques, une vitesses de 6m/mn est fréquemment utilisée. Pour les aciers doux emboutis
difficiles, il est nécessaire de réduire cette vitesse.

1.1.2. Grillesde mesures

L'analyse des déformations intervenant dans une opération d'emboutissage peut se faire au
moyen de grilles tracées sur la surface de la tole (figure 1.2). On peut mesurer avec précision
les déformations et déterminer la direction des déformations principales. L'identification des
différents types de déformation devient ains possible. La grille la plus smple est un
quadrillage régulier, dont les carrés deviennent curvilignes aprés déformation. On peut
compléter ce quadrillage en y gjoutant un réseau de cercles tangents, qui se transforment en
ellipses aprés déformation. En général, les dimensions de la maille du quadrillage sont
initiallement de I'ordre de 10mm [13] ; pour permettre une mesure locae plus précise dans la
zone déformeée, au voisinage de la rupture, on utilise souvent un pas de 5mm ; un pas de
2.5mm est parfois conseillé.

Les mesures des déformations sont effectuées sur des emboutis réels, de forme quelconque,
ou sur des emboutis de laboratoire. Ces derniers sont généralement sous forme de coupedlle
cylindrique afont plat et hémisphérique, ou sous forme de coupelle conique.

Figure 1.2. Grilles de mesure des déformations
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1.1.3. Mode de déformation

Quel que soit I'essai, les mesures des déformations montrent que le métal peut subir différents
modes de dé&formation. A partir dee,, e,ete,, les déformations selon les directions des

contraintes principaes, on distingue les modes de déformation suivant :

- une déformation par expansion biaxiale symétrique: e, =e, =- e,/2;

- une déformation plane: e, =-e, =-e, =0 ;

- une déformation uniaxiale: e, =e, =-e,/2 ;

- une déformation avec retreint : e, >0,e, <0,e, <0 ;

- une déformation par compression uniaxiae: e, =e, =-e,/2 ;

- une déformation par cisaillement pur: e, =-e,,e, =0.

Un bon comportement du métal dans le cas d'une sollicitation par expansion exige un méta

possédant une capecité suffisante de consolidation, donc un coefficient d'écrouissage (n)
élevé.

Les bonnes performances en rétreint sont obtenues avec des matériaux présentant une forte
résstance al'amincissement c'est-a-dire les matériaux & coefficient d'anisotropie (r) devé.

Dans la plupart des cas, I'emboutissage associe & la fois des composantes d'expansion et de
rétreint, on parle d’emboutissage mixte.

I.1.4. Modederupture

Les andyses effectuées sur les grilles permettent de préciser les différents modes de rupture
que l'on peut trouver au cours de I'emboutissage. On peut distinguer les ruptures par
allongement uni et biaxial, par cisalllement plastique et par pliage sous tenson [14]. Ces
différents modes de rupture sont importants dans une étude portant sur I'apparition des
fissures au cours de la déformation par emboutissage.

[.1.5. Applications

La mise en forme des métaux en feuilles effectuée par emboutissage, est couramment utilisée
dans tous les secteurs industriels (automobile, aérospatide, chimique, mobilier,
électroménager,...). L'obtention de la piéce finie se fait par variation de la forme d'un produit
plat (tble au feuillard) en surface non développable. Les principaes opérations élémentaires
de mise en forme sont le pliage, le relevage de collerette, I'étirage et I'emboutissage.

[.2. ESSAIS CARACTERISTIQUES

Les composantes d'une opération d'emboutissage sont trés nombreuses, ce qui complique
I'é&ude préalable d'une mise en forme, ou plus exactement la définition de la formabilité d'un
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matériau dans des conditions données. La formabilité est en effet une quaité trés difficile a
mesurer puisgu'elle fait intervenir simultanément le métal a transformer, I'outillage (état de
surface et jeu entre matrice et poingon) et les conditions opératoires (vitesse, lubrifiant, ...). Il
est bien évident qu'il faudra apprécier d'abord I'aptitude a la déformation des matériaux a
travailler, par le moyen d'un certain nombre d'essai s spécifiques d'emboutissabilité.

1.2.1. Essais élémentaires

Dans cette catégorie, on classe les essais de téle qui font appe & la sollicitation simple
(traction uniaxiale, compression, traction-compression), permettant de déterminer les
propriétés mécaniques des toles (Rm, Rp0.2, A%, Z%). On peut également obtenir a partir de
ces essais des informations complémentaires sur les caractéristiques intrinséques du matériau,
comme le coefficient d'écrouissage n et le coefficient d'anisotropie R, appelé également
coefficient de Lankford.

|.2.2. Essais prévisionnels

Ces essais ont pour but de mesurer la capacité de latdle aformer un embouti de forme simple,
en se rapportant aux principaux modes de déformation et & leur combinaison, tels que: essais
d'expansion, essais de rétreint et essais mixtes. Ces derniers types d'essais sont généralement
les plus utilisés, puisgue la plupart des essais prévisionnels, proposés pour juger de I'aptitude
des tbles & semboutissabilité, font intervenir simultanément ou successivement les différents
modes de déformation.

[.2.3. Essais expérimentaux

Ces essais permettant d'effectuer des opérations industrielles d'emboutissage, en mettant en
jeu les différents paramétres opératoires. Les emboultis réalisés sont généralement de forme
simple, mais de dimensions nettement supérieures a celles des essais prévisionnds (boitiers,
carters, bacs). lls sont emboutis sur des presses industrielles, dans des conditions
suffisamment précises pour permettre des mesures de laboratoire (déformations, efforts,...).

[.3. ANALYSE DE LA FORMABILITE : COURBE LIMITE DE FORMAGE (C.L.F.)

L'opération d'emboutissage est la conjonction de trois facteurs [15] : la qudlité de la tdle,
I'outillage et les conditions opératoires. L'intersection des trois zones, correspondant aux
variations possibles de ces facteurs, représente le degré de sécurité d'une telle opération
(figurel.3).

L'échec d'une opération d'emboutissage est caractérisé par la rupture ou la présence des plis,
quelquefois I'apparition d'une striction (amincissement loca) de la piece. Il est souvent
intéressant de pouvoir estimer un degré de savérité, pour prévoir les possibilités ultérieures de
déformation, ainsi que pour évaluer les risques de rebut en production et d'avoir une bonne
sécurité afin de mener a bien une opération d'emboutissage.
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Outillage gamme

Zone correspondant au degré de sécurité
de fabrication D ™

de I'opération d'emboutissage

Tole (Caractéristiques Conditions opératoires (forte
mécaniques) lubrification)

Figure 1.3. Facteurs intervenant dans le degré de sécurité en emboutissage.

Actuellement, seule la courbe limite de formage (figure 1.4), permet de chiffrer le degré de
securité et d'alerter le fabricant s les rebuts risquent d'ére importants. Ces courbes limites de
formage congtituent une des plus importantes caractéristiques de la formabilité de la tdle et
présentent un grand intérét pour les emboutisseurs car, si par une méthode de calcul on peut
prévoir les déformations majeures e et mineurese,, qui auront lieu dans un embouti, la

position du point de coordonnées (el,ez)par rapport & la courbe limite, permet de savoir si

I'embouti est réalisable ou non. En d'autres termes, €elle permet de prédire la limite de formage
de latble, avant I'apparition de I'instabilité mécanique, conduisant a la rupture ou ala striction
et d'avoir une idée de faisabilité de |'opération d'emboutissage.

[.3.1. Méhode de déermination expérimentale des cour bes limites de formage

Les courbes limites de formage sont déerminées expérimentalement & partir des essais de
laboratoires smulant les différents modes de déformation par emboutissage (expansion et
rétreint), conduisant a la striction localisée ou a la rupture. Ensuite il faut mesurer les
déformations locales, en mesurant les distorsions d'un réseau géométrique préalablement
déposé sur les flans (figure 1.4 et figure 1.5). La déermination expérimentale des courbes
limites de formage présente de nombreuses difficultés, tant pour la mise au point des essais
que pour |'évaluation des déformations, surtout apres apparition de strictions locales.

1.3.2. Méhodes analytiques

Parallelement a de nombreuses études expérimentales, des tentatives de prévision théorique
de courbes limites de formage ont été menées par plusieurs auteurs. Elles ont permis une
meilleure compréhension des mécanismes de la déformation plastique des métaux en feuilles.
Les premiers caculs prévisionnels de la striction des tdles minces sont dus a Swift [16] et &
Hill [17]. Depuis, d'autres modéles ont é&é proposes par Marciniak et Kucznski, qui ont
consdéré un matériau hétérogéne a deux zones d'épaisseurs différentes, pour expliquer la
localisation de I'écoulement plastique notamment dans le domaine de I'expansion [17].
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I.4. ANISOTROPIE DE COMPORTEMENT

Les propriétés tensoridles, telles les propriétés mécaniques, dépendent de la direction de
sollicitation du matériau. Dans le cas particulier de la mise en forme des toles, plusieurs
causes peuvent étre al'origine de cette anisotropie de comportement [18] :

- I'nétérogénéité de distribution des contraintes résiduelles de redressage des toles ;

- les alignements de ségrégations, de précipités ou d'inclusons, donnant lieu a une anisotropie
structurae;

- l'existence d'une texture cristallographique, cest-a&-dire la présence dorientations
préférentielles, dans la distribution des orientations des grains du matériau ;

- I'existence d'une anisotropie morphologique.

1.4.1. Contraintes— Déformations

Le comportement plastique du monocristal étant anisotrope, la présence d'une texture
cristalographique influe directement sur I'anisotropie de comportement mécanique du
matériau polycristalin. Ains, quand une t6le est soumise a un systéme de contraintes, les
déformations des différents grains sont fonction de leurs formes, de leurs orientations et des
défauts qu'ils contiennent.

La déformation plastique du polycristal fait intervenir un certain nombre de paramétres
structuraux, tels la limite éastique Re le coefficient d'écrouissage n et le coefficient
d'anisotropie R. L'anisotropie plastique de la tble polycristaline est mise en évidence par
I'évolution de ces paramétres par rapport a un systéme de référence, généralement lié alatole
(DL, DT, DN).

|.4.2. Coefficient d'écrouissagen

Le coefficient d'écrouissage n peut étre mesuré a partir du calcul des contraintes et des
allongements rationnels, de plusieurs points de la courbe de traction, dans le domaine des
déformations plastiques homogeénes. Pour les aciers ferritiques, objet de notre éude, la
relation qui relies ae, apartir de la courbe des déformations, est donnée par:

s =ke" (I.1)
k est une constante.
1.4.3. Coefficient d'anisotropie R

Macroscopiquement, l'anisotropie d'un matériau est caractériste par le coefficient
d'anisotropie R [19]. La mesure de ce coefficient se fait a partir des déformations
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transversales, déterminées a partir des variations de largeur et d'épaisseur de la section de
I'éprouvette de traction. On &
R=e,/e; (1.2)

Le coefficient d'anisotropie R est lié a I'emboutissage en retreint. C'est un parameétre qui peut

caractériser I'aptitude a une déformation homogene, au cours d'une mise en forme complexe

[20]. Il représente la résistance a I'amincissement dans différentes directions du plan de la

tole. Sa variation, dans le plan de la tdle, est représentée conventionnellement par la relation

suivante:

(R0')+ R(90")- 2R(45'))
2

DR= (1.3)

L'apparition de cornes d'emboutissage ou, dans une situation plus grave, la rupture des toles,
peut étre reliée aux variationsde R et DR dans le plan de la téle mince [21]. Les variations
de R et DRtraduisent donc I'aptitude du matériau a la déformation par emboutissage. Les
conditions d'emboutissage sont optimales pour une valeur de R élevée, avec une variation DR
faible, voire proche de zéro, c'est-a-dire une vaeur de R toujours élevée, quelle que soit la
direction de sollicitation, dans le plan de latole.

Larelation (1.16) indique que:
- SIDR > 0, des cornes d'emboutissage apparaissent pour a =0 et 90°;
- SiDR<0, elles apparaissent & 45;

- Si DR proche de 0, le comportement plastique correspond & un état d'isotropie plane; c'est le
casidéa pour un emboutissage circulaire.

[.5. ANISOTROPIE CHIMIQUE

L’influence de la composition chimique sur I’gptitude a la déformation est trés importante.
L’étude de cet effet doit se faire en fonction de la répartition des éléments dans la matrice,
cette population pouvant étre éventuellement répartie de facon hétérogéne [22]. La répartition
des ééments dépend essentiellement des solubilités différentes, des réactions d’échange et des
traitements thermiques antérieurs. Ces facteurs ne sont pas indépendants. Des changements de
structure, souvent importants, peuvent se produire. Ils entrainent des variations sur les
caractérigtiques mécaniques de résistance et de ductilité.

Pour I’ obtention de caractéristiques favorables & la déformation, il faut introduire les ééments
nécessaires, en quantités adéquates. La présence de certains éléments dans le métal, comme
I’azote, le soufre et le phosphore, est souvent inévitable et a un effet néfaste sur la
déformation a froid. Pour pallier cet effet, il faut introduire d’autres éléments, qui permettent
d’améiorer les aptitudes du métd ala déformation. Les @ééments d’addition les plus courants
sont: C, S, N, P, Si, Mn, Al. Leur influence sur I’aptitude a la déformation a froid peut étre
résumee conne suit :

- Le carbone est un élément qui agit de différentes maniéres. Son effet principal est d’éever
la limite élastique, du fait de la formation de carbures. Dans les aciers destinés & la mise en
forme, la teneur en carbone est limitée, & cause de son effet néfaste sur larésilience de I’acier.
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- L’azote en solution solide conduit & un durcissement négligeable, mais cet effet devient
plus marqué lorsgu’il est combiné avec d’autres édéments en solution, en particulier avec
I’aluminium. Il précipite sous forme de nitrures d’aluminium AIN ; ces derniers ralentissent la
resauration au moment du laminage a froid (période de formation des germes de la
recristallisation). Ils agissent ainsi sur la phase finale de la structure et sur la texture de
recristallisation.

- Le phosphore a un effet trés important et souvent néfaste. 1l durcit la matrice de fer et ne
favorise pas la formation de la texture de recristallisation adéquate pour |I’emboutissage. Par
ailleurs, comme il ségrége fortement aux joints de grains, il provoque une fragilisation
intergranulaire catastrophique.

- Le soufre est consdéré comme un élément néfaste pour la déformation afroid, il est sous
forme précipitée ou ségrégée. Sa présence aux joints de grains peut provoque une déchirure
du méal. Par contre, en répartition homogéne dans la matrice, il n"aaucun effet néfaste.

Le slicium n’est pas toujours souhaité dans la déformation a froid, car il durcit la
matrice ferritique; sa présence est nécessaire pour I’améioration des propriétés de résistance a
I’usure.

- Le manganése est généralement souhaité dans les aciers de construction mécanique. 1l se
caractérise par une bonne &ffinité vis-avis du carbone et du soufre Il agit sur la
transformation de I’austénite, sur la structure de I’acier et sur I’accélération de la cinétique de
précipitation.

- L’aluminium aun effet trésimportant, car il posséde une affinité prononcée pour I’azote, il
permet la formation des nitrures d’aluminium AIN. Ces nitrures n’ont pas d’effet durcissant,
cependant leur présence a une action indirecte sur le durcissement, en diminuant la quantité
d’azote disponible. Par ailleurs, I’effet des AIN est important sur la mobilité des joints de
grains au cours de larecristallisation, et donc sur laformation de la texture adéquate.

| .6. ANISOTROPIE CRISTALLOGRAPHIQUE
1.6.1 Orientationsidéales

La présence d’une texture cristallographique est caractérisée en termes d’orientations
préférentielles : les orientations de grains se situent de fagon préférentielle dans I’espace des
orientations ou espace d’Euler (cf Chapitre 1V), on parle auss d’orientations idéales ou de
composantes de texture.

Une composante de texture est décrite par le couple (hkl) <uvw> (figure1.6), ou :
- (hkl) est le plan parallele au plan de I’ échantillon,

- <uvw> est ladirection paralléle a une direction particuliére de I’échantillon (de laminage, de
tréfilage, detraction...).

Un matériau dit texturé possede généralement deux ou trois composantes de texture. Sil
n’existe qu’une seule composante accusee, on parle de pseudo-moncristal. Au contraire, un
nombre important de composantes implique un effet d’isotropie [23]. L’influence des
différentes composantes sur le comportement thermomécanique du matériau, dépend de leurs
poids respectifs.
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Figure 1.6. Orientation (hkl) <uvw> et position correspondante de la maille élémentaire par
rapport au plan de laminage PL et &ladirection de laminage DL.

1.6.2. Influence de la texture sur le coefficient d’anisotropie R

La texture du matériau n’est pas uniqguement une caractéristique cristallographique, c’est un
paramétre qui intervient dans son comportement ultérieur. Comme dans un monocrista
certaines propriétés physiques variant en fonction de la direction considérée, la présence
d’orientations préférentielles, dans la répartition des orientations de grains du matériau
polycrigtalin, implique un effet analogue.

La figure 1.7 montre I’évolution du coefficient d’anisotropie R d’une t6le, initialement
isotrope, en fonction des différentes composantes de texture, pour les aciers ferritiques. Nous
pouvons noter les comportements suivants :

- les orientations { 111} <110> ou {111} <112> conduisant a des valeurs de R moyen élevées,
avec des variations DR faibles; de fagon générde, les composantes (111)<uvw> sont
favorables ala déformation par emboutissage [24].

- les orientations {100} <011> conduisant a des valeurs de R moyen moyennes, avec des
variations de DR faibles ; en composantes majoritaires, elles sont donc défavorables ala mise
enforme [18].

Du fait de ces composantes, les études faites sur les aciers sont basées sur le développement
de textures de type {111} <uvw>, pour obtenir des valeurs élevées de R moyen et se
rapprocher d’un comportement isotrope. |l faut remarquer, qu’a variation de volume égale,
diminuer la composante de plan {100} est nettement plus profitable que d’augmenter les
composantes { 111} [25]. Le renforcement ou |’ affaiblissement d’une composante de texture
ne modifie pas seulement R dans une direction, mais le modifie dans toutes les directions du
plan de latole.

Pour juger de I’importance rédle des variations du coefficient d’anisotropie et de
I”’emboutissabilité entrainées par un changement de texture, il faut intégrer les variations de R
danstout le plan de latble. Ce travail a éé fait pour les orientations{ 111} et voisines (554 et
11 11 8), {211}, {110} et {100} [26].



CHAPITRE .1

A {1101<001>
- {111} <112> (110)<110>
~ {100} <001>
B {112} <111>
+
o 2 (112)<021>
a4
+ (554)<225>
o 1E (111)<110>
~ (110)<111>
Il
I 1
(112)<110>
05 }
(100)<011>
DV/IV

0.05 010 015 0.20

Figure1.7. Evolution du coefficient d'anisotropie R moyen des tdles d'aciers extra-doux en
fonction d'un accroissement DV/V de diverses composantes de la texture [26]

1.6.3. Etude théorique du coefficient d’anisotropie R

Le coefficient d’anisotropie R(@) a été introduit en 1950, sous le nom de coefficient
d’anisotropie normale R, par LANKFORD et ses collaborateurs, pour caractériser
I’emboutissabilité des tdles minces [26]. Différents modéles ont été mis au point pour le

cacul de ce coefficient. Le plus courant et le modele de Taylor [27], il a servi de base a de
nombreux modeles récents.

