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CHAPITRE 1 : INTRODUCTION 
. 

Depuis plusieurs années, la recherche ct l'exploitation de gisements pétroliers se 

font dans des conditions de plus en plus sévèrcs (mer du Nord, océan Arctique). Pour 

pouvoir répondre à la rigueur de ces conditions, les départements spécialisés des grands 

groupes sidérurgiques cherchent à mettre au point des nuances très spécifiques de type 

E355 pour applications "offshore" ou navales. Les nuances actuellement fabriquées ne 

satisfaisant que très difficilement les cahiers des charges des constructeurs. 

L'imposition la plus restrictive du cahier des charges est d'assurer, après soudage 

forte énergie, un très bon niveau de résilience à basse température ( S -  40°C) en tout 

point de l'assemblage. 

Dans ces structures soudées, la zone affectée par la chaleur (Z.A.C.) est le domaine 

qui présente généralement les plus faibles caractéristiques de résistance à la rupture 

fragile (TOYODA M. (1988)). Le problème dc ténacité en Z.A.C. peut se schématiser par le 

synoptique ci-après : 
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Figure 1.1 : relat ion en t r e  les paramèt res  susceptibles d' influer s u r  la 

ténacité de la Z.A.C. 
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Cette figure présente l'ensemble dcs param2tres susceptibles d'influer sur la 

ténacité de la Z.A.C. et les relations entre ces paramètres. 
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A la base de ce synoptique, les conditions de soudage (épaisseur de tôle, énergie de 
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soudage, température de préchauffage) déterminent le cycle thermique suivi par la 

PROPRIETES 
MECANIQUES 

DU META. 
DE BASE 

@ A I I I 

Z.A.C.. En accord avec les modèles de ROSENTHAL, cette corrélation est parfaitement 

I 
I 
1 - - -  

déterminée (cf chapitre 2.1.2.). 

I 
I 
I ' ,  1 

I J 
I I 
I 
I M I C R O S T R U ~  

I 

( l , 
/ > 4. I 

-1 
I , I ---------' 

0. 
lC 1 

r - - - 
+ <  

'- - - 1 l - - \  1 

1 ' TRAITEMENT I A t(700,300) I ANALYSE 
1 APRESSOUDAGE 1 T max I CHIMIQUE 

I 
L 0 

' 1  I - 
2, - --, , -0- , - , ----  \ - - - - - -  



Par opposition les relations entre d'une part la microstructure, la nature du cycle 

thermique, l'analyse chimique et le traitement post-soudage (II) et  d'autre part la  

microstructure et la  ténacité de  la Z.A.C. (111) sont mal connues. 

Le présent travail se propose d'explorer ces relations dans le cas du soudage 

monopasse à haute énergie des tôles de forte épaisseur en acier E 355. Les résultats de 

cette étude doivent permettre à terme de  répondre au problème sidérurgique ; à savoir 

définir l'analyse chimique d'un acier afin de  répondre au cahier des  charges du 

constructeur compte tenu des procédés de  soudage disponibles. Il est toutefois important 

de  noter que l'optimisation de  l'analyse chimique de  l'acier en vue d'une amélioration 

de  la résilience de  la Z.A.C. ne pourra pas se faire au détriment des propriétés 

mécaniques du métal de base. 

De nombreux auteurs (OHTANI H. (1972), DESALOS Y. (1979), KASAMATSU Y. 

(1979), CHEN J.H. (1980), MAURICKX T. (1987), TOYODA M. (1988)) établissent la 

hiérarchie suivante dans le comportement mécanique des microstructures : 

Les structures mixtes composées de  martensite et  de bainite inférieure sont les 

plus résiliences par la suite viennent dans l'ordre décroissant de  résistance à la rupture 

fragile les  structures martensit ique,  bainit ique inférieure,  ferri t ique aciculaire, 

ferritoperlitique et  enfin bainitique supérieure en lattes. Les interprétations de  ce  

classement sont très différentes suivants Ics auteurs et font intervenir nombre de  

paramètres microstructuraux (% "MA" (martensite-austénite), la tai l le  de  grains 

austénitique, la taille de  paquets de lattes, la taille de  lattes, la teneur en azote libre...). 

De plus, l'effet de  certains éléments d'addition sur la microstructure reste mal défini. 

Il apparaît donc essentiel de déterminer l'influence de  la microstructure sur les 

propriétés mécaniques, ainsi que l'effet des éléments d'addition sur la microstructure de  

la Z.A.C.. Cette démarche doit permettre d'optimiser l'analyse chimique de  l'acier en 

fonction d'un compromis entre les propriétés mécaniques du métal de  base et  la  

résilience de la Z.A.C.. 

La chronologie de ces travaux est la suivante : 

. une étude bibliographique relative à l'influence de  la microstructure sur la résilience 

et à l'effet de l'analyse chimique sur la résistance à la rupture fragile. 



. une première partie visant à orienter le sujet, considère trois nuances industrielles. 

La caractérisation mécanique et microstructurale sur Z.A.C. simulées est suivies par 

une discussion de l'évolution des propriétés mécaniques en relation avec la 

microstructure et l'analyse chimique. 

. l'étude des mécanismes de fragilisation induit par la microstructure (austénite 

retenue, taille de lattes). 



CHAPITRE 2 : ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE 
A 

La "soudabilité" des aciers est le terme sous lequel on regroupe l'ensemble des 

propriétés nécessaires à l a  réalisation d'assemblages présentant des caractéristiques 

suffisantes d'intégrité et de  sécurité (annexe 1). 