1.6.3.1. Modéle de Taylor

Pour décrire le comportement du polycristal au cours de la déformation plastique, le modele
généralement utilisé est celui proposé par TAYLOR. Les hypothéses posées par ce modéle
sont les suivantes :

1- la d&formation plastique est parfaitement homogene. Le tenseur macroscopique de la
déformation [E] est congtant dans la partie utile de I’éprouvette, et [E] = [e] en chague point,

[e] étant le tenseur microscopie de déformation ; autrement dit, chague grain se déforme
comme |’ éprouvette.

2- pour les matériaux de structure cubique, la déformation a lieu uniquement par glissement.
Cinq systemes de glissement indépendants sont nécessaires, pour accommoder une
déformation donnée du polycristal. La déformation éastique est négligee.
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3- parmi les combinaisons possibles de cing systemes de glissement, compatibles
géométriquement pour une déformation donnée, il ne faut retenir que celles qui rendent
I’énergie de déformation minimale.

4- |e glissement sur un systéme ne peut se déclencher que s la scission résolue sur ce systéme
atteint une valeur critique, identique pour tous les sysemes équivalents ; le durcissement ne
dépend pas de la quantité de glissement intervenant sur le syséme considéré.

Lors d’un de traction simple, le tenseur macroscopique des contraintes dans le
référentiel de I’éprouvette est défini par :

€, 0 0
[a]=g0 o oy (1.4
g0 0 of

Et le tenseur macroscopique des déformations correspondant est:

€ 0 0 @ 0 0
e u_ u
[E] = go E, o@_[El].go E,)E, O G (I.5)

Il est généralement admis que le volume se conserve au cours de la déformation plastique:

E,+E,+E, =0 (1. 6)

| w e
Avec E,=Log— ;E,=Log— ; E, =Log— 1.7
1 gl0 2 gw0 3 ge0 (1.7)

| : longueur de|’éprouvette aprés déformation
lo : longueur initide de I’éprouvette

W : largeur de I’éprouvette apres déformation

W : largeur initide de I’éprouvette

e : épaisseur de I’éprouvette aprés déformation
€ : épaisseur initidle de I’éprouvette

Le tenseur [E] des déformations devient, en tenant compte des équations (1.11) et (1.12).

¢ 0
& 0, o ¢ e 0 0 U

=0 -7 0 w=[ElD -a 0 g (I.8)
e u A 4
% 0 ) 1 l;l g) 0 _(1' q)H
e 1+ RO

Ou g est le rapport de contraction ou coefficient de Poisson, défini par :
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ES
=. =3 1.9
q E, (1.9)
Avec I'hypothése implicite E, = E,, cerapport est liéaR par larelation :
R
= I.10
g 1+R ( )

A partir du tenseur macroscopique des déformations [E] le travail correspondant & une
déformation pIastique[dE] s’écrit, selon les hypotheses de TAYLOR :

dg,| (1. 11)

Ou dg, est I'incrément de cisaillement intervenant sur le kiéme systéme de glissement, parmi
les cing systémes indépendants. Les cisaillements sont liés aux déformations par larelation :

[dEij J = lmT J'[dgk] (1.12)
Avec:

1
ml; :E(pikdjk + pjkdik) (1. 13)

Oup, et p; sontles composantes de la normale au plan de glissement du kieme systeme,
dans le référentiel de définition du tenseur des déformations.

D'aprés I'hypothése (3), nous devons chercher les cing systémes de glissement parmi les N
systémes qui minimisent I'énergie de déformation. Pour un incrément de déformation[dE], les

incréments de cisaillement dg, sont déterminés en inversant la matrice [m‘J‘J de I'équation
(1.13), leminimum de (é’\ k|dgk|) définirala (ou les) combinaison (s) active ().

Pour les matériaux de structure cubique centrée ou a faces centrées, les systémes de
glissement considérés sont respectivement de type {110} <111> et de type {111} <110>. Pour

chacune de ces structures il y a 12 systémes de glissement équivalents, donc il y a C;, = 792

combinaisons de cing systémes ; pour des raisons de symétrie cristalline, les 792 possbilités
se réduisent a moins de 384.

Dans le cas particulier d'une tenson uniaxiale, nous pouvons définir le facteur de Taylor par :

M =21 = Tk o T (I. 14)

Ce facteur représente la résistance mécanique d'un cristal d'orientation donnée, vis-a-vis d'un
état de contraintes ; il représente donc l'anisotropie de comportement en fonction de
I'orientation.
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1.6.3.2. Hypothése de Bishop et Hill

Rappelons que BISHOP [28] et HILL [29] justifient la théorie de Taylor en montrant que la
scission réduite atteint sa valeur critique sur les systémes choisis par TAYLOR, sans dépasser
cette valeur sur les autres systémes. IIs introduisent par ailleurs un second principe, celui du
travail maximum, afin de sélectionner le tenseur des contraintes qui produit la déformation

imposée. Pour une déformation donnéee;;, le travail de deformation est calculé pour les

différents éats de contraintes a ; possibles, le tenseur retenu étant celui qui rend le travail W
maximum.

Bishop et Hill proposent une solution plus rigoureuse que celle déduite par Taylor. En effet,
ce dernier considére toutes les combinaisons possibles de 5 systemes de glissement
indépendants géométriquement ; or, pour accommoder la déformation imposée, I’état de
contraintes correspondant a certains systémes peut entrainer une scisson supérieure a la
valeur critique sur d’autres systémes ; ce comportement étant en contradiction avec laloi de
Shmid, Bishop et Hill définissent alors I’ensemble de tous les états de contraintes, en
respectant laloi de Shmid.

[.7. ANISOTROPIE MORPHOLOGIQUE

|.7.1.Texture mor phologique

Suivant la composition chimique et les divers parametres du cycle de fabrication d’une tole,
on peut avoir des grains parfaitement équiaxes et réguliers ou, au contraire, des grains
allongés. La température et le temps de recuit ont une influence importante sur la forme des
grains. Aind, pour un acier camé a I’auminium, un maintien a 650°C, en fin de
recristallisation primaire, donne des grains parfaitement équiaxes, alors qu’aprés un maintien
a525°C, lesgrains restent alongeés suivant la direction de laminage DL [30].

L’influence des modifications de formes des grains sur les caractéristiques mécaniques est
complexe. En effet, ces modifications saccompagnent généralement d’une évolution
importante de la texture cristallographique. De ce fait, les études sont restées limitées pendent
longtemps a la seule influence de la taille des grains. Actuellement, I’influence de la texture
morphologique initiale sur I’évolution de la forme des grains, peut étre introduite de maniére
pondérale.

|.7.2. Distribution destaillesde grains
[.7.2.1. Influence delatailledes grains sur lalimite d’éasticité

Hall et Petch [31-32] ont été les premiers arelier la limite d’d8agticité R. a la taille moyenne
des grains. Ils ont proposé pour les aciers doux une relation empirique sous laforme
Ro=s,+K<I> (I. 15)

Ou:

- s, estlacontrainte d’écoulement plastique ;



CHAPITRE .1

- <| > est latallle moyenne des grains ;

- k est une constante expérimentale.

Cette relation s’applique quelque soit I’alongement considéré sur la courbe de traction,
jusgu’alacharge de rupture, soit dans le domaine des déformations plastiques homogenes. On
peut remarquer que I’augmentation de la taille des grains s’accompagne d’une diminution de
la limite d’élasticité et de la contrainte d’écoulement plastique. Actuellement, la méthode la
plus précise pour déterminer <1 > et I’analyse d’images qui donne, a partir de la distribution
statistique des surfaces de grains, la taille moyenne, la somme et I’écart type. Dans le chapitre
I1, nous décrirons de facon détaillée cette méthode que nous avons utilisé pour une analyse
morphologique de nos échantillons.

[.7.2.2. Influence de la taille des grains sur le coefficient d’écrouissage

Larelation qui relie le coefficient d’écrouissage n alataille des grains est donnée par [33].

n=— > (1. 16)
10+ < | >

Cette relation a été proposée et vérifiée pour I’acier extra-doux recuit. La taille des grains de
ces toles est généralement comprise entre 20um et 45um, ce qui conduit & une variation de n
de I’ordre de 0,04. Cette variation, importante, est due a des modifications de la composition
chimique de latéle et/ou ala présence d’une seconde phase, précipitée ou ségrégée.

1.7.2.3. Influence delataille desgrains sur le coefficient d’anisotropie R

Pour un acier de composition donnée, la croissance des grains s’accompagne (ou d’une
modification) de la texture. Le coefficient d’anisotropie R peut ains étre relié a lataille des
grains par une relation linéaire :

R=R,- K(-1,) (I.17)
Ou:
- Rest le coefficient d’anisotropie en fin de recristallisation primaire;
- |, est latailleinitiale des grains,

- K est une constante, qui représente |’accroissement du coefficient d’anisotropie R, avec
I’augmentation de lataille des grains.

D’apres cette relation, on peut remarquer que I’augmentation de la taille du grain améliore
I’emboutissabilité des téles minces d’aciers extra-doux. Cependant, cette influence favorable
de lPaugmentation de la taille des grains n'est pas sans limite. Des grains trop gros
entrainement |’ apparition de nombreux défauts dans la tdle au cours de I’emboutissage. Il a
été montré que dans le cas des aciers extra-doux, une taille de grains supérieure a 40um
conduit, dans le domaine en expansion, a une localisation des déformations et donc a une
rupture prématurée [34].
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L anisotropie structurae, tant chimique que morphologique ou cristallographique, est due aux
traitements thermomeécaniques antérieurs, subis par le polycristal au cours de sa formation et
de sa mise en forme (solidification, déformation plastique, recristallisation). L’anisotropie de
comportement plastique d’un matériau métalligue dépend de toutes les étapes de sa
fabrication.

[.8. INFLUENCE DES ETAPES DE FABRICATION DES TOLES SUR LEUR
EMBOUTISSABILITE

Une tole destinée & la mise en forme par emboutissage est soumise, au cours de sa fabrication,
a différents traitements thermomécaniques : laminage a chaud, laminage a froid et recuit(s) de
recristallisation.

|.8.1. Laminage a chaud

Le laminage a chaud constitue généralement la premiere étape de mise en forme. Une trés
grande partie des matériaux métalliques est soumise a un formage & un moment ou un autre
du cycle de fabrication. Cette technique évoque plus spécialement les produits plats (téles,
plagues, larges plats) mais aussi d’autre étires simples (fils, ronds, barres) ou plus complexes
(profilés, rails, poutrelles). Le laminage a chaud est une étape importante dans les techniques
de mise en forme. Il présente auss bien des applications lices a la sidérurgie que dans les
industries de transformation.

Les conditions du laminage a chaud, essentiellement la température et la température de
bobinage, influent sur les propriétés des toles, plus particuliérement sur leur aptitude a une
mise en forme ultérieure, comme I’emboutissage. Selon latempérature de laminage, la texture
du métal sera plus ou moins marquée. Pour les aciers doux, un laminage effectué totalement
en phase y, a une température supérieure a 900°C, ne donnera pas de texture marquée. Le
laminage a chaud ne doit pas étre effectué en dessous de cette température, afin d’éviter la
précipitation des nitrures. Si la température de fin de laminage est abaissée, une texture de
fibre d’axe <110> pardlée a la direction de laminage apparait. Cette texture est plus ou
mMoins accusée avec la chute de température

Par alleurs, I’écart entre la température de fin de laminage et la température de bobinage a
également une influence, plus ou moins marquée, sur les orientations présentes a coaur dans la
t6le laminée & chaud [35].

1.8.2 Laminagea froid
Dans le processus global de mise en forme, I’étape de laminage a froid peut étre considérée
sous différents aspects :

- technologique, lié a la réalisation et a la marche des laminoirs ; c’est-a-dire, entre autres
paramétres, les problémes de contrdle d’épaisseur, d’état de surface et de lubrification ;

- mécanique, lié a I’écoulement du métal et aux contraintes agppliquées pour réaliser la
déformation ;
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- méallurgique, lie & I’état des propriétés mécaniques et structurales du matériau, dans notre
travail, nous nous intéressons essentiellement a ce dernier aspect; dans I’opération de
laminage a froid, la déformation du métal est réalisée a température ambiante ou a basse
température, c'est-a-dire que le métal n’est pas volontairement réchauffé; du point de vue
structural, ce procédé est réaisé dans un domaine de températureou il y a:

- absence de diffusion importante des ééments en solution solide, de précipitation ou de
dissolution d’une seconde phase ;

- absence aussi de phénoménes de recristallisation, pendant et aprés la déformation.

La déformation par laminage a froid provoque des modifications de la structure et de la
texture du matériau. Le laminage a froid influe directement sur les propriétés structurales du
matériau, comme la distribution des précipités, les changements morphologiques de
I’ensemble des grains et les évolutions des orientations cristallographiques.

1.8.2.1. Modification dela structure par laminage a froid

La déformation généralisée, que subit le métal au cours de la premiére passe de laminage a
froid, est égale ou supérieure & 20%. Dans le cas des aciers camés a I’aluminium, le taux de
laminage & froid doit étre supérieur a 50%. Un examen de la structure du métal déformé peut
montrer I’existence de nombreux défauts essentiellement des dislocations. La population en
didocations est fonction du taux de déformation (un métal tres déformé est caractérisé par la
présence d’une densité de dislocation de I’ordre de 10™° 210" cm™). Au cours du laminage &
froid, la structure n’est pas perturbée uniqguement par la présence de dislocations et la
formation d’une structure cellulaire. En effet, 1’écrouissage introduit auss d’autres défauts,
comme les lacunes et lesinterstitiels, ainsi que la formation de macles mécaniques [36].

Du point de vue morphologique, au cours de la déformation par laminage a froid, les grains
s’dlongent dans la direction de laminage. Cette déformation transforme un empilement de
grains globalement équiaxes en ensemble de drates, peu épaisses et trés allongées. Cette
texture morphologique, dite texture en bandes, et en partie responsable des défauts
macroscopiques constatés sur les produits minces laminés [37]. 11 faut souligner aussi I’impact
de I’écrasement des gros précipités ou inclusions dans la direction de laminage. Les
alignements ainsi formés influencent le comportement ultérieur du métal.

| .8.2.2. Modification de la texture par laminage & froid

Le taux de réduction est le facteur essentiel dans la formation de la texture par laminage a
froid ; plus ce taux est élevé, plus la texture est accusée. La texture de laminage a froid peut
étre décrite comme la superposition de deux textures de fibre <110> : la fibre provenant du
laminage & chaud, avec <110> paralée a la direction de laminage, et une fibre dont I’axe
<110> fait 60° avec la direction delaminage, dansle plan norma alatole.

Par ailleurs, pour les taux de réduction importants, il faut tenir compte du gradient de texture &
travers I’épaisseur de latdle. Si une tole laminée a chaud subit, au cours du laminage a froid,
une réduction supérieure a 20%, on remarque une différence entre la texture de peau et la
texture a coeur. Ce gradient de texture intervient de fagon notable dans une mise en forme
ultérieure.
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1.8.2.3 Evolution des propriétés mécaniques au coursdu laminage a froid

Les propriétés du métal sensibles & la perfection de la structure cristalline sont modifiées par
le laminage a froid, en particulier les propriétés mécaniques. Les caractéristiques telles la
limite d’éasticité, la résistance a la rupture et la dureté, qui congituent les propriétés de
résgtance a la déformation du métal, augmente. Au contraire, les propriétés caractérisant la
ductilité du métal, comme I’alongement & la rupture et la résilience, diminuent [38]. Cette
modification des propriétés mécaniques résulte, principalement, d’une variation de la texture
cristaline.

Les modifications structurales entrainées par le laminage a froid modifient les propriétés
mécaniques et morphologiques des matériaux métalliques. Les produits laminés présentent
une plasticité insuffisante pour une mise en forme ultérieure, entre autres I’emboutissage. On
peut généradement restaurer les propriétés de ductilité, que le matériau possédait avant la
déformation, au moyen de conditions de recuit appropriées. Il faut remarquer que I’influence
du laminage a froid sur le métal est quelquefois s importante qu’il devient impossible de
poursuivre le laminage. Un recuit intermédiaire devient nécessaire i on veut poursuivre cette
opération.

| .8.3. Recristallisation

Le retour total ou partiel & I’é&at d équilibre du matériau s effectue, essentiellement, selon
trois processus : larestauration, larecristalisation et la croissance des grains.

Cette étape du cycle de fabrication est la plus importante, elle permet d’assurer a latole les
caractérigiques structurales adégquates a sa mise en forme ultérieure. C’est le recuit de
recristallisation qui, d’une part, permet de récupérer les propriéés de ductilité de la tdle et,
d’autre part, assure le développement d’une texture cristalographique favorable a
I’emboutissage. L’ aptitude & une mise en forme ultérieure dépend en grande partie du contrdle
des conditions de recuit, atmosphére, température et temps de maintien.

Au cours d’un recuit de recristallisation, les anciens grains de la structure, fortement amincis
et dlongés, sont remplacés progressivement par des grains équiaxes, présentant une structure
beaucoup moins perturbée. Cette évolution est liée au taux d’écrouissage, a la température du
recuit et au temps de maintien.

1.8.3.1. Recristallisation primaire

Lorsque I’écrouissage réalisé est suffisant, c'est-a-dire supérieur & une certaine valeur critique,
le recuit fait apparaitre de nouveaux grains. Le taux critique d’écrouissage dépend du
matériau, il est généralement de I’ordre de 2% a 5% [39]. Les nouveaux grains sont répartis
d’une manieére homogene et leurs orientations cristallines sont trés différentes de celles des
grains déformés, dans lesquels ils se développent. Des joints de grains forte désorientation
séparent alors les nouveaux grains et se développent en consomment la matrice écrouie a
jusgu’a arriver au contact les des autres. La recristallisation primaire est alors terminée. Le
métal retrouve, partiellement ou totalement, les propriétés qu’il avait avant |I’écrouissage. La
texture de recrigtdlisation est totalement différente de la texture de déformation.
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1.8.3.2. Restauration

Pour des recuits a basse température ou pour des recuits courts, on peut observer un
adoucissement partiel du matériau, sans qu’il y ait modification visible de la structure. Dans
cette premiere phase, la restauration, il y a peu d’évolution des propriétés mécaniques du
matériau. Larestauration du matériau correspond & une réduction du nombre de défauts, entre
autres la diminution de la densité de dislocations introduites par écrouissage. Cet effet est
obtenu par un réarrangement partiel des dislocations, qui forment aors des parois délimitant
les cellules d’écrouissage ou sous- grains. |l n’y a pas de modifications de la texture.