La soudabilité est difficile à apprécier en tant que propriété intrinsèque. Elle 

n'est définie que dans le cas d'un procédé de  soudage donné, par le coût des dispositions 

à respecter au moment de  l'assemblage pour obtenir une qualité de joint imposée. 

Toutefois, les caractéristiques des aciers, en particulier leur structure et leur 

composition chimique, régissent l'aptitude au soudage. Elles conditionnent donc ce qu'il 

est convenue d'appeler "la soudabilité métallurgique" des aciers. Cette propriété dépend 

par ailleurs de l'énergie du procédé de soudage. Dans le cadre de cette étude nous nous 

limitons au cas du soudage à I'arc. 

2.1 Le cvcle de s o u d w  

L'assemblage de deux tôles par soudage à l'arc consiste en un chauffage jusqu'à la 

température de fusion des faces à joindre. La connaissance de  la répartition des 

températures, à proximité de  la ligne de fusion, est d'un intérêt majeure dans le but 

d'évaluer le cycle thermique suivi par chaque point du métal de base à seule fin 

d'interpréter l'évolution structurale et donc le comportement mécanique de la Z.A.C.. 

2.1.1 L'apport d'énergie 

Au cours d'un cycle de  soudage à I'arc, l'énergie utilisée est d'origine électrique. 

La quantité de  chaleur "H" fournie par unité de  longueur du joint au matériau est 

exprimée par la relation 2.1 : 

où V et 1 représentent respectivement la tension et l'intensité de l'arc, Va, la vitesse de 

déplacement de I'arc et q son rendement énergétique. Le tableau 2.1 regroupe les 

rendements de plusieurs techniques de soudage. 



Tableau 2.1 : Rendements énergétiques des procCdés de  soudage h l 'arc 

(EASTERLING K.E. (1983)) 

PROCEDE 

MANUAL METAL ARC (M.M.A.) 

TUNGSTEN INERT GAZ (T.I.G.) 

METAL INERT GAZ (M.I.G.) 

SUBMERGED ARC WELDING (S.A. W.) 

L'énergie fournie au métal se  dissipe, d'une part, par convection dans 

l'atmosphère et, d'autre part, par conduction thermique dans la pièce à souder. Le 

deuxième mécanisme est prépondérant dans la plupart des cas. 

rl 

0,70 - 0,85 

O,22 - 0,48 

0,66 - 0,95 

0,90 - 0.99 

2.1.2 Le transDort de chaleur 

L'équation fondamentale exprimant la vitesse de refroidissement par conduction 

thermique est due à ROSENTHAL (1935). Elle s'écrit : 

r 
avec k=-  

P.C 

Dans cette relation, (x, y, z) représentent les coordonnées d'un point relatif au 

repère lié à la tôle. T, k, T, p et c sont respectivement la température absolue (K), la 

diffusivité thermique, la conductivité thermique, la masse volumique du métal et la 

chaleur spécifique du métal. 

L'équation 2.2 se résout (EASTERLING (1983)) dans le cas d'une dissipation 

bidimensionnelle ou tridimensionnelle de la chaleur dans la tôle à partir des deux 

approximations suivantes : 

. la source de chaleur se déplace à une vitesse constante Va, 

. la taille de la source est négligeable devant les dimensions de la pièce à souder. 



En reliant le repère au déplacement de la source chaude par le changement de 

variables.  

La répartition des températures dans le mode de dissipation tridimensionnelle et 

bidimensionnel de la chaleur est alors décrite respectivement par les équations 2.3 et 

2.4 : 

HVa & ra 
T - T o =  - . exp (- Va -) . exp (- Va-) 

2.n.T.ra 2 k  2k 

HVa & Ta 
T - T o =  - . exp (- Va -1. Ko (- Va-) 

2.n.r.d 2 k  2k 
2.4 

avec To, température initiale de la tôle, d, l'épaisseur de la tôle et Ko (x), la fonction de 

Bessel au ler  ordre. 

Le cycle thermique suivi par un point proche de la ligne de fusion est défini par 

la température maximale atteinte, Tp le temps de maintien At (Tl,  T2) qui correspond au 

temps de refroidissement entre les températures Tl et T2 (conventionnellement 800°C et 

500°C ou alors 700°C et 300°C). Ces deux caractéristiques sont décrites par les relations 

suivantes : 

- dissipation tridimensionnelle : 

H 
At (Tl, T2) = 

2nre l  

1 - -  1 1 
avec - -  - 

0 1 T2 - TO Ti - TO 



- dissipation bidimensionnelle 

- - H2 
At (Tl, T2) 

1 - -  - 1 1 
avec 

e22 (T2 - To)~ (Tl - TO)~ 

Les conditions pratiques de soudage d'une tôle étant fixées (V, 1, Va...), le cycle 

thermique suivi par chaque point de la tôle est parfaitement défini. Ainsi toute chose 

égale par ailleurs, il existe une correspondance directe entre le critère de  

refroidissement At ( t l ,  t2) et l'énergie de soudage (H). 

Dans le repère (E, y ,  z), il est possible de définir un ensemble d'isothermes 

constituant un volume thermique représenté par la figure 2.1. 

Figure 2.1 : représentation des isothermes autour de l'arc de soudage. 