1.8.3.3. Croissance normale

La recrigtallisation primaire ne marque pas la fin de I’évolution structurae. Si le recuit se
poursuit, un grossissement des grains a lieu. Ce grossissement est lent e homogene, c’est la
croissance normale ou continue. Cette phase, dans laguelle certains grains se développent aux
dépens d’autres grains dga recristalises, commence générdement & la fin de la
recristallisation primaire, mas elle peut avoir lieu dés les derniéres stades de la
recristallisation primaire [40]. Au cours de cette phase il N’y a pas de modification de la
texture, mais uniquement une diminution de son acuité.

1.8.4. Formation destexturesdansles acier s doux
1.8.4.1. Evolution detexture au cours derecuit

Au cours de recuit de recristallisation, la texture de laminage est remplacée par la texture de
recristallisation. Cette nouvelle texture dépend des mécanismes qui se produisent au cours du
recuit : germination, croissance et grossissement du grain. La germination est le résultat de la
croissance d’une cellule d’écrouissage située au voisinage d’une forte hétérogénéité
d’orientations. L’orientation d’un germe est vraisemblablement une des orientations de la
texture de laminage, correspondant a une tres faible fraction volumique la structure écrouie,
C'est-a-dire appartenant & une composante minoritaire [41].

Dans le cas des tbles minces d’acier-doux, cette texture est décrite comme étant la
superposition de trois textures de fibre <110>. Aux deux textures de fibres <110> apparues
aprés le laminage a chaud et le laminage a froid, se superpose une troisieme, d’axe paralléle a
la direction transversale de la tole [42]. Cette texture est due a I’apparition des composantes
{110} <110> et {112} <111>.

1.8.4.2. Influence des conditions de recuit sur I’emboutissabilité
L’évolution de la température de recuit, ou du temps de maintien, conduit a perfectionner le
développement des orientations cristallographiques et a augmenter [égérement le coefficient

d’anisotropie R et |e coefficient d’écrouissage n.

Pour I’acier doux calmé a I’aluminium, si la montée en températureest suffisamment lente
lors du chauffage, (de I’ordre de 50°C/heure), on peut obtenir une texture de type
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{111} <uvw>, au cours du recuit final vers 700°C. Cette texture conduit & des valeurs de R
plus élevés et, par suite, a une meilleure aptitude al’emboutissage [43].

Dans les aciers doux, la croissance de grains {111} <uvw> et celle de grains {110} <001> &
lieu par recuit sous une atmosphére par trop humide ou par un recuit sous hydrogéne [44].

[.9. RUPTURE DES MATERIAUX

1.9.1. Morphologie et description

Généralement, la rupture des matériaux suit immédiatement le phénomeéene de dtriction
localisée, qui suit lui-méme le phénoméne dinstabilité plastique. Si on considere une
éprouvette, on peut affirmer qu'il y aingtabilité plastique en traction lorsque I'allongement réel
et égal au coefficient d'écrouissage n du matériau. Par conséquent, plus la capacité
d'écrouissage du métal est élevée, plus I'allongement uniforme au cours d'un de traction
arrive a des valeurs élevées.

Toutes les opérations de mise en forme peuvent étre considérées comme la combinaison des
deux opérations étirage et emboutissage. L'accomplissement sans rupture de chacune de ces
opérations est favoriseé par les différentes variables du matériau. Durant |'opération
d'emboutissage, il est évident que les caractéristiques du matériau entrant en cause sont
nécessairement différentes de celles qui déterminent les possibilités de mise en forme par
étirage. En effet, dans le cas de I'emboutissage, le fait intéressant n'est pas la capacité du
matériau a subir des déformations données sans se fracturer, mais suivant sa capecité a
supporter I'effort nécessaire permettant de déformer un plateau aux dimensions données en
une forme compléxe. Par conséquent, une augmentation du coefficient d'écrouissage
n‘apporteraque de minces avantages surtout, elle produit une augmentation de la charge de
rupture.

1.9.2. Striction dans les tdles minces

Au cours du processus de déformation plastique, la déformation du métal devient de plus en
plus difficile, la localisation de la déformation, appelée striction, peut ce produire dans
différentes régions de latole.

Considérons cet effet, dans un de traction sur une téle mince; la striction ne peut se
former perpendiculairement & la direction de traction ; par contre, elle sera possible dans une
direction pour laquelle la contraction transversale est nulle (figure.l.8). Nous calculons cette
contraction dans le cas d'un de traction biaxial (seuls ,, =0).
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—

Figure |.8. Représente la striction dans laguelle la contraction transversale est nulle

de, = de, cos’a +de,,sin’a (1. 18)
Avec
de, = (S -S m)EE (1.19)
2
s
3de
de,, :(Szz'sm)___ (1. 20)
2
s
de, seranul pour:
ga = (Bu-s22) (. 21)
( 1~ 2 22)

Pour un detractionsimple, s ,, =0, a =54.7 . Pour lestoles anisotropes, cet angle sera
fonction des coefficients d'anisotropie.

Quand s ,,/s,, est compris entre 1/2 et 2, cette expression conduit a une valeur detg’a

négative; ce type de striction ne peut donc se produire. Ce fait est particulierement intéressant
pour la mise en forme des tbles. Dans les autres cas |'orientation de la ligne de striction
dépend du rapports ,, /s ,; -

1.9.3. Localisation dela déformation

Le phénomeéne de localisation est le résultat d’un effet de structure (chargement, géométrie de
la piéce) et d’un effet matériau (propriétés microstructurales, provenant de la déformation
cristalline sur des plans et suivant des directions). Ce phénoméne de localisation sous forme
de bandes est observé, pour différentes sollicitations sur plusieurs échelles de grains et pour
des déformations inférieures a 40%.

Les bandes de localisation sont appelées bandes de cisaillement, bandes de pliage, ou plus
généralement macro-bandes. Elles sont liées a une instabilité au cours de la déformation
plastique.
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1.9.4. Aspect microscopique de la rupture par clivage et dela rupture ductile

La rupture des surfaces des matériaux est généralement classée selon une échelle de fragilité
décroissante :

- rupture intergranulaire fragile ou semi fragile;
- rupture transgranulaire de clivage;
- rupture fragile de cisaillement;

- rupture ductile & cupules.

1.9.4.1. Rupture par clivage

La rupture fragile, au contraire de celle ductile, est caractérisée par I’absence de déformation
plastique macroscopique, et donc par la propagation trés rapide des fissures avec faible
consommation d’énergie. La rupture est bien nette, elle suit des plans cristallographiques, on
parle de rupture par clivage.

Le clivage est un mode de décohésion qui seffectue par propagation d'une fissure le long de
plans atomiques de faibles indices. Généralement, la rupture par clivage se présente en
trois éapes, sous |’action d’une sollicitation extérieure ; une microfissure de clivage est initiée
a latéte d’un empilement de dislocations ; cette fissure se propage ensuite a I’intérieur d’un
grain, puis cette fissure traverse un joint de grains et se propage dans un autre grain, si la
sollicitation extérieure n’est pas diminuée.

Si lafissure sinitie suivant un plan dense (plan de clivage), le travail de décohésion sécrit:

WC =29, (1.22)

1.9.4.1.1. Franchissement d'un obstacle

Lors du clivage, les joints de grains constituent les principaux obstacles a la propagation des
fissures. En effet, il n'y a pas de continuité des plans de clivage fecile d'un grain a l'autre. A
I'intersection d'un joint de grains, la fissure doit donc changer de direction. Dans le cas d'une
rupture intergranulaire, les obstacles sont les points triples. Le critére de franchissement de
ces obstacles peut également sécrire sous la forme d'une équation de Griffith [45].

S, >\/EVVJ. /pCcos?j (1- v?) (1. 23)

Ou: s, est la contrainte nécessaire pour franchir le point triple, W, est le travail de

décohésion intergranulaire, ) est I'angle de déviation de la fissure au point triple ﬁ = 60°) et
C e lalongueur de lafissure au point triple. La longueur moyenne de la fissure atteignant le
point triple est fonction de lataille de grains.



CHAPITRE .1

1.9.4.2. Ruptureintergranulaire

La rupture intergranulaire apparait généralement s’il y a une diminution suffisante de
I’énergie de cohésion du joint de grains. Cette diminution peut ére provoquée par la
segrégation au joint de grains des éléments solutés (S, P, As, et Sb dans les aciers) [46]. La
rupture intergranulaire est décrite par I’initiation d’une microfissure dans un joint de grains et
se propage dans une direction imposeée par le plan du joint de grains et pour une énergie de
surface spécifique donnée par :

9; =29 - 20, (1.24)
Ou:
-g. estI’énergie de surface du métal;
-g, est I’énergie de cohésion de I’interface entre la matrice et I'inclusion.

1.9.4.3. Ruptureductile

La rupture ductile est caractérisée par I’amorgage de cavités ou vides a partir d’inclusions ou
de précipités et se produit de deux fagons différentes. On distingue trois stades dans le
développement de la rupture ductile:

- amorgage de vide par fissuration interne de précipités ou d’inclusions;
- croissance de ces vides jusqu’a une dimension critique;

- coalescence de ces vides qui se rejoignent pour donner la surface de rupture finade.

[.9.5. Trangtion fragile ductile

Le passage d’un mode de rupture a ’autre est désigné sous la terminologie de transition
fragile-ductile. Ce phénoméne est plus particuliérement prononcé dans les matériaux de
structure cubique centrée a faible et moyenne résistance. La taille des grains et la température
sont les parametres qui influencent le plus la limite d’éasticité et donc la transition fragile-
ductile.

[.9.5.1. Transition en tailledegrain

Pour les tailles de grains importantes, lorsque la limite d’élasticité atteint ou dépasse la
contrainte de clivage, larupture fragile se produit sans aucune ductilité. Pour les faibles tailles
de grains, la rupture est de type purement ductile. 1l existe donc une taille de grains de
transition [47].

1.9.5.2. Transition en température

Pour les aciers faiblement alliés & gros grains, on distingue deux températures de transition :

- température en—dessous de laguelle la rupture est totalement par clivage, et est amorcée par
une microfissure de clivage;
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- température en-dessous de laquelle la rupture est partiellement par clivage, et est amorcée
par plusieurs microfissures de clivage ; c’est la température de transition de la ductilité dans
I”échantillon.

Aux températures plus élevées, le franchissement des joints de grains gouverne le clivage et
plusieurs microfissures sont développées. Les parametres qui influent sur lalimite d’élasticité
influent également sur la température de transition.

Nous avons résumé les mécanismes de fissuration sur la figure 1.9. Sous I'effet de la
contrainte appliquée, les didocations sempilent contre le joint et initient une fissure
intergranulaire. La fissure se propage de fagon instable jusqu'au premier point triple (2).
L'angle (q,) et le travail de décohésion intergranulaire sont suffisamment faibles pour que la
fissure se propage de fagon intergranulaire jusqu'a un second point triple (3). A ce sade, la
propagation de la fissure selon un chemin intergranulaire supposerait une déviation trop
importante. La propagation se poursuit donc a l'intérieur du grain (4), lelong d'un plan de
clivage facile, faisant un angle suffisamment faible ( 2) avec la direction de propagation
précédente. La fissure pourra néanmoins devenir & nouveau intergranulaire a l'intersection
d'un autre joint de grains.

Lors d'une rupture fragile, le travail de décohésion du méta intervient a tous les stades du
processus de fragilisation. Méme en I'absence de ségrégation fragilisante, le travail de
décohésion intergranulaire est inférieur & I'énergie de surface du matériau. Dans ce cas, les
ruptures ne sopérent cependant pas de facon intergranulaire, mais suivant les plans de clivage
facile, pour des raisons d'ordre géométrique. En revanche, s une impureté diminue la
cohésion du joint de maniére sensble, la rupture peut aors devenir majoritairement
intergranulaire.

Figurel.9. Nucléation, extension initiale et propagation d'une fissure.
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1.9.5.3. Concentration de contraintesautour desinclusions

Les inclusions peuvent jouer un rdle important, sur la locaisation de la déformation. La
présence d'une inclusion dans la microstructure & I'état initid permet de développer une
hétérogénéité au cours de la déformation. La striction développée au cours de la déformation
plastique résulte du mode de déformation plastique du métal et de la compétition entre la
vitesse d'écrouissage et la réduction de la section lors de la déformation axide. Lors de la
mise en charge, il y a concentration de contraintes autour des inclusons, en raison de leur
module d'Y oung généralement plus élevé que celui de la matrice. Les contraintes plus fortes,
qui se développent au voisinage des inclusions, favorisent une déformation plastique
localisée. Les incompatibilités de déformation entre la matrice et les inclusions conduisent a
la rupture des inclusions ou leur décohésion & l'interface incluson-matrice, selon leurs
résstances relatives. Le résultat est I'obtention rapide d'une distribution de cavités au sein de
lamatrice, dés le début de la déformation plastique.

L’analyse des surfaces des échantillons déformés permet de sortir deux modes de fissuration
différents en fonction de la taille de grains (figure 1.10). En €ffet, lorsque la taille des grains
e faible (de I’ordre de quelques pm), I’initiation se produit préférentiellement en surface sur
des inclusions de taille | supérieure a la taille des grains en zone Il. Par contre, pour des
tailles de grains supérieures (de I’ordre de quelques dizaine de pum et plus), la fissure se
produite de fagon classique en zone | &l’intérieur d’un grain en surface.

Zone |l de

propagation
Zonel de
propagation
«—>

Stade Il de
propagation

Inclusion
—

(@) (b)

Figure 1.10. Représentation schématique des deux processus de la propagation de la fissure
(8 apartir d’'une inclusion en surface;
(b) apartir d’'un gros grain en surface.
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1.9.5.4. Développement des cavités et formation de cupules

Toutes les inclusions ne jouent pas le méme réle dans le développement des cupules. En effet,
seules celles possédant les plus grandes tailles, qui développent proportionnellement un
champ de déformation plastique plus étendu, donnent naissance a des cavités qui se
développeront jusgu'a former les cupules de la surface de rupture. La description des
mécanismes d'amorcage et de développement des cavités a donné lieu a de nombreux travaux.
On se limitera au modéle de croissance d'un réseau bi-dimentionnel de cavités développées
[48]. Pour des cavités de diamétre (d) et séparées d'une distance(| ) , un matériau écroui aura
une déformation arupture e, donnée par :

(L- n)in(l /d) (1 .25)

" " lV3- )k, +s, s, )

Ou:

- S ,,S, sont les contraintes qui tendent a agrandir les cavités.

- nest le coefficient d'écrouissage.

- Sy, est la contrainte hydrostatique.

Il faut remarquer que le développement des cavités n'est pas lié a la striction. Il peut
commencer bien avant, dans le régime de déformation uniforme, si la structure est hétérogéne.
Cet agpect est particuliérement pris en compte dans notre présente éude.

En résumé, au cours d’une rupture ductile, trois stades existent:

- formation des vides par deux mécanismes différents selon la nature des inclusions, le
fractionnement ou le décollement ; chacun de ces mécanismes est caractérisé par une
déformation critique ;

- croissance de ces cavités;

- coalescence des cavités, donnant naissance a une fissure ; une déformation complémentaire,
fonction de la distance moyenne entre inclusions serait nécessaire.
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Chapitre-I1-

Matériaux et Techniques d’analyse

Ce chapitre est consacré a la présentation des matériaux étudiés et les techniques
expérimentales utilisées. Quelques notions générales sur les paramétres qui caractérisent
['ani sotropie structurale du matériau sont introduites
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La caractérisation de I'aptitude a I'emboutissage des tbles minces, ou emboutissabilité,
nécessite |'utilisation de plusieurs techniques d'anadyse. Parmi les techniques les plus usuelles,
on peut citer :

- les observations métallographiques;

- lesessais mécaniques;

- I’analyse d’images ;

- I’analyse des textures, par diffraction X et EBSD ;

- lamicroscopie éectronique a balayage ;

- lamicroscopie éectronique en transmisson (M.E.T.).

Dans la mesure du possible, nous avons utilisé les techniques expérimentales généralement
admises. Mdheureusement, il ne nous a pas éé possible d’utiliser la M.E.T., pour I’é&ude
complémentaire de la distribution des précipités.

[1.1. MATERIAUX ETUDIES

[1.1.1 Origineet forme

Les deux tbles d’acier considérées dans ce travail ont été fournies par le laboratoire de la
société Nationale de Construction des Moteurs et Tracteurs (E. N. P. M. A. Unité C. M. T. de
Hmimim-Khroub). Ces tbles, d’épaisseur 1.5mm, sont utilisées pour la fabrication des
réservoirs de tracteurs. Lamise en forme est effectuée par emboutissage.

La premiére tle A importée d’Allemagne, possede une bonne aptitude a I'emboutissage. Le
taux de rebut est trés faible et ne dépasse pas 5%. La deuxiéme tdle B est produite par la
société nationale de Sidérurgie El Hadjar Annaba, elle est utilisée pour remplacer la tole
importée. Malheureusement, elle présente des problémes de fissuration et rupture, avec un
taux de perte pouvant aller jusqu'a 50%.

[1.1.2 Composition chimique

Les principes éléments d’adition des deux t6les sont regroupés dans le tableau |.1.

Elements %C % Mn % P % S %S %Al %N
Tole A 0.05 0.28 0.013 0.025 0.012 0.047 0.007
ToleB 0.07 0.38 0.025 0.03 0.012 0.02 0.007

Tableau I1.1: Composition chimique des deux aciers doux étudiés.
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[1.2. OBSERVATIONS MICROSCOPIQUES

[1.2.1. Microscopie optique

Les observations optiques, réalisées sur le plan du laminage et sur la tranche des toles,
avaient deux objectifs:

- évaluer une taille moyenne de grains,

- observer la microstructure des carbures de fer.

Les tbles ont subi, préalablement a leur observation, différentes préparations: un polissage
mécanique jusgu’a lum (péte diamantée) puis une attague chimique. Les microstructures
sont révelées au Nital 3% (acide nitrique HNO; d = 3% dans I’éthanol). Les échantillons sont
observés au microscope métallographique & grand champ (MM 6- marque LETZ).

[1.2.2. Microscopie électronique & balayage (M EB)

Les observations en microscopie éectronique a balayage avaient trois objectifs:

- Observer, sur les tranches d’une téle la forme et la distribution des précipités que nous
n’avons pas pu détecter par microscopie optique ;

- observer les bandes de déformation ;
- études microscopiques des surfaces de fracture;
- analyse des textures par EBSD ;

- la possibilité d'une analyse chimique locale.

[1.2.2.1. Conditions de préparation des échantillons

La préparation des échantillons est identique & celle utilisée pour les observations optiques,
puis nous avons procédé a un polissage €lectrolytique pendant 30s a (» -2 -5)°C sous 25V
avec 0.5A, dans le bain suivant: 235vol. d’acide acétique (d=1.05), 25vol. d’acide
perchlorique (d=1.67) et 250vol. d’ethermonobutylique de I'éhyléne glycol (d = 0.9).

L'appareil utilisé est constitué d'une colonne électronique ou un faisceau accéléré par canon
(15-25KV) est conduit sur la surface de I'échantillon, qu'il vient frapper localement; la
surface a examiner est explorée par balayage de ce faisceau. Les électrons arrivent sur cette
cible, y sont ralentis, et absorbés ou réémis vers I'extérieur. L'interaction du faisceau incident
avec les atomes de I'échantillon conduit a la libération d'électrons qui, arrivant a la surface,
servent alaformation de I'image observable.
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[1.3. MESURE DES CARACTERISTIQUES MECANIQUES

Les caractéristiques mécaniques d’une tble permettent de connaitre le comportement de
celle-ci lors de sa mise en forme. Elles ont été mesurées par différents essais: dureté, pliage
et traction.

11.3.1. Essaisde dureté

Les mesures ont été effectuées en dureté Vickers, avec une charge de 1 kgf pendant 15
secondes. Pour chaque état, une dizaine de mesures ont éé rédisées pour apprécier le
durcissement moyen de latole. Larelation de Vickers est donnée par :

H, =1.8P/d? (11.1)

Ou d, exprimée en mm, est lalongueur de la diagonale moyenne de I'empreinte.

11.3.2. Essaisde pliage

Le but de I’essai de pliage est la détermination de la ténacité d’une tole. L’essai de pliage
condste a soumettre une éprouvette a une contrainte de flexion, sans inversion de sens de
I’effort appliqué au cours de I’essai. Les éprouvettes sont de forme rectiligne, la section est
pleing, elle est généralement rectangulaire mais elle peut étre circulaire. Les éprouvettes que
nous avons utilisées dans notre éude sont rectangulaires, de dimensions 25mm x 30mm.

11.3.3. Essaisdetraction

Le principe d’un de traction et les définitions des parametres obtenus permettent de
caractériser I’emboutissabilité de la tole. Rappelons que cet consiste & placer une
éprouvette du matériau a éudier entre les méchoires d'une machine de traction qui tire sur
I”échantillon jusqu'a sa rupture (figure 11.1). On enregistre I'allongement et la force, que I'on
convertit ensuite en déformation et contrainte. Un diagramme de traction, (figure.ll.2) permet
de déterminer:

- lalimite d'dasticité : R, =—= (1.2
S
L. . . F
- larésistance alatraction : R, = S_m (1.3)
0
A Li - L,
- I’alongement alarupture : A% =100%—— (1.4)

0

Dans cette expression, L, et L, sont respectivement les longueursinitiale et finale.
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S

-S
- lagtriction alarupture : Z%=100x——" (1.5)

Dans cette expresson, Syet S, sont respectivement les sections initidle et finale de
I’éprouvette.

- lemodule de Young est représenté par la pente de la courbe dans sa partie linéaire:

- le coefficient d’écrouissage n est déterminé & partir de la courbe de déformation rationnelle,
dans le cas d’un acier doux la premiére patrie de la courbe est généralement décrite par une
loi empirique de laforme:

s =K¢g" (11.7)
n est appelé coefficient d’écrouissage.

Les valeurs ci-dessus sont dénommeées apparentes, car elles se référent a la section initiale de
I'éprouvette. Les valeurs dites vraies sont calculées, a partir des sections effectivement
mesurées a 'dlongement considéré. A partir de ces valeurs réelles, une courbe de traction
dite rationnelle est tracée. Cette courbe met en évidence le phénomeéne d'écrouissage.

Les éprouvettes ont été tractionnées dans une machine de traction de type Zwick, de charge
maximale 250 kN, les essais sont effectués a une température ambiante avec une vitesse de
déformation faible de 2mm/mn.

Dans notre travail, nous avons utilisé des éprouvettes de longueur L = 250mm, et de largeur
W =30mm. Leslongueur et largeur utilessont |, =80mm et w, =20mm (figurell.1).

La caractérisation du comportement anisotrope a nécessité I’utilisation de plusieurs
éprouvettes (sept) pour chaque téle. Nous avons préleveé des éprouvettes a différents angles a,
entre ladirection de traction et la direction de laminage (figure 11.3).

20

v

\I, 80mm — I‘/’Qljlmm : /7
- g

250mm

Figure I1.1. Cotes des éprouvettes de traction utilisées
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charge K g/mm?
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M

|

|

|

| .
0 {g,é' déformation

Figure I1.2. Schéma d’un diagramme de traction conventionnel

DT

Figure I1.3. Eprouvette de traction sollicitée dans une direction a.

[1.3.4. Coefficient d'anisotropie R

Rappelons que le coefficient d'anisotropie R, mesuré a partir de I'essai de traction,
correspond au rapport des déformations transversal es rationnelles, soit

R=E,/E, (11.8)
Ou:
E, correspond aladéformation dans le sens de la largeur,
E, correspond ala déformation dans le sens de I’ épaisseur.
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Avec, en valeur agébrique :

E,+E,+E,=0 (11.9)

Une importante diminution en épaisseur conduit & R petit. Ce coefficient représente la
résistance a l'amincissement. Si on le mesure dans différentes directions du plan de latdle, on
peut évaluer les risques d'amincissement locaux, qui peuvent conduire & des microfissures.

Les mesures de variation de longueur et largeur ont été effectuées sur les éprouvettes
utilisées, pour les différents angles a considérés. Les variations correspondent & une moyenne
évaluée a partir des trois mesures pour chaque éprouvette.

Larelation utilisée pour la détermination pratique du coefficient d’anisotropie de déformation
Red la suivante:

w
In—
R=— o (11.10)

I w
In—+In—
IO WO

Ou: | estlalongueur réelle de I’éprouvette,
w est lalargeur de réelle de I’éprouvette.

La vaeur de Rvariant aveca , on peut définir I’anisotropie moyenne a I’aide de deux
coefficients :

- le coefficient dit d’anisotropie normale R est donné par :

R(0) + 2R(45°)+ R(90°)

R= .11

. (11.12)
- le coefficient dit d’anisotropie plane DR est donné par :
_ 0 0

o - RO)- 2R(45°)+ R0’ (112

2
Oou:

- R(0) estlavaeur de Rdansle sensdelaminage,
- R(45°) est lavaeur de Rdansladirection 45° par rapport au sens de laminage,
- R(90°) estlavaeur de R dansle senstransversal.

La détermination de ce coefficient est effectuée aprés une déformation de 20% sur des
éprouvettes prélevées suivant trois directions différentes (figure 11.4).
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Figure I1.4. Paramétres de |'éprouvette de traction pour la détermination du coefficient
d'anisotropie (R).

[1.4. ANALYSE D’IMAGES

11.4.1. Technique utilisée

Dans notre étude morphologique, comparative entre les deux téles, nous avons considéré
essentiellement les distributions des surfaces des grains. Les surfaces et dimensions
moyennes sont considérées en relation avec le comportement plastique.

Le schéma du dispositif utilisé est représenté sur lafigure 1.5 ; il comprend:
- I'analyseur d'images (NACHET, NS 1500) avec le microprocesseur de traitement d'images,
- une caméra vidéo (CCD VIDICON) pour I'acquisition;

- un moniteur pour lavisualisation desimages,
- I'acquiisition des données et |e calcul sont fait sur microordinateur APPELE I1.

[1.4.2. Echantillonnage

Les mesures sont faites sur des micrographies prises dans le plan de laminage, nous n'avons
pas congdéré les structures sur les tranches. Les fréguences d'apparition sont comptabilisées
en fonction des surfaces de grains, traitées par classes de taille de 50um?. Les micrographies
optiques n'étant pas suffisamment contrastées pour I'analyse d'images, nous avons travaillé
avec des micrographies obtenues par microscope optique.
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Figure I1.5. Schéma du dispositif de mesures en analyse d'images

I1.4.3. Méthode de mesure

A l'aide du NS1500, on peut mesurer plusieurs parametres prédéfinis dans le traitement est
symbolisé dans le langage morphologique. Ces parametres sont la surface d'un objet et trois
projections de cet objet sur les axes de la trame hexagonale, a des angles de 60°, 90° et 120°
de I'horizontde. Ces données permettent de déterminer avec précison la plus grande surface
coupée par cet objet. Les mesures destailles de grains sont des mesures directes sur les grains
eux-mémes.

[1.4.4. Paramétres statistiques des distributions des grains

Parmi les parametres datitiques caractérisant une population donnée [49-50], nous avons
retenu pour notre distribution de tailles de grains la moyenne, la somme et |'écart type.

- < X > est lamoyenne arithmétique d'une distribution de fréquences, elle donne un ordre
de grandeur de la distribution.

<x>:éi% (11.13)

. s ?est lavariance; c'est la moyenne arithmétique des carrés des écarts moyens de I'ensemble
des vaeurs de la distribution par rapport ala vaeur moyenne:
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2 _

s —éi%(xi- <x>2) (11.14)

L écart type est défini par laracine carrée de la variance.

[1.5. ANALYSE DESTEXTURES CRISTALLOGRAPHIQUES

Latexture cristallographique d’une tble permet de connaitre le comportement de celle-ci lors
de samise en forme.

La technique la plus générdement utiliste pour mettre en évidence la texture
cristallographique est la diffraction des RX [51]. On utilise auss la diffraction des neutrons,
pour les textures globales [52], la diffraction électronique, et celle des électrons rétrodiffuses,
pour la déermination des textures locales [53]. Dans notre travail nous avons utilisé la
diffraction des rayons X et la diffraction des électrons rétrodiffusés.

[1.5.1. Principe de mesure par RX

La méthode de mesure par RX permet d’accéder ala texture globale du matériau elle permet
également de caractériser des gradients de textures. Un faisceau incident monochromatique
est dirigé sur I’échantillon polycristallin. Il est réfléchi pour un angle d’incidence q,,, qui est
défini par les conditions de diffraction du rayonnement utilisé sur les plans du type {hkl} [54].
Ces conditions sont données par laloi de Bragg :

2d,, sing,, =nl (11.15)
Ou nest un entier et d est ladistance interticulaire et | lalongueur d'onde du faisceau

Les cristaux en position de diffraction sont tels que la direction normale au plan de réseau
réflecteur (hkl), notée h, est paraléle au vecteur diffraction S a un petit élément d’angle
solide dQ prés, figure 11.6.

Le groupe de cristallites remplissant la condition de Bragg change s I’échantillon subit une
rotation. Par consequent, pour chague position de I’échantillon, il est nécessaire de préciser
quelle est la direction particuliére y={a,b} de I’échantillon qui est paralléle au vecteur de
diffraction S.

La fraction volumique dV/V des cristaux satisfaisant aux conditions précitées pour une
directiony de I’échantillon est donnée par la fonction de densité axide A(h, y) [55] :

dv/V =Alhy), h~(hk), y=(a,b) (11.16)

A chague instant, I’intensité diffractée est proportionnelle & I’intensité incidentel,,, a la
fonction de densité axide et au facteur de normalisation N.
I(h,k)=1,NA(h, y) (1.17)
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Comme une rotation des crigtalites en position de diffraction, d’un angley autour de h, les
laisse dans les conditions de Bragg, les fonctions de densité axiale A(h, y) sont données par

I’intégrale de la FDO sur I’ensemble de ces orientations cristallines.

Ahy)=y2p Q. Fla)dy (11.18)

Cette éguation est la base des méthodes de détermination des textures, utilisant la diffraction
cristaline

z (002)

i Z (direction normele)
a f A

L~

YK oy (010) 2 Y (di;ection transverse)

[ ]
b
x (100)

X (direction de laminage)
(@ (b)

Figure 11.6.(a) Orientation (a,b) des normales aux plans dans le repére des cristallites ;
(b) Repére de référence des tdles laminées.

11.5.2. Mesuresdela texture par diffraction desrayons X

Les textures ont été déterminées par diffraction des rayons X, a I’aide d’un goniométre de
texture. Dans ce dispositif, un tube émetteur des rayons X envoie un faisceau

monochromatique de type cobalt sur I’échantillon. Lors de I’essai, I’ échantillon peut subir des
rotations sur le cercle d’Euler (figure 11.8.). Il est soumis a deux mouvements de rotation : la
rotation polairey et larotation azimutale a.

E rmetteur

=
L
[+
&
&
a'

Figure1l.7. Principe de cercle d’Euler
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Pour chaque déclinaisony , une rotation azimutale de 360° est réalisée au cours de laquelle le
nombre de photons diffractés est mesuré.

Le goniometre utilisé pour cette éude présente les caractéristiques suivantes:
rayonnement C K, , tension d’accélération de 40KV, intensité du filament de 20mA. Le
déplacement angulaire se fait par pas en azimut (o) de 3° et en déclinaison (y) de 5° (les
angles de déclinaison variant de 0 & 80°). La surface analysée est d’une dizaine de mn. Si
I’on éudie un échantillon ayant une talle de grains de 10 um, on anayse environ 10000
grains. Les figures de pdles mesurées sont les figures{ 200}, { 110} et {112}.

Ces figures de pdles brutes sont corrigées du bruit de fond et de la défocalisation, puis sont
normalisées. Les FDO sont ensuite calculées a l'aide de la méthode harmonique avec un
développement jusqu’al,,, =22.

En pratique, il est difficile de mesurer I'intensité diffractée lorsquey > 80-85° : les figures de
pbles sont donc incomplétes, d'ou la nécessité absolue de mesurer plusieurs figures de poles
pour une anayse quantitatives.

11.5.3. Mesure desorientationslocales par EBSD

L’EBSD (Electron Back Scattering Diffraction ou diffraction des électrons Rétrodiffusés) est
une technique d’analyse mise en cauvre sous microscopie électronique a balayage (MEB)
(figure 11.8). Elle permet de déterminer I’orientation cristallographique de la matiére en
surface (profondeur d’interaction de 20 a 30 nmn) sur des échantillons massifs [56-57]. Cette
technique est un intermédiaire entre la diffraction des rayons RX et la microscopie
électronique en transmission [58]. En effet, la diffraction des RX est une technique d’analyse
plus globale (profondeur d’interaction de I’ordre du pm). La microscopie électronique en
transmission permet, quant a elle, d’éudier des zones limitées a moins de 3 nm sur une
épaisseur de 400nm sous 300kV.

Rappelons que la canalisation est un phénomeéne lié & I’interaction de tout faisceau de
particules avec un cristad. Dans le cas d’un faisceau incident d’électrons, les éectrons
rétrodiffusés, canalisés par les plans cristallins forment une figure caractéristique constituée
de pseudo-lignes de Kikuchi. Cette figure fournit des informations sur la symétrie, la qualité
et I’orientation du réseau cristallin. Ainsi la canalisation est souvent utilisée pour déterminer
I’orientation cristallographique d’une structure monocristalline ou la désorientation entre les
grains d’un polycristal. Mais elle peut également permettre d’évaluer le taux de déformation
d’un matériau [59].

L’EBSD est une méthode récente d’analyse de ce phénoméne de canalisation, qui connait
depuis les années 90 un regain d’intérét avec le développement de logiciels permettant
I’indexation automatique et rapide des diagrammes de diffraction.
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Figurell. 8. Technique d’analyse par EBSD

I1.5.3.1. Principe de mesure

Nous avons présenté sur la figure 11.9, le cycle de mesures par EBSD et I'indexation
automatique du cliché.

Les éectrons du faisceau incident sont diffusés éastiquement dans un large domaine
angulaire, lorsq'ils pénetrent dans le matériau. Les électrons sont alors diffractés par les plans
cristallins en position de Bragg. Les électrons diffractés forment des cones de diffraction,
chague famille de plans formant deux cdnes de diffraction symétriques séparés d'un angle 26.
L'intersection de ces lignes avec un écran plan donne des hyperboles. En principe, en raison
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de la taille de I'écran et des cdnes de diffraction, on observe des lignes paralées, appelées
lignes de Kikuchi. Les angles entre ces lignes ainsi que leurs largeurs sont caractéristiques
d'une structure cristalline donnée. En connaissant la structure cristaline du matériau étudié, la
mesure des angles entre les bandes permet de remontrer & l'orientation de la zone
cristallographique analysée

Les systemes d'indexation automatique des figures de diffraction permettent d'obtenir des
cartographies décrivant les orientations cristallographiques sur de larges zones.

11.5.3.2. Avantages des mesures par EBSD

Latechnique de I'EBSD, contrairement & la technique de diffraction des rayons X, permet de
faire diffracter des zones de quelques um? (avec une distance de pénétration de I'ordre du
micron). L'EBSD permet donc de mesurer l'orientation cristallographique de zones
ponctuelles et de mesurer des textures locales.

L'intérét majeur de ce type dandyse est de mettre en relation les orientations
cristallographiques avec des éléments de lamicrostructure, comme lataille et 'orientation des
grains, I’orientation des grains voisins et la désorientation entre grains. Cette technique
permet de plus de distinguer certaines phases qui ont des structures cristallographiques
identiques, gréce al'indice de qualité des diagrammes.

[1.5.3.3. Conditions expérimentales

La figure 11.9 montre les étapes suivies pour déerminer les orientations cristallographiques
d’une zone par EBSD. La distance de travail est de 15mm et les échantillons sont tiltés de
70°. Le signal est capturé par un écran de phosphore connecté a une caméra. Le programme
d'acquisition qui indexe automatiquement les diagrammes de Kikuchi enregistre dans un
fichier pour chaque point de mesure ses coordonnés (Xy), ses angles angles
d’EuIer(j ) ol 2), un indice de qualité q lié alafinesse des diagrammes aind que la phase du
matériavl.

Les angles d’Euler permettent d’orienter le cristal par rapport au repére macroscopique de
I”échantillon. Le passage du repére échantillon (X,Y,Z) au repere cristal (X, Y, z) sefait par la
matrice de passage M exprimée dans le repére échantillon:

g0, -sn(,) 0pad O 0 ¢ oeosi,) -sini,) 08
M=gsinG,) cosj,) 0-.¢0 cosj) -sn)icsni, cosj, O  (II.19)
& 0 0 15 %0 sin() cosf)yz& O 0 15

Dans le crigtal, un plan (h k I) a pour normale le vecteur n de coordonnées h, k et |. Ses
coordonnées dans le repére macroscopique exprimées par N sont donc calculées de la
maniere suivante:

N=M.n (I1. 20)
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Outre des pointés ponctuels, il est possble d’analyser des surfaces de quelques centimétres
carrés, soit en laissant I’échantillon fixe et en déplacant le faisceau d électrons, soit en
déplacent I’échantillon a I’aide du logiciel qui pilote la platine du MEB. Le pas de mesure
minimal est alors de I’ordre du pm.

. 2. Snap EBSD
1. Position beam .

3. Detect Kikuchi
_Bands

1

5. Phase orientation

e

4. Index EBSD

Figurell.9. Cycle EBSD et indexation automatique du cliché

11.5.3.4. Méthode de dépouillement de I’EBSD

Une fois obtenues les cartographies désirées, plusieurs corrections peuvent ére apportées
selon I’exploitation que I’on veut en faire. La premiére des corrections consiste a supprimer
les pixels isolés. En effet, il existe en général de nombreux pixels dont I’orientation différente
des autres voisins, i.e. qui n’appartiennent a aucun grain et dont I’indexation est par
conséquent peu fiable. Cette correction a été systématiquement appliquée aux cartographies
étudiées dans les chapitres 11, IV et V.
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[1.6. CALCUL DES CONTRAINTESINTERNES

La prise en compte des contraintes résiduelles ou internes résultant des processus de
fabrication (solidification, mise en forme, usinage traitement thermique dans la masse ou
superficiels, assemblage...) est importante, du fait de leur influence sur les propriétés
d'emploi.