2.1.3 Modifications s t r u c t u r a b  

Le déplacement du volumique thermique (figure 2.1) provoque. perpendiculai- 

rement à la ligne de fusion, des changements structuraux dans l'acier de base. La figure 

2.2 relie ces modifications de structure à la température maximale atteinte dans le cas 

d'un acier bas carbone. Elle montre qu'un joint soudé se compose de plusieurs domaines 

microstructuraux.  

F i g u r e  2.2 : r ep ré sen ta t ion  schémat ique  d 'un  jo in t  soudé  perpendi -  

culairement à la ligne de fusion (EASTERLING (1983)). 

soiidilicd w M  

'sotte- tipuaa transition zone 

grain growth zone 

recrystaIIizCd zme 

temoereci zme 

A partir de l'axe du cordon de soudure, on différencie successivement : 

I lutCd base 

400- 

100- 

1) La zone fondue à aructure b u :  

Zone où, durant l'exécution de la soudure, l'acier passe par à 1'Ctat liquide puis 

se solidifie sous un gradiant thermique élevé. 

O Fe,C 

2) m e  de m s i t i o n  l i w g n e  de f-: 

Zone de liaison entre le métal solide et le cordon. 

016 W) 
h Wt % C 



3) 1: 
Cette zone désignée en anglais par l'expression "heat-affected zone" (H.A.Z.) 

est le siège des modifications de structure ou de  constitution qui se  produisent à l'état 

solide (grossissement du grain, précipitation, transformation allotropique, etc...). L a  

nature de ces  modifications étant fonction de  la température maximale atteinte, 

l 'étendue de l a  zone thermiquement affectée est en relation directe avec la 

répartition thermique. C'est-à-dire avec la courbe T p  = f (x) (cf figure 2.2) qui 

précise la répartition des températures maximales. Cette zone affectée par la chaleur 

peut se subdiviser en 4 zones, à partir de  la ligne de fusion :. 

a) m: 
Elle subit un chauffage très rapide jusqu'à une température permettant la 

croissance des grains austénitiques (Tp > 1 100°C). 

b) w: 
Cette zone se caractérise par un passage très bref dans le domaine 

austénitique (Ac3 c Tp < 1 100). 

Cette portion appelée zone intercritique résulte d'un chauffage entre Ac1 et 

Ac3. 

d )  J . g . ~ o j ~ ~ g p ~ u , g  : 

Dans cette partie de la soudure. caractérisée par une température de pic 

inférieure à A c l ,  le métal n'a subit qu'un revenu (restauration, précipi- 

tat ion,  ...) 

Le présent travail est consacré à l'étude de la zone à gros grains austénitiques 

qui généralement présente la ténacité la plus faible dans les soudures des aciers 

microalliés à 0 , l  %C (THAULOW C. (1985)). Dans la suite du texte, l'abréviation Z.A.C. 

se rapportera à cette composante. 

La figure 2.3 schématise le cycle thermique suivi par le métal de  base proche 

de 'la ligne de fusion. Ce cycle se singularise par un chauffage rapide jusqu'à une 

température proche de 1 350°C et par une cinétique de refroidissement caractérisée 

par le critère de  refroidissement At (700/300) qui dépend des paramètres opératoires 

(cf paragraphe 2.1.2). 



Du point de vue métallurgique et dans le cas des aciers bas carbone, le cycle se 

traduit chronologiquement par : 

- la transformation : ferrite + perlite T, austénite. 

Cette transformation débute à une température supérieure à Acl .  Du fait de  la 

montée rapide en température (= 400°C/s), la transformation débute avec un 

retard important. Les travaux de ROBERTS G.A. (1943) et  SPEICH G.R. (1981) sur 

la vitesse de transformation austénitique montrent que, malgré ces conditions, 

la structure est totalement austénitique après un temps de  maintien très court 

dans le domaine austénitique. 

- la remise en solution des précipités de type dispersoïde suivi d e  leur possible 

précipitation au cours du refroidissement. 

- la transformation de  I'austénite au refroidissement. 

rr.lnsiormat ion t ' c r r ~ r c  . p c r l i c e  - 4uscinirc - rcmisc en solucion Jcs prdc ip ic is  dc cypc JispcrsoTdr. 

uiuuu croissance des qrains ~ u s t i n i c i q u c s  

.- transi.-rmarion Je l ' a u s c i n i c e  ru refroiJisscmcnr 

% 

temps . 

F i g u r e  2.3 : cycle s o u d o t h e r m i q u e  e t  t r a n s f o r m a t i o n  méta l lu rg iques  de la 

zone à gros  grains a u  cours  d u  soudage 



2.2.1 Cas du s o u d a ~ e  multi~asses 

Dans le cas du soudage multipasses, la zone affectée par la chaleur est constituée 

d'une succession de microzones qui ont subi un ou plusieurs cycles thermiques du fait 

des passes successives. Le phénomène est illustré par la figure 2.4 qui relie l'histoire 

thermique des microzones à leur localisation dans le joint soudé. 

F igure  2.4 : Définition des  cycles the rmiques  e n  s o u d a g e  mult ipasses 

De nombreux auteurs, dont DEVILLERS L. et KAPLAN D. (1988) ont montré que la 

résistance à la rupture fragile de la Z.A.C. d'un assemblage soudé en multipasses peut se 

symboliser par une chaîne dont le maillon le plus faible conditionnerait l e  

comportement mécanique de l'ensemble. Ainsi, la ténacité de la zone à gros grains 

austénitiques limite souvent le comporterncnt mécanique des assemblages soudés (HAZE 

T. (1988), TOYODA M. (1988)). La figure 2.5 extraite des résultats de TOYODA M. (1988) 

obtenus sur des aciers de  compositions voisines à celles de  notre étude (cf chapitre 3). 

met par exemple en évidence l'amorçage préférentiel de la rupture fragile dans la zone 

à gros grains austénitique au cours d'essais C.T.O.D. sur joint soudé en K. 



Ces résultats bibliographiques montrent l'intérêt de  notre étude de la zone à gros 

grains austénitiques pour assurer l'intégrité des assemblages soudés en multipasses. 

W M  I F.G.HAZ I.C.HAZ ond F.G.HAZ Unstoble fracture Unstable fracture 

Number of specimens:32 Number of specimens;lO Number of specimem : 19 Number d specimcns: ll 

Speclmrn thickness 8 = 20mm Specimen thickness 8=72mm Specimen lhickness 8=22mm Specimen thickncrs 8=50mm 

FGHAZ : zone à grains fins WM : métal fondu 

CGHAZ : zone à gros grains ICHAZ : zone intercritique 

a u s t é n i t i q u e s  

ICCGHAZ : double pics + CGHAZ + ICHAZ 

Figure  2.5 : localisation des  si tes d'arnorgage de  la r u p t u r e  f ragi le  a u  c o u r s  

des  essais C.T.O.D. d 'un joint  soudé rnultipasses 

(TOYODA (1988)). 

2.2.2 Transformation de I'austénite au refroidissement 

Dans le cas du soudage des aciers bas carbone, la transformation de I'austénite au 

refroidissement doit être appréciée à partir d'un diagramme TRC établi en condition de  

soudage. La figure 2.6 présente l'aspect général d'un tel diagramme. 

Trois types de transformations sont possibles : 

- Aux vitesses de refroidissement élevées, la transformation est de  type martensitique. 

- Aux des vitesses de refroidissement intermédiaire, les structures sont de  type 

bainitique. On distingue généralement trois types de  bainite (cf annexe III) : 



. la bainite inférieure constituée de lattes de ferrite et de carbures intralattes, 

. la bainite supérieure constituée de lattes de ferrite et de "MAC" interlattes, 

. la ferrite aciculaire qui est un type de bainite supérieure caractérisé par des lattes 

de ferrite de rapport de forme inférieur à 4 et par une germination intragranulaire 

sur précipités de nitrure de titane (MAURICKX T. (1987)) 

- Enfin, aux vitesses de refroidissement faibles, la structure est de type ferrito- 

per l i t ique.  

Les figures 2.7 et 2.8 sont des exemples, tirés des résultats de AKSELSEN O. M. 

(1984) et de TOYODA M. (1988). relatif à l'évolution structurale de la zone à gros grains 

austénitique en fonction du cycle thermique de soudage (At (8001500)) pour des aciers 

de compositions voisines de celles de notre étude. Il est il noter que les structures des 

ZAC sont le plus souvent non homogènes et constituées de plusieurs phases dont la 

fraction volumique évolue avec l'énergie de soudage et l'analyse chimique des aciers. 

Ainsi avec l'augmentation de l'énergie de soudage les structures évoluent 

conformément au tableau 2.2. 

1' AU STENITE /' 
1 / FERRITE 

MARTENSITE 1 
Figure 2.6 : Aspect du diagramme T.R.C. de soudage des aciers bas 

c a r b o n e  



Tableau 2.2 : Evolution de la microstructure de la Z.A.C. avec I'augmen- 

A t  

tation de l'énergie de  soudage 

Martensi te  

Martensite + bainite inférieure 

Martensite + bainite inférieure + bainite supérieure 

Bainite supérieure + ferrite aciculaire + ferrite proeutectoïde 

Ferrite aciculaire + ferrite proeutectoïde 

M : martensite 

Sp : Bainite supérieure en 

lattes avec alignements 

MAC 

AF : ferrite aciculaire 

F : ferrite proeutectoïde 

P : perlite 

L 

Figure 2.7 : évolution de la microstructure de la Z.A.C. avec le critère de 

refroidissement ~t ($001500) (AKSELSEN 0. M.(1984)). 

R*TE 1 
Increasing altoyed dements, 
HI# strength weld met a l  

700 
O 
" - 6001 
0 

5 500 - '. O 400.  , 
n 3 - 6 300 .  5 
t C 

200,  2.0 
0- 
soc 

Cooling time , 4 t B  sec 

Figure 2.8 : évolution de la microstructure de la Z.A.C. avec le critère de 

refroidissement At (8001500) (TOYODA M. (1988)) 

La diversité des microstructures de la Z.A.C. implique la variété de ces propriétés 

mécaniques.  



2.3 Influencg de la mic ros t ruc tu re  s u r  la r-ce à la r u m e  f r a ~ l e  d e . . 
l i L z d u a  

La résistance à la rupture fragile de la zone à gros grains austénitiques diminue 

généralement avec l 'augmentation de  l 'énergie de  soudage. Cette tendance est 

conditionnée par le changement structural induit par le  cycle thermique. De nombreux 

auteurs établissent la hiérarchic suivante dans le comportement mécanique des 

structures : 

Les microstructures mixtes composées de  martensite et  de bainite inférieure sont 

les plus résiliantes (OHTANI H. (1972). DESALOS Y. (1979)). Par la suite viennent dans 

l'ordre décroissant de  résistance à la rupture fragile, les structures martensitique, 

baini t ique  inférieure, ferri t ique aciculaire, ferri toperl i t ique e t  enfin bainit ique 

supérieure en lattes (KASAMATSU Y. (1979). CHEN J.H. (1980), GRONG D. (1986). 