11.6.1. Mesure des contraintesrésiduelles

La diffraction des rayons X permet de déterminer les micro-contraintes (ou micro-
déformations) et les macro-contraintes [60-61]. Rappelons que les micro-déformations sont
lites & des variations a petite échelle auteur de la valeur moyenne d, entrainant un
élargissement des raies (figure 11.10b). Pour les macro-contraintes, on considere une
déformation uniforme d’un ensemble de grains entrainant une déformation e = Dd /dy globale
des distances interticulaire inférieures a 0,2 %. Une raie de diffraction correspondant a une
famille de plans cristallins subira un déplacement donné (figure 11.104).

rii}
I
2g Angle de mesure
@
i
a
20 Angle de mesure
(b)

Figure11.10. (a)- Influence des macro-contraintes sur les pics de diffractions des rayons X.
(b)- Influence des micro-contraintes sur les pics de diffractions des rayons X.

Le principe de mesure est de prendre comme jauge de déformation la distance interticulaire
dn d'une famille de plans cristallins { hkl} . La mesure de la déformation e = Dd /d, est reliée
au déplacement D (2q) d'une raie de diffraction correspondant ala famille de plans { hkl}. do
représente la distance interticulaire du matériau non contraint.
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L'utilisation de la diffraction des rayons X a, pour la mesure des contraintes, les
conséquences suivantes:

- cette méthode est non destructive;
- elle ne peut Sappliquer qu'a des matériaux cristallins,

- elle ne concerne que les couches superficielles du matériau (quelques pm a quelques
dizaines de pm).

11.6.2. Procédés d'évaluation des contraintesinternes

Le procédé d’évauation d’une contrainte résiduelle dépend de la combinaison de deux
théories, celle desrayons X et celle de I’élasticité linéaire.

Dans le plan de I’échantillon, la contrainte suivant une direction est reliée a la mesure de la
variation de I’angle de diffraction 2q, mesurée en fonctiondel’angley (figurell.11).

Direction Normale

demesure A Detecteur

Tubearayons X . p: repérelié al'échantillon

I: repérelié au laboratoire

i Echantillon
28
SRS
AN
€Y (b)

Figure11.11. Détermination des contraintes internes
(a) Schéma de mesure;
(b) Principe de mesure.

11.6.3. Contrainte biaxiale loi dessin?y

On suppose pour les contraintes de surface que les composantes s; du tenseur des contraintes
sont nulles, c’est-&-dire qu’il N’y a pas de contrainte normale, ni de cisaillement en surface.
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Larelation donnant e, conduit alaloi des sin’y . Pour un matériau homogeéne et isotrope,
I’évolution de e = f(sin’y ) est linéaire, comme le montre la figure I1.12b.

1+u . u
&y = ?Sf szy - E(Sll+822) (“-21)
Avec:
s, =s,,co8’f +s,8n2f +s,,8n’f (11.22)
Egp E“.Ji
* ¥l
O ¥=>0
slnzwr sin? w
€Y (b)

Figure 11.12. Mesure de contraintes internes : (a) contrainte triaxiale, (b) contrainte biaxiale.

[1.6.4. Techniques expérimentales

Il faut réaliser des enregistrements des pics de diffraction d’une famille de plans cristallins pour
différents anglesy . L échantillon, ou I’ensamble tube a rayons X et détecteur, doit tourner autour de
I’axe du diffractométre, ou autour d’un axe perpendiculaire al’axe du diffractométre.

I1.6.5. Applications et limites de la technique

Généralement les applications de la technique ont les avantages suivants:

- mise en forme, soudage, traitement thermiques,

- analyse de contraintes a|'échelle microscopique (largeur de pics);

- études des couches superficielles (usinage, traitements thermiques et mécaniques.

Les limites qui y sont liées sont :
- lanécesdté d'un matériau cristallin;

- la mesure superficielle, bien que I'évolution soit accessible par attaques chimiques ou
électrolytiques, mais la méthode devient destructive

- les problemes liés a une texture, alataille des grains, au nombre de phases,
- lagéométrie des pieces, difficile d'atteindre certains points de mesure.
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Chapitre-l11-

Comportement des toles en défor mation
et aspects micr ostructaux

Ce chapitre rassemble les résultas expéimentaux obtenus sur les deux aciers décrits au
chapitre précédent. Dans une premiére partie nous présentons les résultats des propriétés
mecaniques obtenus par les essais mécaniques avec une analyse morphologique sur la
propagation desfissures. La fin de cette partie aborde des résultas sur la localisation de la
déformation sous forme de bandes limitées par des plans avec une analyse morphologique
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L'utilisation intensive d'un matériau dans une industrie de masse nécessite la connaissance de
son comportement mécanique et de ses limites de mise en cauvre et d'utilisation. Le
phénomene de fissuration des matériaux, est un impact important sur la technologie des
procédés de mise en forme afroid et & chaud.

Afin de bien comprendre le choix des matériaux utilisés dans la fabrication des réservoirs, par
emboutissage, nous nous proposons dans ce chapitre de faire une é&ude comparative entre les
caractéristiques mécaniques et morphologiques des deux types de toles.

Rappelons que le probléme industriel concerne la tole B. Le comportement de cette téle, au
cours de lafabrication des réservoirs par emboutissage, est totalement différent de celui de la
tole A. Les premiers essais d’emboutissage de latdle B, effectués sans étude préalable, ont été
totalement infructueux. Alors que le pourcentage de casse au cours de la mise en forme, ne
dépasse pas 5% pour latdle A il peut aler jusqu’a 20 & 30 ou méme 50%, pour la tble B.
Ainsi, bien que les caractéristiques semblent proches, du point de vue de I’industrie locae,
une éude comparative plus approfondie est nécessaire. Dans cette &ude, latble A est prise
comme référence et tous les essais sont effectués parallélement sur les deux aciers

En premier lieu, nous avons repris la méthode utiliste par I’industrie locale, pour la
classification des toles destinées a la mise en forme, soit la détermination des caractéristiques
mécaniques moyennes. A notre connaissance, les caractéristiques qui sont généralement
verifiées a la réception des toles sont, d’une part la taille des grains et la dureté et, d’autre
part, lalimite élagtique, I’allongement et la charge de rupture.

11.1. ANALYSE DU PROBLEME INDUSTRIEL

111.1.1. Géomérie dela mise en forme

Quelle que soit la forme d’une piéce emboutis, la tble est soumise a différents modes de
sollicitation (cf 1.1) : d’une part, I’expansion et I’extension, respectivement au niveau du
rayon et du raccordement inférieur du nez du poingon; d’autre part, le retreint, ou
compression circonférentielle entre la matrice et le serre-flan. La prédominance de I’un de ces
modes de sollicitation dépend de la méthode de formage utilisée.

Dans notre cas, la tole destinée ala fabrication des réservoirs, de dimensions initiale 1050mm
x 1000mm, subit au cours de sa mise en forme plusieurs étapes de formage. Au cours des
différentes opérations, elle n’est pas soumise a un seul mode de sollicitation, il existe une
dudité entre I’expansion extension et le retreint. Ce dernier mode reste prédominant dans
toutes les étapes de formage de I’embouti.

Les fissures sont observées, généralement au début de I”’emboutissage, au niveau du fond de et
cotésde réservoir (Fig.l11.1).
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[11.1.2. Analysedelafissure

Nous avons procédé a I’analyse de la géométrie de la rupture de fagon statistique, a partir de
plusieurs piéces déchirées au cours de I’emboutissage. On remarque que la rupture est
toujours dans une direction proche de DT (Fig.l11.2).

LI - —
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Figure I11.1. Schéma d'un réservoir et positions des fissures
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DT

Direction de lafissure

Figure I11.3.Micrographie montrant |a propagation de la fissure aprés |'attaque chimique.
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Nous avons complété cette analyse macroscopique par une éude microscopique de la
propagation de lafissure. Pour cela, nous avons découpé des échantillons aux deux extrémités
d’une déchirure. La micrographie de la figure 111.3, permet de voir la propagation de la
fissure, par rapport au référentiel lié alatble et par rgpport a la distribution morphologique
des grains de la matrice déformée

[11.1.3. Rugosité de surface

Nous avons essaye de déterminer le chemin crigtallographique d’une fissure se propageant
dans un échantillon, I’éude de | effet d’anisotropie sur le comportement du matériau est tres
intéressante. La micrographie de la figure 111.4 permet de voir la propagation de la fissure par
rapport au référentiel lié a la téle. Nous remarquons que les différences de rugosité des
surfaces de rupture dans différents points dans le plan de laminage ne sont pas suffisamment
important pour expliquer la déviation de la fissure dans les points 1,2,3,4 (Fig.lll.4a). La
fissure change souvent de direction de propagation l& ou une résistance a la fissuration est
supérieure. Matéo et ses collaborateurs [62] ont montré que la déviation de la fissure dépend
du nombre d’interfaces rencontrées par la fissure.

Le mécanisme de fermeture de fissure le plus souvent mentionné dans la littérature est la
rugosité [63]. La rugosité de la surface de rupture peut étre déterminée par deux parametres :
la hauteur moyenne (H) et I’angle moyen de déviation (6). H est la distance moyenne entre le
point le plus haut et le point le plus bas de la surface de rupture par rapport a une ligne de
référence. La fermeture des fissures par plagticité a été abordée par le calcul de lataille de
zone plagtique en pointe de fissure. Les propriétés morphologiques et cristallographiques de
I’état initial et I’éat de fissuration peuvent alors ére reliées. Dans notre étude I’anadyse
cristallographique permet de considérer le réle des composantes de textures dans la fermeture
des fissures.

Omoyen = 0

(b)

Figurel11.4. (@) Micrographie de la propagation de la fissure avant |'attaque chimique ;
(b) Rugosité de la surface de rupture.
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[11.2. CARACTERISTIQUES MECANIQUES

La qudlification industrielle d’une tdle destinée & la mise en forme commence généralement
par les essais les plus simples (cf 1.2). La tble est caractérisée en premier lieu a partir de la
micro dureté Vickers, d’essais de pliage et d’essais de traction. Nous avons commencé notre
étude comparative entre les deux toles par ces essais.

[11.2.1. Dureté
Les valeurs moyennes de dureté Vickers, déterminées avec une charge appliquée égale a 50g,
sont reportées sur le tableau 111.1.

Toles Hv (Kg/mm?)
A 130.54 + 0.98
B 140.24 + 1.08

Tableau I11.1. Valeurs moyennes de micro dureté

On remarque que la dureté moyenne de la téle B est |égérement supérieure & celle de la tdle
A, ce qui la rend en-dessous de la premiére du point de vue facilité a la déformation.
Cependant, toutes deux appartiennent a la fourchette de qudification des aciers calmés a
I’aluminium soit (130 &150 Kg/mm?) [64]. Rappelons qu’une dureté du matériau méallique
trop élevée limite son aptitude ala mise en forme de facon générale. De ce point de vue, les
deux tOles considérées sont aptes a étre déformées. Mais, comme la déformation par
emboutissage sollicite le matériau de fagcon complexe, la caractérisation de ce dernier par la
dureté reste insuffisante. Pour ce type de mise en forme, la dureté doit étre considérée
uniquement en tant que parametre restrictif.

[11.2.2. Essaisde pliage

Les essais de pliage ont été effectués avec une vitesse lente, de 0.2cm/mn. Une vitesse lente
et en effet consellée, pour pouvoir stopper I’essai dés I’apparition d’une crique. On
remarque que, comme pour latole A, il N’y a pas d’apparition de crique sur le tdle B, ni sur
les faces ni sur les tranches de |I’éprouvette, et ce jusgu’aun angle de pliage o proche de 180°.
Du point de vue fragilité, latble B est donc comparable alatble A et, comme cette derniére,
elle peut ére destinée ala mise en forme.

111.2.3. Essaisde traction

Sur le figure I11.5 sont reportées les courbes de traction o(¢) des deux aciers. Nous avons
regroupeé dans le tableau 111.2, les caractéristiques mécaniques, relatives a I’aptitude a la mise
en forme. Notons que la limite élastique retenue correspond a un allongement de 0.2%, soit la
convention généralement admise.

Toles R.(MPa) Ry (MPa) A%
A 217.32 31130 38.75
B 230 .07 318.84 36.75

Tableau I11.2. Caractéristiques mécaniques des toles.
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Industriellement, une téle est retenue pour lamise en forme, s ses caractéristiques de ductilité
et derésistance sont :

- un allongement a la rupture supérieur a 25%;
- une charge de rupture Ry, appartenant au domaine (270-350 MPa) ;
- une limite élastique Re @220M Pa.

A partir des données du tableau précédent, nous pouvons voir que les deux toles possedent
une bonne aptitude a la mise en forme, avec une |égere prédominance pour latole A. Cette
derniere présente en effet une résistance alarupture plusfaible, avec un alongement plus

important.

I11. 2.4. Discussion desrésultas conventionnels

Les téles minces destinées & I’emboutissage sont en général caractérisées par une anisotropie
structurae, due aux différentes éapes du cycle de fabrication de la tole : laminage & chaud et
a froid, recuit de recristallisation et croissance (cf.l.8). L’anisotropie de comportement
plastique dépend de cette anisotropie structurale. De ce fait, il est bien éabli actuellement
qu’une qudlification moyenne des tbles par les essais mécaniques est insuffisante pour la mise
en forme par emboutissage (cf.l.2). Dans cette géométrie complexe, la résistance a la
déformation en un point donné dépend de la déformation généralisée subie par le matériau.
C’egt pourquoi, toute mise en forme par emboutissage nécessite au préalable une étude de
comportement, qui permet de définir les caractéristiques structurales de la téle en relation
avec la géométrie de I’embouti.

La caractérisation et I’améioration éventuelle de I’emboutissabilité des tdles passent par la
maitrise de leur anisotropie plastique et donc, entre autres paramétres, par la caractérisation de
leur anisotropie structurale. Du fait de cette anisotropie, les paramétres déterminés & partir des
courbes de traction sont fonction de I’angle o, entre la direction de traction et la direction de
laminage DL. Il devient possible de simuler le comportement au cours d’un emboutissage
circulaire, en procédant a plusieurs essais de traction, sur des éprouvettes prélevées a des
angles a différents (Fig.11.6).

Pour mettre en évidence I’anisotropie de comportement plastique, nous avons considéré
I’évolution des caractéristiques mécaniques, dans le plan de la tdle. Cette évolution est
considérée, pour chaque tdle, en relation avec les caractéristiques structurales.

111.3. MISE EN EVIDENCE DE L’ANISOTROPIE DE COMPORTEMENT
PLASTIQUE

[11.3.1. Echantillonnage

Nous avons prélevé, sur chacune des deux tbles considérées, une série de sept éprouvette de
traction, a différents angles o de la direction de laminage, de 0° & 90°, avec un pasde 15°. Le
positionnement de I’éprouvette prélevée sur la tble est schématisé sur la figure 111.6. Les
éprouvettes ont éeé tractionnées jusgu’arupture.
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Figure 111.5. Courbes de traction des deux t6les dans la direction de laminage
(a) ToleA ; (b) TéleB.
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Figure I11.6. Eprouvette de traction sollicitée dans une direction a
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[11.3.2. Evolution des caractérigtiques mécaniques dansle plan de la tole

Lesfigures|11.7 et 111.8 montrent les courbes de traction ¢ (o) des deux toles A et B dans les
sept directions considérées, de DL & DT. On remarque que les courbes d’évolution restent
paralleles entres elles, c'est-&-dire que le taux d’écrouissage do/de varie de la méme maniére
sur les deux toles. La courbe correspondant a o = 45° présente le taux le plus éeve, pour les
deux toles.

La courbe correspondant au niveau de contraintes le plus bas correspond ao = 0°, c’est-&-dire
dans la direction de laminage. Nous avons reporté la résistance a la rupture et I’allongement
maximal sur lestableaux I11.3 et 111.4, respectivement.

A 2
s (N/mm?) s (N/mm?)
a=0° a=15°
468 468
312 312
165 156
010 020 030 040 e 010 020 030 040¢€
A 2
s(N/mm°) s (N/mm?)
468 a=30° 468 a =45°
312 31
156 156
010 020 030 040 e 0,10 020 030 040 €
4s(N/mm?) s (N/mm?)
468 a = 60° 468 a=75°
312 312
156 156
010 020 030 040" ¢ 010 020 030 040 €
(N/mm?)
468
a =90°
312
156

010 020 030 040 €

Figure I11.7. Courbes de traction s(€) delatdle A danslesdirections a de 0° a90° vers DT



CHAPITRE.III

AS(N/mm?) As(N/mm?)
a=0° a=15°
468 468
312 312
156 156
010 = 020 030 e 010 @ 020 030 | e
2
As(N/mm?) AS(N/mm?®)
468 a=30° 468 a=45°
312 312
156 156
0,10 0,20 0,30 e 010 020 030 e
2
4 S(N/mm?) 4 S(N/mm?)
468 a = 60° 468 a=75°
312 312
156 156
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Figure I11.8. Courbes de traction s(€) de latdle B dans les directions a de 0° 490° vers DT
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Eprouvettes 0° 15° 30° 45° 60° 75° 90°
Rimax(M Pa) 31130 318.84 32463 333.33 323.05 323.05 321.83
Tole A
Rimax(M Pa) 31884  324.63 336.23  342.02 336.23 33043 33043
ToleB

Tableau 111.3. Charge de rupture en fonction de a.

Eprouvettes 0° 15° 30° 45° 60° 75° 90°
A% ToleA  38.75 36.25 35.75 35 35.75 36.25 37.25
A% ToleB  36.25 35 33.75 33.25 33.25 35.75 36.25

Tableau I11.4. Allongement alarupture en fonction de o.

Les évolutions de la résistance a la déformation et de I’allongement a la rupture sont
respectivement reportées sur lesfigures 111.9 et 111.10. Pour la comparaison de I”anisotropie de
comportement plastique des deux tdles, nous pouvons remarquer que ceS Propriétes,
caractéristiques de la résistance a la déformation et de la ductilité, évoluent de fagon notable
dans le plan de la tole. Il existe, pour les deux tbles, une anisotropie de comportement
plastique.

Il faut remarquer aussi que I'allongement de la tble A reste toujours plus important, quelque
soit la direction considérée dans le plan de la tole. Pardlélement, la résistance a la
déformation reste toujours plus faible. Globalement, la téle A présente donc une meilleure
aptitude a la déformation. Les variations de la limite élastique confirment cette différence de
comportement, puisque la limite élastique de la tdle A reste toujours inférieure a celle de la
tole B.