MAURICKX T. (1987), TOYODA Y. (1988)). A titre d'illustration, la figure 2.9 corrèle les 

propriétés de résilience à la microstructure de la Z.A.C. proposé par TOYODA M. (1988) et 

KASAMATSU Y. (1979). 
MlCROSTRiCTU1E 

CYCLE  CIS SI 
A 28 2Xf  * 2 5 X Z v .  73%M 

P 13 ZXFI 4 8 % Z w  - M % M  

R 4 2XF t 96x2- - 2  k W  

-,{ 
MT- 

+ 

UB = Zw = Bainite supérieure LB : Bainite inférieure M = manensite FP : Ferrite proeutectoïde 

F i g u r e  2.9 : re la t ion  e n t r e  le compor tement  e n  rési l ience e t  l a  micro-  

s t r u c t u r e  de  la Z.A.C. d'acier  bas  carbone.  

A) TOYODA M. (1968) B )  KASAMATSU Y. (1979) 



De plus,  dans  les  structures bainit iques supér ieures ,  plusieurs auteurs  

(MAURICKX T. (1987). KATAKAMI M. (1988), BOWKER J. T. (1989)) ont remarqué l'effet 

bénéfique de  la présence de ferrite aciculaire sur la ténacité. 

P a r  contre, très peu de  chercheurs ont envisagé l'influence d e  la ferrite 

proeutectoïde allotriomorphe sur la résilience de la Z.A.C.. Cette structure semblerait 

toutefois avoir un effet négatif du à sa faible résistance au clivage, surtout dans le cas 

où elle forme un réseau continu. Dans le cas du soudage, MAURICKX T. (1987) dégage 

l'effet néfaste de  la ferrite proeutectoïde associée à une structure bainitique en lattes. 

Cette influence s'expliquerait mécaniqucment par la présence simultanée d'une phase 

"molle" (ferrite proeutectoïde) et d'une phase "dure" (bainite en lattes) qui conduit à 

une concentration de  la déformation dans la phase de  plus faible résistance mécanique 

en 1' occurrence la ferrite proeutectoïde. 

L'évolution de la résistance à la rupture fragile avec la microstructure et I'effet 

bénéfique de  la ferrite aciculaire par rapport à la bainite supérieure en lattes semble 

devoir s'interpréter à partir de  deux param8tres : la taille de  "grain efficace" (cf 

chapitre 2.3.1), l'effet du constituant "MAC" (cf chapitre 2.3.2). Le premier paramètre 

peut expliquer la diminution de  la résistance à la rupture fragile due à la transition 

martensitefbainite supérieure (cf f igure 2.9). La  seconde variable explique l a  

diminution des propriétés mécaniques par l'augmentation de la fraction volumique d e  

"MAC" qui a un effet néfaste sur la ténacité. L'accroissement de la teneur en "MAC" 

coïncide avec le passage d 'une structure martensitique à une structure bainitique 

supérieure en lattes. 

2.3.1 Effet de la taille de grains efficace 

La taille de grains régit la résiliencë des matériaux de  structure monophasé de  

structure ferritique ou austénitique. De nombreux résul'tats relient la température d e  

transition "Tk" à la taille de grains "D" par la formule de Cotrell-Petch : 

où A et B sont des constantes pour un acier donné. 

Par contre, pour les structures en lattes (rnartensite etlou bainite), I'effet de  la 

taille de grains est beaucoup plus difficile à apprécier. Nombre d'auteurs ont cherché a 
identifier l'unité cristallographique contrôlant la résistance à la rupture fragile de  c e  

type de  microstructures. 



Ces microstructures se subdivisent par ordre de dimension décroissante en grains 

austénitiques, paquets de lattes, paquets covariants et lattes de ferrite. Les paquets de 

lattes sont constitués par la juxtaposition de lattes de ferrite parallèles ou faiblement 

désorientés entre elles. Ils sont associés à un plan d'accolement [ l  111 de I'austénite mère 

et présentent six orientations de lattes de types Kurjumor-Sachs possibles. Le paquet de 

lattes se subdivise encore en sous paquets appelés "paquets covariants" constitués de 

quelques lattes ayant pratiquement la même orientation (KALWA G. (1972)). 

La taille des anciens grains austénitique a primitivement été évoquée par M. 

FARLAND W.H. (1965) et TURKALO A.M. (1960) afin d'expliquer les variations de 

résilience des structures en lattes. Cette interprétation a depuis été remise en cause par 

plusieurs chercheurs. DESALOS Y. (1979) et KOO J.Y. (1987), dans le cas de structure 

mixte martensitiquelbainite attribuent à la taille de grains austénitiques un effet 

minime sur la résilience et dans certains cas, ils obtiennent d'excellentes températures 

de transition pour des grains austénitiques grossiers. 

Au contraire, les résultats de OHTANI H. (1972) et OHMORI Y. (1972) établissent 

une dépendance du type Cotrell-Petch entre la température de transition (Tk) et la taille 

de paquets de lattes (Dp), qu'ils identifient à la taille des facettes de quasi-clivage (cf 

figures 2.10 et 2.11). De son côté, TOMITA Y. (1986) relie la température de transition à 

l'inverse de la racine carrée de la taille de paquets (Dp - I l 2 )  dans les structures 

martensitiques et bainitiques inférieures (cf figures 2.12). 