Cette différence de comportement se retrouve dans les caractéristiques qui sont généralement
utilisées pour mettre en évidence |'anisotropie plastique. Nous avons considéré la plus usuelle,
soit le coefficient d'anisotropieR .
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FigureI11.9. Résistance a larupture des deux toles, A et B.
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Figure. 111.10. Allongements des deux toles, A et B.
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111.3.3. Evolution du coefficient d’anisotropie R

Rappelons que le coefficient d'anisotropie R (cf.1.4), mesuré & partir de l'essai de traction,
correspond au rapport des déformations transversales rationnelles, soit. Une importante
diminution en épaisseur conduit & R petit. Ce coefficient représente la résistance a
['amincissement. Si on le mesure dans différentes directions du plan de la téle, on peut évaluer
les risques d'amincissement locaux, qui peuvent conduire & des microfissures. Les mesures de
variation de longueur et d'épaisseur ont éé effectuées sur les éprouvettes utilisées
antérieurement, pour les différents angles a considérés. Les variations correspondent a une
moyenne évaluée a partir de cing mesures pour chaque éprouvette.

Les variations R et DR correspondent a (cf 1.5):

R(0)+ 2R(js° J+RO0) RO+ R(9(;° )- 2R(45')

R=

Le tableau 111.5 donne les valeurs de R mesurées aux différents angles a pour les deux toles.

a’ 0° 15° 30° 45° 60° 75° 90° R DR
ToleA 167 1.50 1.46 1.43 1.50 1.60 1.93 161 0.37

ToleB 154 1.38 1.20 1.10 1.20 1.26 1.50 131 0.42

Tableau 111.5. Evolution du coefficient d’anisotropie R dans e plan de latble

Les valeurs deRprésentent un minimum a o = 45° pour les deux tbles (Fig. I11.11).
Globaement, les valeurs de R(a) pour latble B sont plus faibles que pour latole A. La tole

B est donc moins appropriée a I’emboutissage. Il y a plus de risque d’avoir des
amincissements locaux que dans latble A.

Plusieurs causes peuvent étre a I’origine de I”anisotropie de comportement plastique. (cf 1.8).
Parmi les différents paramétres, nous avons considéré I’existence d’une anisotropie
morphologique et d’une texture cristallographique. En effet, il est bien établi actuellement que
I’anisotropie de comportement plastique dans le plan de latdle et directement liée alatexture
cristallographique (cf | .6). Une texture non adéquate crée des problémes au cours de la mise
en forme, tels que des cornes d’emboutissage, des fissurations et des amincissements locaux.
Il faut noter que I’obtention de la bonne texture cristallographique dépend du contrdle de la
texture initiale, tant cristallographique que morphologique, (cf 1.7) et de la distribution des
précipités (cf 1.5).
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FigureI11.11. Evolution du coefficient d'anisotropie R(a).

11.4. ETUDE MORPHOLOGIQUE

[11.4.1. Caractéristiques mor phologiques

Les figures 111.12 et 111.13 donnent les microstructures des deux téles, a I’état initial, dans le
plan de laminage. Nous pouvons remarquer que les tdles possédent, toutes deux, des grains
allongés dans la direction de laminage, cette morphologie est généralement caractéristique des
acierscamésa I’aluminium.

[11.4.2. Hétérogénéité dansla distribution destailles de grains

Il faut remarquer que la taille moyenne masqgue la relation qui peut exister, local ement, entre
la contrainte appliquée et une population de grains hétérogene. La réponse du matériau a une
méme sollicitation varie en fonction de la distribution de tailles de grains. Nous pouvons voir
que pour la tdle A, la répartition géographique des grains est homogene (Fig. 111.14). Par
contre, dans latble B, I’hétérogénéité de structure est plus marque (Fig.111.15). Il existe dans
la téle B deux populations de grains, qui peuvent réagir différemment a une sollicitation du
matériau. Ce risque n’est pas pris en compte, quant on considére uniqguement la taille
moyenne des grains, alors que leur distribution dans la matrice est hétérogéne. Dans une telle
matrice, ladistribution des contraintes sera elle aussi hétérogéne.
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Figurelll.12. Microstructure de latole A al'éat initial.
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Figure 111.13. Microgtructure de latole B al'état initial.
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Figurelll.14. Distribution de latalle de grainsdelatble A al'état initial.
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Figure I11.15. Distribution delataille de grainsdelatdle B al'état initial.
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L’existence d’une digtribution hétérogéne de tailles de grains peut donc conduire a des
amincissements locaux ou des microfissures. En effet, il peut exister, localement, des éats de
contraintes élevées, les zones correspondantes peuvent alors atteindre la striction avant leur
voisinage. La mise en forme des piéces ou leur usinage devient difficile en présence d’une
répartition hétérogene.

L accroissement de I”’hétérogénéité de la structure conduit toujours & un éat instable et peut
donner lieu a un durcissement par vieillissement naturel. Ce vieillissement est néfaste pour ce
type d’acier, destiné a la mise en forme, car il réduit progressvement la capecité de
déformation. 1l augmente la probabilité d’apparition de fissurations ou d’amincissements
locaux, rendant ainsi le taux de rupture important, lors de ladéformation par emboutissage.

L’hétérogénéité morphologique est généralement due aux conditions du cycle de fabrication.
En effet c’est le contrdle de cedui-ci, essentiellement la derniere étape (recuit de
recristallisation), qui donne au matériau les caractéristiques structurales adéquates pour sa
mise en forme ultérieure [65-66]. La distribution en tailles et en orientations est étroitement
liée & la température et au temps de maintien [67-69]. Un traitement thermique bien contrélé
permet d’éviter I’hétérogénéité de distribution géographique, entre petits et gros grains, et
d’obtenir latexture cristallographique adéquate.

L’influence de la microstructure morphologique ou cristallographique est donc fondamentale
dans une éude sur |’ gptitude a la mise en forme de fagon générale et, en particulier, pour une
mise en forme a sollicitations multiples comme I’emboutissage.

[11.5. INFLUENCE DE L'HETEROGENEITE STRUCTURALE SUR LA
LOCALISATION AU COURSDE LA DEFORMATION PAR EMBOUTISSAGE

L’interaction entre grains voisins doit nécessairement é&re envisagée pour I’étude du
comportement du matériau a I’échelle d’un grain, I’influence des concentrations locales de
déformations et de contraintes sur le comportement global des matériaux industriels destinés a
la mise en forme est fondamentale [70]. Les phénomeénes de localisation, qui se manifestent
apres des déformations complexes, peuvent conduire a une forte diminution de la ductilité
puis a une rupture de matériau [71-72]. La localisation de la déformation est la conséguence
de I’exigtence d’une hétérogénéité de structure dans le matériau (joints de grains, précipités,
répartition géographiques des grains) [73].

[11.5.1. Analyse mor phologique des états déformés dela tdle B

Nous avons étudié des échantillons déformés en traction dans différentes directions dans le
plan de laminage pour (a= 0°, 45° et 90° par rapport a DL). La morphologie des bandes est
représentée sur la figure 111.16. On observe une localisation diffuse pour ces différentes
directions, mais avec une intensité qu accentue vers DT.

Nous avons regroupé sur la figure I11.17, les microstructures déformées dans différentes
directions. Nous pouvons remarquer que I'hétérogénéité de la microstructure est conservée. |l
existe toujours deux populations de taille de grains, relativement a la microstructure du cas o
= 0°, cele du cas a=90°. Au cours deladéformation réelle, il y a obligatoirement un risque
d'incompatibilité entre les contraintes de sollicitation de ces différentes directions. On
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congate aussi que la déformation est localisée dans des régions du matériau ou existe une
différence entre tailles de grains plus marquée. Les bandes restent séparées par des joints de
grains orientés dans la direction de cisaillement maximum. Cette hétérogénéité de structure
peut conduire, localement, & un état de contrainte importante qui peut provoquer de formation
des microbandes au des amincissement locaux au cour de la déformation par emboutissage.

[11.5.2. Analyse mor phologique d'une microbande par EBSD

La déformation des grains et |I’hétérogénéité de déformation dans la direction de traction &
I’échelle de I’agrégat sont montées su lafigure 111.18. On note que une déformation inférieure
a 5% ne permet pas ici d’identifier a I’échelle du grain les bandes de localisation. Celles-ci
plus visibles pour une déformation plus élevees, de ~30% comme dans notre cas. La macro-
bande de localisation examinée est d'épaisseur ~150my, limitée par deux interfaces orientés
dans la direction de cisaillement maximum, I’une mobile avec une vitesse plus élevée par
rapport & |’autre. Nous remarquons que ces bandes traversent quelques grains et localisent la
déformation. Au cours de la sollicitation réelle, les bandes suivent le chemin de déformation
le plus facile et forment des paquets de glissement grossier. La zone localisent se comporte
comme un super monocristal et se déforme suivant deux familles de méso bandes (quelques
grains) qui ignorent I’existence des joints de grains et tournent vers I’axe de traction. Lorsgue
il y asaturation de la déformation dans une mesobande, une autre s'active prés de I’interface
mobile.

Les observations menées a différentes échelles montrent l'importance des effets de
I'nétérogénéité de la microstructure sur le comportement en déformations. Les bandes de
déformation sont a l'origine des textures et conduisent a des taux de déformation plus faible
que ceux correspondant & une déformation homogene comme la téle A. Il est admis que
I'initistion de ces méso bandes est liée aux incompatibilités de déformation dorigine
plastique. A forte déformation, les bandes tournent vers|’axe de traction et apparaissent
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a=0° a= 45° a= 90°
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Figure I11.16. Macro bandes observées dans différentes directions de traction dans le
plan de la tole B.

FigureI11.17. Morphologie des états déformés delatfle B pour des tractions a 0°, 45° et 90° par
Rapport a ladirection de laminage.
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Figure 111.18. Micrographies d'une microbande delat6le B obtenue par EBSD

Généralement I’influence de I’homogénéité de déformation est s’explique facilement si I’on
considere la mise en forme d’un matériau qui posséderait une excellente ductilité générale,
sauf en une zone trés localisée, cette zone atteindra sa déformation critique avant le reste de la
structure et sa rupture entreainera I’arret de la déformation globale a un stade trés inférieur a
celui quel’on aurait pu espérer. La plus grande homogénéité est donc souhaitable.
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Figure 1V.13. (a) Figure de poles {100}, { 110} et { 112} delatble B obtenuespar EBSD,
(b) Coupeaj 2=45°.
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A partir de cette analyse des textures initiales, on peut penser que la réussite de I'embouti &
partir de latble A et liée, entre autres paramétres morphologiques (cf. 1.7) et chimiques (cf.
1.5), a la présence de la composante {111}<110>, comme renforcement de la fibre {111}
<uvw>. Cette composante est la composante de déformation des structures cubiques centrées.
Sa présence comme composante minoritaire, dans la téle B, implique une anisotropie plus
marquée et donc une hétérogénéité de déformation probable. Cette anisotropie de
comportement peut conduire a des aminci ssements locaux et, donc, a une striction anticipée.

Dans les considérations métallurgiques de la mise en forme par emboutissage, I'anayse des
textures permet de relier les caractéristiques cristallographiques du matériau avec la
répartition des contrai ntes, durant |'essai d'emboutissage.

IV.4. EVOLUTION CRISTALLOGRAPHIQUE EN DEFORMATION

Pour compléter cette analyse, nous avons smulé le comportement d'un emboutissage
circulaire en effectuant des essais de tractions, a différents angles par rapport ala direction de
laminage de latdle. Il faut remarquer que seule I'anisotropie de déformation est considérée
dans cette simulation de comportement, la résistance a la déformation ne peut pas étre
introduite. En effet, au cours de la mise en forme réelle par emboutissage, les différentes
déformations ont lieu simultanément. Il faut tenir compte aors d'une incompatibilité
éventuelle des différentes contraintes de sollicitation, et donc du risque de rupture qui en
résulte. Il faut remarquer que cette restriction est valable également pour les essais de pliage
(cf. 111.2); dans ce dernier cas, laténacité de la tble destinée & une mise en forme complexe est
enfait surestimée.

Les fortes déformations intervenant lors de I'emboutissage se traduisent par une modification
de la texture initiale. En particulier, elle évolue différemment selon I'angle de sollicitation et
le long de la profondeur de la piéce fabriquée. La variation de la texture au cours de
I'emboutissage peut ére simulée, en premiére approximation, a partir d'essais de traction &
angle variable. L'analyse de ces différents essais peut montrer I'évolution de la structure et de
latexture du matériau, pour une sollicitation variant dans le plan de latdle, comparable a celle
d'une matrice circulaire.

Nous avons suivi I'évolution des composantes de texture de la téle B comparativement &

celles de la tole A. Les échantillons utilisés sont découpés a partir des éprouvettes
précédemment utilisées (cf. Chap. 111).

IV.4.1. Evolution destextures cristallographiques

Nous avons déterminé les textures pour les différents cas de déformation précédemment
considérés, soit pour a = 0° & 90°, avec un pas de 15°. Les échantillons utilisés pour les
analyses de texture sont découpés dans la zone de déformation homogéne. La déformation
correspond & la charge de rupture, donc a la charge maximale que peut supporter |'éprouvette
dans la direction considérée.

Nous avons reporté sur lafigure 1V.14 I”évolution des maxima de F(g) en fonction de o dans
le plan de la téle. Nous pouvons remarquer que la téle A évolue de fagcon plus homogéne en
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déformation quelatéle B, et est donc, globalement déja, plus appropriée pour I’emboutissage
que latble B.

Nous avons reporté sur les figures 1V.15 et V.16, I’évolution des maxima de F(g) en fonction
de o dans le plan de la tble, respectivement pour les deux tbles A et B. L’évolution des
maximale long du squelette de la texture est reportée, pour les échantillons déformés aa = 0°,
45° et 90°, enfonctiondey etj .

Nous pouvons noter en premier lieu que deux toles évoluent différemment en déformation.
Globaement, latdle A évolue de fagon plus homogene en déformation que latdle B.

Pour o = 0°, nous observons que :

- pour la tole A, la composante {111} <110>, qui renforcait la fibre a I'était initial, devient
plus marquée;

- par contre, pour la tble B, il y a un changement de texture, I'orientation {111} <112>, qui
caractérisait I'éat initial, ne correspond plus & une composante, c'est l'orientation
{111}<110>, faible initialement, qui devient majoritaire.

Dans les eciers calmés, il est bien connu que la composante {111} <110> Saccentue au cours
de la déformation [83-84]. L'aptitude a la déformation peut donc étre reliée a I'évolution de
cette composante. Comme dans la téle A elle existe d§a, I'écoulement plastique et fecilité.
Dans la tole B, une étape de régjustement des orientations de grains de {111} <112> vers
{111} <110> aprobablement lieu au début de la déformation. Celle-ci démarre donc avec un
état de contraintes internes supérieur a celui qui exise dans la tdle A. Pour une méme
sollicitation extérieure, latole B sera plus proche de la striction que latdle A.

Nous pouvons remarquer par alleurs que si la texture reste toujours plus accusée dans la téle
B, savariation au cours de la déformation est globalement plus importante dans latdle A. Elle
est surtout plus homogeéne dans le plan de latéle. Le maximum de F (g) passe d'environ 6 a 9,
pour a = 0° & 90°, alors que pour la tble B, elle passe de 3 &4 9. D'une part, latble A évolue
donc avec plus de facilité que latole B, et d'autre part, I'ani sotropie plane reste toujours moins
marquée dans la premiére que dans la seconde

Il apparait donc clairement que latdle A est dans un éat structural parfaitement controlé, tant
du point de vue morphologique que cristallographique. La microstructure homogene et stable
ains que latexture initiale qui la caractérisent la rendent tout afait adaptée alamise en forme
envisagée. Par contre, latble B, bien que possédant globalement les caractéristiques d'une tdle
destinée &lamise en forme, n'apparait pas adaptée ala mise en forme considéréeici.

Une mise en forme complexe comme I’emboutissage nécessite une éude a partir de la
géométrie de I’embouti, pour définir les caractéristiques du matériau les plus appropriées.
C’est un contr6le rigoureux des différentes éapes du cycle de fabrication qui permet d’obtenir
I”état adapté ala mise en forme considérée.
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IV.5.EVOULUTION DE LA TOLE B PAR RECUIT

Nous nous sommes proposés pour compléter cette étude structurale comparative, de
reconsidérer la derniére étape du cycle de fabrication de la tole. Rappelons que le recuit de
recristallisation est I'opération qui permet de récupérer les propriétés de ductilité du métal. Le
recuit est un transformateur de textures, e non un créateur comme la solidification, la
déformation ou le traitement thermomécanique. Les textures de recuit sont donc en fait des
textures de déformation et de recuit, le maintien d'un métal écroui a température élevée ne
créant pas de texture, s la distribution des orientations initiales est parfaitement aléatoire [85-
86].

Le recuit peut parfois donner lieu a une texture plus marquée que la texture de déformation
[18], mais en général, les textures de recristallisation sont plus faibles que les textures de
déformation. Pour obtenir la texture adéquate, on procéde a un ou plusieurs recuits, apres le
laminage a froid. Les conditions de recuit dépendent des propriétés finales recherchées et de
I'éat initial [87].

Dans les toles pour I’emboutissage, on cherche en générad des tbles sans orientations
préférentielles marquées, pour réduire le plus possible I’importance des cornes
d’emboutissage ou des amincissement locaux. Mais en cherche également des toles présentant
une texture telle que I’emboutissage profond soit rendu plus facile (cas des aciers camé a
I’aluminium dans lesquel s en recherche une texture du type (111)<110>).

Dansle cas ou les conditions de recuit sont particuliérement bien choisies, cette derniére étape
du cycle de fabrication destbles assure le développement d'une texture favorable alamise en
forme envisagée. Suivant les cas, on développe, ou au contraire on cherche a réduire, I'acuité
de latexture [88]. Pour obtenir la texture adéquate, le contrdle des conditions de recuit prend
en compte la géométrie de la mise en forme et les textures antérieures de latole.

Il faut noter qu'en considérant I'évolution de la texture, paramétre cristallographique, il y aun
contréle implicite du facteur chimique: la texture évolue en relation avec les éléments en
solution solide et la distribution des précipités.

Dans une mise en forme par emboutissage, on utilise du point de vue texture:

- soit des tbles sans anisotropie plane, pour réduire le plus possible I'importance des cornes
d'emboutissage et éviter la fissuration des toles ; dans le cas des aciers, lestextures de fibre de
type { 111} <uvw> sont les plus usuelles ( cf. 1.6).

- soit des toles qui présentent une texture facilitant ou améliorant I'emboutissage, quand la
géométrie de I'embouti est complexe ; d'une part, on développe les renforcements adéquats sur
la fibre initide pour faciliter la déformation et, d'autre part, une ou des composantes
minoritaires coexistent avec la fibre, pour réduire les amincissements.

Dans le cas de latole B, nous avons considéré deux éventualités:

- la recristallisation n'est pas compléte, dans ce cas un recuit supplémentaire pourrait la
rapprocher, du point de vue caractéristiques et propriétés, de latdle A de référence (importée).
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- le recuit a été mal contr6lé, du point de vue température et maintien, la structure hétérogéne
qui en arésulté sera accentuée, si on procéde a un recuit supplémentaire. Cette éventualité est
plus grave que la précédente.

Nous avons considéré latole A (importée) comme référence et nous avons procédé a un recuit
supplémentaire de la tdle B. Les échantillons sont introduits dans un four horizontal et froid.
La vitesse de chauffage est faible, afin de permettre une homogénéisation de la structure. Le
recuit a été effectué & une température de 650 C, pendant 30mn. Le refroidissement qui suit le
recuit est lent, dansle four.

IV.5.1. Evolution morphologique

Nous avons regroupé sur la figure 1V.17 les micrographies de la téle B, avant (a) et apres (b)
le recuit. Nous pouvons remarquer que I'hétérogénéité de la microstructure est conservée. |l
existe toujours sur I'échantillon deux populations de tailles de grains. Relativement a la
microstructure du cas (@), celle du cas (b) apparat méme plus hétérogene.
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Figure V.17. Microstructures de la téle B obtenues par microscopie optique
(a) Etat initial ; (b) Etat recuit.

Nous pouvons aussi remarquer dans la microstructure de I'échantillon recuit une morphologie
de croissance anormale pour certains grains. Or, |'apparition de la croissance anormale est liée
essentiellement a la distribution des précipités. Une croissance anormale a cette température
est néfaste pour les matériaux destinés a la mise en forme. |l existe donc dans la téle B, un
risque latent de fragilisation, lié probablement aux traitements thermomeécaniques antérieurs.
Ce risgue peut conduire a une fissuration transgranulaire, telle celle observée sur la figure
[11.3, sl ledomaine de striction est atteint localement.
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1V.5.2. Texturedel’échantillon recuit

Nous avons regroupé la figure 1V.18 les évolutions des maxima de la FDOC de I”échantillon
A et des deux échantillons B avant et aprés le recuit. Nous observons une accentuation de la
texture de la tole B par recuit. Le maxima de la FDOC, correspondant a la composante
{111} <112>, passe d’environ 8 aune valeur supérieure a11.

On remarque aussi |”apparition d’un deuxiéme maximum, c’est I’ orientation { 111} <110>, qui
correspond au renforcement de lafibre de latole A. Son apparition avec une diminution de la
composante principale aurait é&é bénéfique, c’est la premiere éventudité qui aurait été
conformée. Mais comme elle apparait parallélement & une augmentation de la composante
principale, son effet n’est pas appréciable.

A partir des différentes observations, il s’avére que le recuit effectué sur la tdle B n’a pas
rapproché les caractéristiques de cette tble de celles de la tble de référence. Cette observation
appuie celle du paragraphe précédent, sur I’accentuation de I’hétérogénéité de structure. Le
probléme industriel est donc, maheureusement, plus grave. Le recuit n’est pas seulement
incomplet, mais il a probablement é&é mal contr6lé, du point de vue température, vitesse de
montée et maintien, dés le début. Une autre observation a confirmé cette analyse : certaines
toles B. ont été réceptionnées avec des structures semblables a celle que nous avons obtenu
par recuit, plus hétérogénes donc que celle des échantillons utilisés dans notre éude.

Une autre éventualité doit étre envisagée. L’origine du probléme peut étre antérieure au recuit
final de recristalisation. Ainsi, le respect de la température de bobinage, apres le laminage a
chaud, est tres important. Cette étape a une influence directe sur la formation de la texture et
son évolution au cours des différentes étapes du cycle de fabrication, jusqu’a l’obtention de la
texture finale.
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Chapitre-V-

INFLUENCE DES CONTRAINTES INTERNESSUR LE
COMPORTEMENT MECANIQUE DE LA TOLE B.
ANALYSE STATIQUE, MORPHOLOGIQUE ET
CRISTALLOGRAPHIQUE D’UNE FISSURE

Les principaux objectifs de ce chapitre sont :

- la détermination des états de contraintes internes de | ’acier B, & partir d’essais de traction
dans différentes directions de traction dans le plan de la tdle, afin de comprendre leur
influence sur le comportement mécanique au cours de la déformation par emboutissage,

- de considérer |’influence des orientations cristallographiques sur |’initiation et la
propagation des microfissures. Les caractéristiques morphologiques et cristallographiques
de | éat initial et de | éat de fissuration peuvent alors étre reliées.
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| NTRODUCTION

L’interaction entre grains voisins doit nécessairement ére envisagéedans I’éude du
comportement du matériau a I’échelle d’un grain; en effet, I’influence des concentrations
locales de déformations et de contraintes, sur le comportement global des matériaux
industriels destinés a la mise en forme, est fondamentale. Les phénomenes de localisation qui
se manifestent apres des déformations complexes peuvent conduire a une forte diminution de
la ductilité, puis & une rupture du matériau. La localisation de la déformation est la
conséquence de I’ existence d’une hétérogénéité de structure dans le matériau (joints de grains,
précipités, répartition géographique de grains). L’anisotropie des propriétés plastiques
intervient fortement dans son comportement. Dans certains cas, sous I’effet de sollicitations
complexes, le développement de cette anisotropie conduit a des effets néfastes; au contraire, si
elle est bien controlée, elle peut améliorer les propriétés plastiques des tdles [89].

L hétérogénéité de la déformation, liée directement a la cristallographie, est égaement a
I’origine du comportement anisotrope des matériaux fortement texturés [90]. Une texture non
adéquate crée des problémes au cours de la mise en forme, tels que des amincissements
locaux ou des fissurations [91]. Les propriétés des métaux issus des procédés de mise en
forme par de grandes déformations plastiques, tels I’emboutissage ou le laminage, sont trés
sensibles aux microstructures de pré-déformation. En particulier, les textures globales
controlent I’anisotropie du produit, ainsi que les micro-textures; les arrangements spatiaux des
sous-grains et de leurs orientations contrélent les écrouissages « intergranulaire/
transgranulaire » et la coalescence des microfissures [92-93].

La rupture des matériaux est un probléme lié a la propagation instable de micro-fissures
préexistantes. Plusieurs chercheurs ont considéré que la rupture dans les matériaux est due a

I’existence d’une fracture, c'est-a-dire d’une discontinuité du matériau [94-96] .

V.1. ANALYSE DES CONTRAINTES INTERNES PAR DRX

La diffraction des rayons X (DRX) est aujourd’hui un outil d’anayse trés performant utilisé
pour identifier la nature des matériaux cristallins (de méme que leur texture cristallographique
et leur écrouissage). C’est une technique non destructive particulierement bien adaptée pour
déterminer les éats de contrainte dans les matériaux a différentes échelles: elle se base alors
sur la mesure des déformation du réseau cristallin, en utilisant comme jauge de déformation,
la distance entre plans cristallographiques

Généralement la description des contraintes internes mesurées a I’échelle du réseau cristallin
et plus compliquée, car I’état de contraintes local est lié aux perturbations causées par
certains défauts (didocations, jointsde grain, ...).

V.1.1.M éthode de déter mination des contraintesinternes par DRX

Pour établir la relation entre les éats mécaniques et les mesures par DRX, il faut d’abord
décrire le volume analysé par cette technique. Une caractéristique importante du volume
diffractant est son aspect discontinu, puisque ne participent a la diffraction que les grains
verifiant laloi de Bragg (figure V.1).
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Suivant les conditions expéimentales et la taille des grains, le volume diffractant peut
correspondre a un grain ou a un groupe de grains ayant la méme orientation
cristallographique : dans tous les cas, la mesure par diffraction donne acces a une information
moyenne sur ce volume diffractant (par exemple, la moyenne des déformations des grains de
méme orientation).

La DRX permet de mettre en évidence I’heterogéneité de déformatione, des plans

diffractants, et de déterminer les contraintes par orientations cristallographiques (y ,f) [97].
Les contraintes sont moyennées sur tous les grains de méme orientation : il devient possible
d’établir des critéres par orientation, en rendant compte par exemple de celles qui favorisent
I’activité plastique ou bien le clivage.

V.1.1.1. Laméhode dessin%y

Rappelons que I’état de contraintes dans le matériau peut étre déterminé en utilisant comme
jauge de déformation, la distance entre plans cristallographiques (figure V.1). La déformation
élastique dans la direction de mesure résulte de la variation de cette distance :de do , pour le
matériau non contraint, a d pour le matériau contraint ; elle est reliée, a travers la relation de
Bragg, a la mesure du déplacement D2ofy =20fy - 29, de la raie de diffraction

correspondante :

ey = d- d, - ano -1 - l)cotanqo ><[)2qu (V.1
d, singy, 2

Ou q, est I’angle de Bragg qui correspond al’état libre de toute contrainte.

L’orientation du plan diffractant est définie par les deux angles f (azimuth) ety (angle de
déclinaison entre la normale au plan diffractant et la normale ala piece (Fig 11.11)

Direction de
mesure

Figure V.1. Mesure par DRX delavariation de d,,, permettant de calculer
la déformation g,
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Les déformations des plans diffractants €, pour plusieurs orientations cristallines, en
relation avec les angles de mesure f et y , correspondent a la moyenne sur le volume
diffractant V, des déformations élastiques des grains, projetées suivant la direction fy de
mesure :

ef

, =nxe, (V.2)

Ou: n=(cosf >siny ,sinf >siny ,cosy , est le vecteur définissant de la direction de mesure.

En mettant en relation e et s ¢, dans le cas d’un matériau macro-homogene et isotrope,
I’équation générale de détermination des contraintes par DRX [98] est donnée par.

1 . 1 . 1
e, :ESZ (s G- s ,,)>sin%y +Sl><tr(s(1)+§Sztftl:>¢s|nZy +§Sz>5:9§ (V.3)

Ou:
st =s,,xcosf +s,,56n 2 +sg>sn’f ;

t, =s ;xosf +s 4, >6inf

Lorsque le matériau polycrigallin est soumis & un éat de contraintes macroscopique, la
déformation des plans diffractants dépend des orientations cristallographiques analysées a
traverslesdeux anglesf ety .

- la contrainte macroscopique s ¢ se déduit aors de la pente de la courbee,, = f(sin’y ), a
partir des Constantes d’Elasticité Radiocristallographiques (CER), SetS,, qui dépendent du
coefficient de Poisson u et de module de Young E. Lacourbe g, = f (sin’y ) est uneéellipse
dont la pente et son ouverture sont respectivement proportionnellesa (sf-s4§) ettg,

- I’hypothese s ¢, =0 rend la détermination de la contrainte s, plus directe, et se justifie par

le fait que la pénétration moyenne des RX dans le matériau est de I’ordre de quelques
microns,

- dans le cas d’un matériau macroscopiquement isotrope, la déformation résultante pour
chaque orientation conduit a un déplacement linéaire en sin®y (figure V.2).

La méthode s’ applique donc bien dans le cas du matériau supposé homogene isotrope. Elle
reste liée toutefois a certaines restrictions, dues aux conditions expérimentales ou au caractére
hétérogéne de certains matériaux (taille de grains, fort gradient de contraintes, surfaces
proches,...).

Pour les matériaux anisotropes (en particulier ceux qui possedent une texture
cristallographique, et/ou ceux qui ont subi de fortes déformations), la linéarité des
diagranmes efy = f(sin’y ) nmest plus regectée: une ondulation assez marquée traduit
dans ce cas I’anisotropie élagtique et plastique des grains, ainsi que I’héérogénéité des
déformations par orientations cristallographiques. Les grains qui appartiennent a |’ orientation
diffractant & un angle y donné possédent un état de déformation supérieure (y,) ou
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inférieure a la moyenne macroscopique (y ;) (figure V.2). Il s’agit d’un écart moyen des

déformations de grains de méme orientation, qui est d’autant plus important que le
comportement plastiqgue du grain est anisotrope et que la texture cristallographique est
marquée.

€y . .
A Matériau anisotrope
\ 7
<Det>
et
-~ i Maériauisotrope
y1/-7 R
: ~ 2
/I] y2 S’y
f =0°

Figure V.2. Effets de I’hétérogénéité des déformations par orientations
cristallographiques sur laloi des sin®y

V.2. Appareillage utilisé

Les éprouvettes ont été tractionnées a différents taux de déformation par une machine de
traction de type INSTRON de charge 50KN al’université de Jijel (figure V.3). Les essais sont
toujours effectués a température ambiante avec une vitesse faible de 4mm/mn. Nous avons
utilisé des éprouvettes standard, leurs dimensions sont expliquées dans le paragraphe 11.3.

V.3. Procédure expérimentale d’analyse des contraintes

La procédure expé&imentale se déroule en trois temps :

- Il faut choisir I’orientation cristallographique pour laguelle nous voulons connaitre I’éat de
contraintes.

- 1l faut effectuer la mesure des distances interréticulaires correspondant aux différentes
multiplicités, d’une ou plusieurs familles de plans.

- Une acquisition des pics de Bragg est ensuite effectuée sur chacune de ces positions, la
mesure des angles de Bragg 2q de plusieurs plans par rapport a la position de référence 2q
(matériau non contraint), permet de déduire le tenseur des déformations élastiques. Les
différents plans { hkl} sélectionnés sont successivement amenés en orientation de diffraction,
al’aide desrotations f ety du goniometre.
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Eprouvette de traction
Figure V.3. Machine de traction de type INSTRON - 50K N, utilisée pour la déformation des

éprouvettes a différente taux de déformation.

Eprouvette anal vsée

Figure V.4. Outillage utilisé pour la mesure des contraintes internes
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V.4. Conditions expé& imentales en DRX

V.4.1. Conditions expérimentales

Les mesures sont réalisées dans la phase cubique centrée de I’alliage, I’appareillage SET-X
(figure V.4) est composé de :

- un générateur arayons X;

- un micro-ordinateur qui pilote et traite les données,

- Une téte goniométrique équipée d’un détecteur linéaire El physe;

- unlogiciel d’analyse des contraintes SET-X.

V.4.2. Conditions dediffraction

- rayonnement Ka du Cr sous 20KV, 5 mA avec filtre arriere bétade V.
- montage d’acquisition : Psi,

- | =0,229 nm, plans {211}, 2q = 156°,

- surface irradiée limitée par un scotch de 1.5mm de diamétre.

V.4.3. Conditions d’acquisition

- utilisation de 13 angles Ps variant de-37 et + 37° dans les deux sens de mesure;
-oscillation : £ 5° en Psi ;
- temps d’acquisition par Psi : 90 Secondes.

V.4.4. Condition detraitement deraies
- 2q utilisé : milieu de corde située a 40% de |la hauteur nette de laraie de diffraction;
- largeur de raie de diffraction : largeur intégrale.

V.4.5. Calcul des contraintes

- méthode d’évaluation : traitement elliptique (€limination des points aberrants par tests de
Student) ;

- constantes d’éasticité radiocristallographie utilisées dans le calcul :
%sz{m} =5.83x10° MPa'; S; 213y = -1.28x10° MPa™,
correspondant aux E = 210000 MPa, u

macro

=0,29, Arx=1,39.

macro
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V.5. Déermination desincertitudes de mesures

Pour les contraintes, les écarts a la linéarité apparaissant dans les tableaux de mesures
représentent un test de la validation de I’application de la méthode, avec un intervalle de
confiance au sens de Student de 95%. Pour les largeurs des raies intégrales, I’incertitude
présentée corregpond a unefois| écart-type

V.5.1 Calibration et &alonnage de |’appar €l

Pour vérifier le bon réglage mécanique, une poudre de Fer et un étalon en acier XC48n°9 ont
été utilisés: s 4. =0x5MPa (pour une vaeur nominae de 0+15 MPa), Sxcagn = -

6475+15MPa (pour une valeur nominale de -480+50 M Pa

V.2. RESULTATSDES ANALYSES DE CONTRAINTES

Les échantillons ont é&é analysées dans les deux direction (sens log et sens transversal du
laminage). Pour éviter I’effet de surface, des enlévements de matiére par polissage
électrolytique ont été réalisés localement sur une zone superficielle d’environ 10mm de
diamétre. Le procédé n’introduit pas de contraintes supplémentaires. La solution utilisée est
un mélange a base de sal. La vitesse de polissage est de I’ordre de 1pm/seconde sous 40V et
1A/cm?. La précision de mesure de la profondeur enlevée par un systéme de comparateur est
del’ordrede 5 um. la profondeur enlevée est d’au moins 100 microns.

Nous avons rassemblés les résultats d’analyses dans les deux tableaux V.1. et V.2.
L’incertitude maximale sur les contraintes est de I’ordre de + 35.

Angle (a) 0° 15° 30° 45° 60° 75° 90°

SLiw(MPa) | 180+20 | 18635 | 190+20 | 201+10 | 197+10 | 193+35 | 189+10

Sioow(MPa) | 187420 | 195+20 | 210410 | 265+35 | 262+15 | 260+10 | 258+20

Sia0%(MPa) | 197435 | 23545 240+30 | 298+20 | 28745 28+5 283+25

Tableau V. 1. Valeurs des contraintes s | (MPa) enfonction de I’angle o dans |e plan
de latdle pour les taux de déformation 10%, 20% et 40%.

Angle (a) 0° 15° 30° 45° 60° 75° 90°

Stiou(MPa) | 188+10 | 195+15 | 215430 | 260+35 255+10 | 253+10 | 250+15

Sto(MPa) | 210+£15 | 215410 | 221+15 | 273+35 27045 265+15 | 255+35

Stao(MPa) | 212435 | 245425 | 255+25 | 32525 321+35 | 320+£35 | 317+30

Tableau V. 2. Valeurs des contraintes s ; (MPa) enfonction de |I’angle o dansle plan
de latdle pour les taux de déformation 10%, 20% et 40%.
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A partir des données de ces tableaux précédent, nous pouvons voir que les contraintes s, et
st évoluent de fagon notable dans le plan de la téle. Nous remarquons que les valeurs des
contraintes s sont toujours plus faibles par rapport aux st pour les différentes directions. Les
valeurs des s| et st présentent un maximum dans la direction a = 45°, pour les différents
taux de déformation. On peut constater aussi que la répartition des contraintes est hétérogene

pour les différentes directions de calcul, ce qui peut expliquer que la tole ne va pas causer de
dissipation plastique.

Les figureV.5 et V.6 montrent I’évolution des contraintes s, et st en fonction des angles o
(°), pour les différents taux de déformations 10%, 20% et 40%. Nous remarquons que
I'évolution relative des Cl est significative, elles évoluent en fonction des angles de
sollicitation dans le plan de la tole et ceci peut étre expliqué par I’hétérogénéité de la
microstructure (figure I11.1). Ces Cl peuvent ére dues en grande partie & I'incompatibilité de
déformation & 'interface entre les zones de tailles de grains différentes. Généralement lorsque
I’incompatibilité de déformation est plus importante, les Cl deviennent également plus
importantes ; avec une microstructure hétérogene, la déformation est anisotrope et localisée;
les fissures tendent as’initier, ce qui favorise la formation des micro-fissures.