Unit crack path, d, 

Figure 2.10 : Corrélation en t re  la température de  transition et la taille des 

facettes de quasi-clivage (OHTANI H. (1972)) 



Figure 2.11 : relation entre la température de  transition Charpy V et  la 

taille de paquets (OHMORI (1974)) 

Figure 2.12 : Effet de la taille d e  grains austenitiques et  de  la taille du 

paquet de lattes sur la température de transition Charpy V 

d'acier martensitique (TOMITA Y. (1988)) 



D'autres auteurs comme BROZZO P. (1977) et KALWA G. (1986) montrent que la 

résistance à la rupture fragile des structures bainitiques est plutôt fonction de  la taille 

du paquet covariant. BROZZO estime cct effet à + 14OC mm1I2 (cf figure 2.13). 

F i g u r e  2.13 : re la t ion e n t r e  la  t empéra tu re  d e  t rans i t ion C h a r p y  et la taille 

du paque t  covar iant  bainit ique (BROZZO P. (1977)) 

Par ailleurs NAYLOR J.P. (1976), dans le cas des structures bainitiques inférieures 

et martensitiques, a établi que la taille de lattcs avait aussi un effet sur la résilience au 

même titre que la  taille de paquets et a défini une taille de grains efficace "De" telle 

que : 

où Dp et E I  symbolisent respectivement le diamktre de paquets et la taille de lattes. 

En conclusion, le nombre des relations rendant compte de  la résistance à la 

rupture fragile des structures en lattes des aciers bas carbone s'explique par l'a 

mult ipl ici té des paramètres microstructuraux diff ici les à préciser d e  manière 

quantitative et par la diversité des structures rencontrées. L'ensemble des  travaux 

effectué dans ce domaine n'ont pas conduit jusqu'ici à des conclusions unanimes. Il faut 

noter que ces interprétations ne sont pas contradictoires entre elles, puisque la taille de 

paquets covariants et  la taille de  paquets sont directement dépendantes de  la taille de 

grains auténitiques initiale (ROBERT M.J. (1970), KALWA (1986) et MAURICKX T. (1987)). 

Toutefois, i l  est important de noter que les travaux précédents ne prennent pas 

en compte l'effet des carbures intergranulaires ou des "MAC" (cf chapitre 2.3.3). Or, ces 

constituants peuvcnt avoir un effet préponderant sur la ténacité (CURRY D.A. (1980), 



KASAMATSU Y. (1979). CURRY D.A. (1980). KOO J.Y. (1987), ARIMOCHI K. (1988), HAZE T. 

(1988) et KOMIZO (1989) ont montré que la résistance à la rupture fragile des structures 

bainitiques n'est pas régie par un seule paramètre comme la taille de paquets ou la taille 

de grains mais par plusieurs (pourcentage "MAC", carbure intergranulaire, taille de  

grain, taille de paquets, ...) le "MA" conservant une influence prépondérante (cf 

chapitre 2.3.3). On peut citer en exemple les corrélations de ARIMOCHI (cf figure 2.14) 

ou de KOMIZO Y. (1989) (relation 2.9) entre la fraction volumique de "MA", la taille des 

facettes de clivage et les résultats CTOD. 

Figure 2.14 : corrélation en t re  la taille des facettes d e  clivage, la fraction 

volumique de  " M A "  et la t empéra tu re  d e  t ransi t ion A 

Sc = 0,l mm (ARIMOCHI K. (1989)) 

T(Sc = 0,25) (K) = - 10 d-lJ2 + 10,3 (% MA) + 296.4 (2.9) 

(KOMIZO Y. (1989) 

Le "MAC" est une austénite instable qui se présente sous les trois formes 

martensite, austénite et carbure. 

o ù  T (6c = 0,25) est la température de transition pour 6c = 0.25 mm 

d est la taille de facette de clivage 

% MA est la fraction volumique de "MA" estimée en pourcentage. 

(martensite - austénite) 



Cette microphase a été primitivement rapportée par HABRAKEN J.L. (1967) dans 

des aciers fortement alliés puis pas BISS V. (1971) et KASAMATSU (1979) pour des aciers 

moins chargés (0,09 à 0.14 %C). Plus récemment CHEN J.H. (1984). END0 S. (1987) et HAZE 

T. (1988) concluent sur son effet prédominant et néfaste de ce constituant sur la 

ténacité de la ZAC dans les aciers microalliés (cf chapitre 2.3.2.2). 

BISS V. (1971), IKAWA H (1980)' SARlKAYA (1981) et KOMIZO Y. (1989) montrent 

que la présence d'austénite retenue dans la Z.A.C. résulte d'un enrichissement en 

carbone de l'austénite, au cours de la transformation a + y , qui la stabilise. Les figures 

2.15 et 2.16 tirées respectivement des résultats de BISS V. (1971) et KOMIZO Y. (1989) 

présentent des profils apparent ou théorique de la teneur en carbone dans l'austénite 

retenue. Il est à noter que I'austénite peut contenir jusqu'h 1.2% de carbone et qu'il 

existe vraisemblablement un gradient de concentration en carbone dans I'austénite qui 

est fonction de la vitesse de refroidissement. 

Figure 2.15 : estimation à la microsonde des profils de concentration en 

ca rbone  à t ravers  des particules de  "MA" (KOMIZO Y. 