400
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Figure V.5. Evolution des contraintes internes s, (MPa) en fonction de I’angle o dans le plan
de latdle pour les taux de déformation 10%, 20% et 40%.
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Figure V.6. Evolution des contraintes internes s . (MPa) en fonction de I’angle o dans le plan
de latdle pour les taux de déformation 10%, 20% et 40%.

V.3. ANALYSE CRISTALLOGRAPHIQUE D’UNE MICROBANDE PAR EBSD

Nous avons déterminé en premier lieu la texture de la microbande. Les figures de pbles
correspondantes sont représentées sur lafigure V.7. Ladigribution des orientations de grains
et reportée sur lafigure de pbles inverse (figure V.8). Une analyse plus fine des orientations
a I’intérieur des grains montre que les grains présentent pratiqguement tous des variations
continues en orientations. Nous pouvons remarquer que la texture de la microbande est
identiques & celle obtenue précédemment de maniere globale pour les éats déformeés, soit
avec un renforcement (111)<110>. Il semble que la réorientation des grains de I’orientation
initiale {111} <112> vers I’orientation de déformation {111}<110> implique un état de
micro-contrai ntes important, qui initie une instabilité se traduisant par une localisation rapide
de déformations et donc peut conduire & une rupture prématurée.

Figure V.7. Figure de pdles (100), (110) et (112) de la microbande
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Figure V.8. Analyse des texture d’une microbande par eEBSD
(a) Figure de pblesinverses,
(b) Coupeaj =45°

V.4. ANALYSE DE LA FISSURE

Nous avons analysé la propagation des micro-fissures par différentes techniques d’analyses :
microscope optique, diffraction des rayons X (DRX) et par diffraction des éectrons rétro
diffusés EBSD ( Eletron Back Scattering diffraction). Ce type de fissuration se rencontre au
cours de la déformation par emboutissage. Les figures V.9(a) et V.9(b) présentent la
propagation des deux microfissures, la premiere sur le plan de la téle (DL, DT) et le
deuxiéme verticale dansle plan (DL, DN).

(€Y (b)
Figure V.9. Observation de la propagation de fissures
(a) Dansle plan de latdle, (b) Propagation verticale dans le coaur de |’ échantillon.
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V.4.1.Analyse cristallographique

Nous avons effectuée une analyse plus fine sur la désorientation des grains. La figure V.11
montre la distribution des grains autour de la fissure (Fig.10), avec leurs orientations
cristallographiques. Nous avons tracé les profils de désorientation a I’intérieur des grains.
Cette analyse montre que les grains présentent pratiquement tous des variations continues en
orientations de part et d’autre de lafissure. Les grains d’orientation { 111} <112> initiaux (2/3,
4/5) sont partagés par la fissure, avec une conservation en plan et une déviation en direction.
Ceg en fait le méme grain, traversé par la fissure, que I’on retrouve de chagque coté,
indiquant une propagation de fissure a caractére transgranulaire. Ce type de fissuration ne
peut ére expliqué dans ce matériau ductile présentant une texture de fibre y { 111} <uvw> par
un clivage simple. Il semble que la réorientation des grains de I’orientation initiale
{111}<112> vers I’orientation de déformation {111}<110> implique un état de micro
contrai nte important qui initie la fissuration transgranulaire, si les plans de glissement font des
angles suffissmment faibles avec la direction de propagation. Les grains étant d’orientations
proches, la propagation se poursuit de grain en grain. Nous remarquons auss que lafermeture
de la fissure s’effectue sur un grain d’orientation {111} <110> (grain 1 sur la figure), avec la
formation d’une cavité. C’est la présence des grains d’orientation (111)<110> qui semble
assurer une déformation sans fissuration dans une structure homogene, comme la tole A, ou
du moins la fermeture des micro-fissures dans une structure hétérogéne comme la tle B.

V.4.2. Profils de désorientation

Il est certainement difficile d’identifier clairement I’origine d’une rupture dans un matériau.
Plusieurs paramétres « micro-macro » peuvent intervenir simultanément [99-107]. Dans cette
partie, nous caractérisons le plan cristallographique qui a clivé, entrainant ainsi la rupture,
ains que sa surface pour suivre la propagation de la fissure principae.

Il est possible de:

- déterminer précisément I’orientation du grain dans lequel s’est déclenchée la fissure, dle
correspond généralement &1’ orientation cristallographique la plus favorable au clivage,

- suivre I’orientation de propagation de la fissure, elle dévie en fonction des « orientations /
désorientations » de grains.

Nous avons effectué une analyse locale plus fine sur la désorientation des grains, nous avons
tracé des profiles points par points sur pluseurs grains autour de la fissure principale (Fig
V.12 a V.17). Nous remarquons a partir des profils de désorientation a travers les grains
(figuresV-12 aV.14) que la désorientation est toujours inférieure a20°. Ce comportement
des sous-grains confirme que la propagation de la fissure est de caractére transgranulaire
(fragile). Sur les figures V.15 a V.17, nous remarquons que la désorientation des profils est
supérieure &20°, ce comportement est de caractére intergranulaire (ductile).

Généradlement les arrangements spatiaux des sous-grains et de leurs orientations
cristallographiques contrélent les écrouissages qui existent dans le matériau [108-110]. La
présence de faibles désorientations dans une structure déformée est un signe important sur
I’initiation et la coalescence des microfissures. La conséguence est que la microstructure
résultant de la déformation hétérogéne conduit aune création de ce comportement. L’énergie
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de déformation est plus hétérogene que celle nécessaire a une déformation homogene.
L’existence de ces domaines est néfaste pour un matériau destiné ala mise en forme.

Sy L1y

[co]

oo

3000 um = 30 steps

Figure V.10. Orientations des grains autour de lafissure.

001
[001] 11 [oal
: \TC
e
@ (b)

Figure V.11. Orientations ponctuelles mesurées par EBSD autour de lafissure
(a) Figure de pdles (100) ; (b) figure de pdlesinverse.
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Figure V.12. Profil de désorientation entre les deux grains4 et 5.
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Figure V.13. Profil de désorientation entre les deux grains voisins.
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Figure V.14. Profil de désorientation entre les deux grains 2/3.
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Figure V.15. Profil de désorientation al’intérieur du grain 1.
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Figure V.16. Profil de désorientation entre les deux grains voisins.
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Figure V.17. Profil de désorientation entre les deux grains 11 et 12
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V.5. ANALY SE DE LA SURFACE DE RUPTURE

Nous nous sommes attachés a retrouver les zones concernées par la rupture fragile sur
différents échantillons fissurés. La figure V.18(a) montre que le facies de rupture est mixte :
bien que principalement ductile, il présente également quelques rares zones fragiles. Ces
« défauts » sont répartis de fagon hétérogéne. Nous pensons que I’initiation de la fissure a été
fragile, avant de provoquer une rupture par propagation ductile.

Nous montrons aussi que I’origine de cette fissure ne pas se situer a la surface de
I’échantillon, mais plutdt a coaur. Nous avons observé le facies en portant tout
particulierement notre attention a la verticale du ste d’initiation de la fissure (figure V.18b),
c’est & cet endroit que se trouve justement une facette de clivage. Ces micro-régions fragiles
sont noyées dans un voisinage complétement ductile et c’est donc un résultat trés important, a
analyser en pardlele avec I’identification cristallographique des grains clivés autour de la
fissure. Nous avons schématisée sur la figureV.18(c) la rupture transgranulaire au caractére
cristallographique marqué.

Des inclusions ont éé observées sur des surfaces polies et non attaquées (Figure V.19) ; ces
inclusions peuvent jouer un réle dans la rupture sous sollicitation complexes ; en effet, sur les
surfaces de rupture des échantillons, on observe la formation de cupules autour des précipités.
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Ruptureductile Clivage al’origine de la
fissureinitiade
€)

Propagation de lafissure

<« »

Clivage

(©) (b)

Figure V.18. (a) et (b) : Facies de rupture mixte (fragile - ductile),
(c) Schéma montrant la déviation de la fissure en fonction de I’ orientation cristallographique
desgrans.

Inclusion

Figure V.19. Présence d’une inclusion sur la surface del’échantillon
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CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES

Nous nous sommes intéressés dans ce travail au probléme d'emboutissabilité des toles
minces destinées a la mise en forme. Les deux téles que nous avons considérées dans
ce travail ont éé fournies par la société nationae de congructions de moteurs et
tracteurs (E.N.P.M.A. de Oued Hmimin —Khroub). La tble B, de production locale,
est utilisée pour remplacer latdle A importée. Nous avons considéré le comportement
de la premiére, pardlédement & celui de la seconde, dans une é&ude comparative, du
point de vue microstructural et mécanique.

Nous avons effectué en premier lieu une caractérisation smilaire a celle de I'industrie
locale. 1l est apparu clarement, dans les premiers essais, que les caractéristiques
moyennes déterminées par les essais conventionnels (dureté, pliage, traction) sont
insuffisantes. Ces caractéristiques ne permettent pas de différencier suffisamment les
deux toles. La différence d'aptitude de la tble B, par rapport alatdle A est trop faible,
pour justifier un risque de rupture. La qualification industrielle locale est donc
insuffisante. Les paramétres mécaniques moyens ne permettent pas en effet une
caractérisation suffisante, pour une tble destinée & une mise en forme complexe
comme I'emboutissage.

Nous avons procédé a une étude comparative entre les caractéristiques mécaniques,
morphologiques et cristallographiques entre les deux t6les. Nous avons considéré
auss I'évolution de ces caractéristiques dans le plan de la téle.

Nous avons montré, a partir d'essais de traction a angle variable par rapport a DL,
qu'il existe une anisotropie de comportement plastique, différente pour les deux toles.
Les caractéristiques de ductilité et résstance a la déformation évoluent de fagon
différente dans le plan de la téle. Globalement, la tole A présente une meilleure
aptitude a la déformation, puisque l'alongement de cette tble reste toujours plus
important et la résistance a la déformation reste toujours plus faible, quelle que soit la
direction considérée. La détermination du coefficient de Lankford, plus faible pour la
tole B, met en évidence que celle-ci présente des risgues d'amincissements locaux, qui
peuvent conduirent & une fissuration prématurée.

Comme I'aptitude a la déformation plastique, en particulier I'emboutissabilité, est
étroitement liée aux parametres structuraux, nous nNOus sommes intéressés a la
caractérisation de latdle, du point de vue morphologique ( forme, taille et distribution
géographique des grains) et cristallographique (texture).

L'é&ude morphologique a montré que la distribution en tailles de grains de la tole B,
est nettement plus hétérogene que celle de latdle A. Cette hétérogénéité de structure
peut conduire, localement, a un éat de contraintes important qui peut provoquer des
micro-fissures. Dans latéle A, téle de référence dans cette étude, I'nomogénéité de la
structure et la taille de grains adéguate la rendent parfatement adaptée a
I'emboutissage.

Par ailleurs, I'anayse de texture a montré que les deux toles possédent une texture de
fibre de type {111} <uvw>, souhaitée pour I'emboutissabilité. Cependant, la texture
de la téle A posséde une composante principale {111} <110>, plus bénéfique que
celle qui renforce la texture de la tole B, soit {111} <112>. L’orientation {111}
<110> est I’orientation de déformation des structures cubiques centrées, e sa
présence comme composante de pré-déformation facilite la mise en forme.

La détermination des texture pour les différentes directions de traction considérées,
avec une analyse morphologique paralléle, nous a permis de faire un suivi de
I'évolution des déformations, pour une prévision de comportement en emboutissage.
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Enfin, le recuit effectué sur la téle B, n'a pas rapproché les caractéristiques de cette
tole de celle de latble de référence. IL y aen effet une accentuation de latexture et de
I'nétérogénéité de structure. Le probléme de la tdle B, relativement a I'emboutissage
considéré, ne peut donc pas étre résolu, du point de vue métallurgique, au niveau de
I'E.N.P.M.A., car il dépend des conditions de fabrication de latdle. L'obtention d'une
structure homogéne, ains que le développement de la texture favorable a la mise en
forme envisagée, ne peuvent étre assurées que par des conditions de recuit
particuliérement bien choisies et rigoureusement control ées.

La localisation de la déformation en bandes (échelle de quelques grains) a été étudiée
par essais de traction & température ambiante. Les observations menées a différentes
échelles montrent I'importance des effets de I'hétérogénéité de la microstructure. Il est
admis que l'initiation de ces méso-bandes est liée aux incompetibilités de déformation
d'origine plastique. A forte déformation, les microbandes se redressent vers I’axe de
traction. Ce comportement peut provoguer une rupture prématurée. Une analyse plus
fine de la variation d’orientations a I’intérieur de certains grains de la micro-bande a
montré qu’ils présentent des variations continues en orientations vers la composante
de déformation globale {111} <110>.

Nous avons suivi le phénoméne de localisation de la déformation plastique sous forme
de bandes, limitées par des plans. Dans cette partie, nous avons procedé a une analyse
des phénoménes physiques a I’origine de la localisation locale, a I’échelle du grain et
de quelques grains, pour une sollicitation donnée. Du point de vue expérimenta, nous
avons procédé a une analyse morphologique des bandes de déformation dans
différentes directions du plan de laminage, en paralléle avec des mesures d’orientation
des grains de ces zones par EBSD. L'utilisation de la DRX permet d'analyser
I'nétérogénéité de la microstructure par détermination du niveau de contrainte interne
(Cl) du matériau dansle plan delatéle.

Nous avons complété ce travail par une analyse morphologique et cristallographique
sur la propagation des micro-fissures observées dans la téle B. Nous avons effectué
une analyse plus fine sur les orientations et les désorientations de grains autour de la
fissure.

L analyse d’orientations et désorientation de grains autour de la fissure & montre que
les grains présentent pratiquement tous des variations continues en orientations de
part et d’autre de la fissure. Les grains d’orientation {111} <112> initiaux (2/3, 4/5)
sont partagés par la fissure, avec une conservation en plan et une déviation en
direction. C’est en fait le méme grain, traversé par la fissure, que I’on retrouve de
chague cbté, indiquant une propagation de fissure & caractere transgranulaire. Cetype
de fissuration ne peut étre expliqué dans ce matériau présentant une texture de fibrey
{111} <uvw> par un clivage simple. 1l semble que la réorientation des grains de
I’orientation initiale {111}<112> vers I’orientation de déformation {111}<110>
implique un état de micro contrainte important qui initie la fissuration fragile, s les
plans de glissement font des angles suffisasmment faibles avec la direction de
propagation. Les grains étant d’orientation proche, la propagation se poursuivent de
grain en grain. Nous remarquons auss la fermeture de fissure s’effectue sur grain
d’orientation {111} <110>, avec formation d’une cavité. C’est la présence de grains
d’orientation (111)<110> qui donne une résistance devée a la déformation et qui
participe alafermeture de lafissure.
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A I’issue de cette thése, plusieurs perspectives apparaissent. Des mesures de textures
locales a différent taux de déformation permettraient certainement de mieux
comprendre le role des orientations cristallographiques sur la fermeture des macro-
fissures.

Il serait également intéressant d’éudier la digtribution des caractéres des joints de
grains sur les différentes surfaces des échantillons fissurés, (DL, DT), (DL, DN) et
(DT DN), afin d’avoir une vue atrois dimensions du phénoméne de plasticité.

Il serait important d’éudier les bandes de locdisation qui se manifestent a |’échelle
de la structure, principalement lors de changement de trgjet de déformation, qui
s’accompagne d’une micro-structure de dislocations spécifiques.

Enfin, il serait évidemment de finaliser ce travail essentiellement expéimental par
une proposition d’un modéle physico-mécanique, afin d’expliquer les phénoménes
observes.
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Résumé

Nous nous sommes intéresses, dans ce travail, a I’influence de I’anisotropie structurae sur
I’emboutissabilité des tbles d’aciers doux, dans une étude comparative entre deux tbles
destinées alamise en forme. Le probléme industriel est lié a1’ apparition de fissures, au cours
de I’emboutissage d’une tble utilisée par la société (E.N.P.M.A.— KHROUB). Nous avons
procédé aune étude comparative des caractéristiques microstructurales, entre cette téle et une
tole alemande initialement utilisée. Dans cette mise en forme complexe, I’influence de
I’anisotropie de structure est fondamentae. Nous avons considéré I”évolution en déformation
des caractéristiques structurales, morphologiques et cristallographiques, dans le plan de la
tole. Les essais de traction & angle variable par rapport & DL montrent qu’il existe une
anisotropie de comportement plastique plus importante dans la tdle éudiée par rgpport a la
tole de référence. Le suivi de I”évolution morphologique a montré que I’hétérogénéite initiale
de la tble utiliste par I’'industrie nationale S'accentue au cours de la déformation,
differemment pour les différentes directions, il y a donc obligatoirement un risque
d’incompatibilité entre les déformations de ces différentes directions. Le suivi de I'évolution
des textures de |'état initial et des états déformés a montré que les deux téles évoluent
différemment en déformation. Dans la t6le importée, il y a conservation de la texture initiale
avec une évolution marquée de la composante {111}<110> qui renforce la fibre & I’é&at
initial. Dans la tdle considérée, on observe un changement de texture, le renforcement
{111}<112> présent dans la fibre & I’état initial évolue vers {111}<110>, il y a donc
obligatoirement une étape de régjustement des orientations au début de la déformation, la tole
démarre I’écoulement plastique avec un état de contraintes internes supérieur a celui de latole
de référence; pour une méme sollicitation, la premiére sera plus proche de la striction que la
seconde. Elle présente des risques d’amincissements locaux et de fissuration plus importants.
Une analyse plus fine de la variation d’orientations a I’intérieur de certains grains autour de la
fissure amontré qu’ils présentent des variations continues en orientations de part et d’autre de
la fissure, avec une conservation en plan et une déviation en direction, indiquant une
propagation de caractére transgranulaire. Ce type de fissuration implique un état de micro-
contrai ntes important qui initie la fissuration de latole B.

Mots-clés:
Héérogénéité - Emboutissage-  Anisotropie - Morphologie- Texture- Reésistance -
Contrainte - Déformation - Fissuration.



Abstract

The deep drawing ability is considered in relation with the structura anisotropy, in a
comparative study between two sheets. The industrial problem is crack propagation during
forming. In this complex forming, the influence of the structural anisotropy of structure is
fundamental. the mechanical behavior isrelated to the texture and the grain morphology. We
have considered the mechanical characteristic evolution in the rolling plane, from tension tests
with variable angle, for a simulation of drawing behavior. The anisotropy of plastic behavior
showed that the reference sheet possesses a better faculty to the draw forming that the
considered sheet. The morphological study showed that the structure heterogeneity could lead
to the apparition of micro-cracks. The texture analysis showed that the two investigated sheets
possess a texture {111} <uvw>, required for the drawing of bcc materials; the sheet A
possesses a main component {111} <110> more favorable than the component {111} <112>
that exists in the sheet B. These structural differences can explain the differences observed in
the mechanical behavior.

Keywords:
Heterogeneity- Drawing - Anisotropy — Morphology — Texture - Resistance — Stress —
Deformation - Cracking.