( 1 9 8 2 ) )  
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Figure 2.16 : gradient  théorique de  teneur  en carbone  dans  I'austénite 

(BISS V. (1971)) 

Par ailleurs, BISS V. (1971). TENUTA AZEVEDO A.L. (1978), SARIKAYA (1981) et 

ROMIG A.D. (1987) montrent qu'il n'y a pas de partition des autres éléments d'addition 

(Mn, Si, Cr, Mo) (cf figure 2.17 et 2.18) entre I'austénite retenue et la matrice ferritique. 

La stabilisation de l'austénite est contrôlée uniquement par la diffusion du carbone. 

Toutefois, les éléments d'additions ont une influence importante sur la trempabilité de 

l'acier donc sur la teneur en "MAC" de la ZAC (HAZE T. (1986)). 

Figure 2.17 : partition des éléments Si, Mo, Mn et C aut re  I'austénite et la 

f e r r i t e  (BISS V. (1971)) ( résul tats  de microsonde électro- 

n i q u e )  



Figure 2.18 : partition des éléments Cr,  Mn, C entre  I'austdnite e t  la ferrite 

(SARIKAYA M. (1981) (rdsultats de microsonde ionique) 

Cette austénite retenue en ZAC se transforme généralement en manensite maclée 

aux plus faibles critères de refroidissement. Le maclage résulte des teneurs en carbone 

élevée de l'austénite (qui peuvent dépasser 1.2 9% d'après KOMIZO Y. (1989)) et des 

contraintes thermiques importantes pour ces vitesses de refroidissement (SARIKAYA M. 

(1981) et TOYODA M. (1988)). Aux critères de refroidissement intermédiaires, l'austénite 

retenue est très stable et reste sous sa forme austénitique (LE HOUILLER R. (1971)). Par 

contre, elle se décompose en perlite aux critères de refroidissement plus élevés (IKAWA 

H. (1980), HAZE T. (1988)). La figure 2.19 présente l'évolution de la fraction volumique 

de MA (Martensite - Austénite) constituant avec le critère de refroidissement At 

(800/500) supérieure à 100 s la diminution de la teneur en MA s'explique par sa 

décomposition en perlite. 

On retrouve ci-dessus les trois formes du "MAC" qui sont manensite, aust6nite et 

carbure. Cette particularité conduit à une terminologie très variée pour dkfinir ce 

constituant. Suivant les auteurs, l'analyse chimique de l'acier, 1'Cnergie de soudage et la 

finesse de la technique d'investigation employée, il sera appel6 manensite, austCnite 

retenue ou MA constituant. TOYODA M. (1988) récapitule les différents termes employés 

dans la littérature pour caractériser le "MA" (cf tableau 2.3). 





Tableau 2.3 : détermination des microstructures et microphases de la 

zone à gros grains austenitiques (TOYODA M. (1988). 



De même, KOMIZO Y. (1989) et ARIMOCHI K .  (1989) estiment l'influence du "MA" 

sur la ténacité à environ + 10°C par pourcent de "MA" pour la température 

correspondante respectivement à une ouverture critique des lèvres de la fissure (6c) de 

0,25 mm (cf relation 2.9, KOMIZO Y. (1989)) et à un 6c de 0,l mm. 

Différents mécanismes sont proposés par HE X.J. (1984), STEENBRUNNER (1988), 

HAZE T. (1988). TOYODA M. (1989) pour interpréter l'influence du "MA" sur la résistance 

à la rupture fragile des aciers. Ces mécanismes peuvent se résumer en deux modèles 

proposés par CHEN J.H. (1984) en fonction de la température : 

. à la température ambiante, l'aptitude à la déformation plastique de la ferrite est plus 

importante que celle du "MA" qui a une teneur élevée en carbone. L'accommodation 

des déformations est à l'origine de la rupture prématuré du "MA" ou d'une décohésion 

de ce constituant avec la matrice ferritique. Par la suite, la rupture par clivage 

s'amorce à partir de ses microfissures. 

à la température de l'azote liquide. le constituant "MA" joue le rôle d'un concentrateur 

de contrainte. Les déformations plastiques et la triaxialité des contraintes concentrées 

en ce point facilitent ainsi l'amorçage de la rupture fragile de la ferrite. 

Ces interprétations des mécanismes de fragilisation induit par le "MA" sont en 

accord avec l'hypothèse relative à l'influence de la morphologie et de la dureté de ce 

constituant sur la résilience de la zone affectée par la chaleur. 

Ainsi CHEN J.H. (1984) met en évidence un effet de la taille du "MA" sur son 

"efficacité", la contrainte critique de fissuration diminuant avec la taille du "MA". 

D'autre pan, HIRAI Y. (1981) montre que le "MA" de morphologie allongée est plus 

critique pour la résistance à la rupture fragile que sous la forme massive. Ce résultat est 

à relier à l'accommodation plastique et aux concentrations de contraintes au contact des 

particules de "MA" qui sont respectivement plus aisées et moins intenses dans une 

structure ferritique aciculaire que dans une bainite supérieure en lattes. 

Hormis cet effet de forme, HAZE T. (1988) et MATSUDA F. (1990) associent une 

augmentation de la dureté du "MA" à une baisse de la résilience de la zone à gros grains. 



Il est à noter à ce titre que les mesures de dureté du "MA" réalisées par KOMIZO Y. (1979) 

et MATSUDA F. (1990) conduisent respectivement à des valeurs 650 à 700 HV et à des 

valeurs de 400 à 1 200 HV alors que la matrice ferritique présente une dureté de 200 à 

220 HV. Ces valeurs élevées de dureté du "MA" résultent vraisemblablement de sa teneur 

élevée en carbone (cf figure 2.21). 

Dans la zone intercritique, AKSELSEN O.M. (1987), HAZE (1988). DEVILLERS (1990) 

montrent par ailleurs la présence de constituant "MA" qui semble avoir la même 

influence prépondérante et néfaste sur la résilience de  cette zone. 

Par contre, l'amélioration de la ténacité de  la  zone à gros grains aux fortes 

énergies de soudage résultent de la décomposition en perlite du "MA". I l  est  

généralement admis par les différents auteurs que les carbures issues de la  

décomposition du "MA" ont un effet moins néfaste que le "MA" constituant sur la 

résistance à la rupture fragile (IKAWA H. (1980), HAZE T. (1988). TOYODA M. (1988), 

TANAKA J. (1988)). 

La microstructure et donc le comportement mécanique d e  la Z.A.C. sont 

étroitement liés à l'énergie de soudage et à l'analyse chimique du métal de  base. Le 

procédé de soudage étant fixe, une optimisation de l'analyse chimique est nécessaire 

afin d'obtenir les meilleurs résultats de résilience possibles en Z.A.C. en conservant 

pour le métal de base un comportement mécanique satisfaisant. 

2.4 de l ' a m s e  w e  sur la microstructure et la résistance . . 
a la ~ ~ e  de la ZAC 

Dans l'optique de  l'élaboration d'un acier bas carbone (0,l  %C) à soudabilité 

amélioré par optimisation de l'analyse chimique, i l  est important d e  connaître 

l'influence des éléments d'addition sur la résistance à la rupture fragile de  la zone 

affectée par la chaleur. Toutefois, les propriétés mécaniques du métal de base dépendent 

aussi de l'analyse chimique de l'acier. Ainsi l'amélioration des propriétés mécaniques de 

la Z.A.C. ne pourra se faire qu détriment de celles du métal de base. 

Les estimations des influences des éléments d'addition sur la ténacité d e  la Z.A.C. 

et les propriétés mécaniques du métal de base proposées par YURIOKA N. (1984) et 

TOMITA T. (1986) sont reprises dans la figure 2.22. 



Figure 2.21 : évolution de la dureté du "MA" en fonction de sa teneur en 

carbone (MATSUDA F. (1990)) 



Figure 2.22 : influence de l'analyse chimique sur la resistance P la 

rupture fragile de la Z.A.C. et les  caracteristiques 

mécaniques du métal de base 

A) selon YURIOKA N. (1984) B) selon TOMITA T. (1986) 
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La figure 2.23, obtenue à partir d'essais sur éprouvettes simulées en soudage 

multipasses, représente l'influence apparente et respective des éléments d'addition sur 

la ténacité de la zone affectée par la chaleur. 

Figure 2.23 : influence des éléments d'addition sur  la ténacité de la Z.A.C. 

(essais sur  éprouvettes simulees 2 et 3 pics) (HAZE T. 

( 1 9 8 8 ) )  

Dans le cadre de l'étude, nous ne considCrons que l'influence des éléments azote, 

titane et niobium qui, au vu de l'ensemble des résultats présentés, comptent parmi les 

éléments qui ont une influence prépondérante sur la résistance à la rupture fragile de 

la Z.A.C.. 

2.4.1 Influence de I'azote 

Deux types de compositions d'aciers doivent être distingu& afin d'appréhender 

l'effet de I'azote sur la résistance à la rupture fragile de la Z.A.C. : 

. Dans le cas des nuances sans titane pour lesquelles tous les auteurs s'accordent pour 

attribuer un effet néfaste à I'azote en solution solide (HAZE T. (1986). SAWHILL J.M. 

(1976), KAN T. (1985). SUZUKI M. (1982), SUGA M. (1984), TOYODA M. (1988).Cette 

influence résulte de la localisation interstitielle de l'azote dans le réseau ferritique. 



Cette position engendre des distorsions importantes du réseau cristallin, ce qui 

augmente la dureté mais diminue la ténacité de la Z.A.C. (BONNET C. 1986). 

. SUZUKI M. (1982) estime l'influence de l'azote en solution solide sur la temp6rature de 

transition Charpy V (Tk) à + 3 0 ~ ~ 1 1 0 - ~ %  N (cf figure 2.24). Cette valeur est peu 

crédible car elle est obtenue en faisant varier les vitesses de refroidissement (10 s < At 

(8001500) < 300 s) et néglige totalement les modifications structurales induites par 

cette procédure (cf chapitre 2.3). 
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Figure 2.24 : effet de l'azote en solution solide s u r  la tempOrature d e  

transition de  la Z.A.C. (SUZUKI M. (1982)) 

De son côté, KAN T. (1985) évalue l'effet de l'azote sur la température de transition 

Charpy V à + 1 5 " ~ / 1 0 - ~ %  N. Cette valeur est vraisemblablement sous estimée puisque les 

corrélations sont obtenues à partir des teneurs en azote total de l'acier (cf figure 2.25). 

. Des aciers microalliés au titane dans lesquels l'azote précipite. au moins en partie, sous 

forme de nitrures de titane stables à haute tempdrature qui ont un effet favorable sur la 

ténacité de la Z.A.C. (EASTERLING K.E. (1983). MAURICKX T. (1987)). Du fait de cette 

précipitation, les teneurs en azote libre de la Z.A.C. sont faibles. De nombreux auteurs 

établissent l'existence de teneurs optimales en titane et en azote pour assurer une 

précipitation fine et homogène de nitrure de titane (TiN) en phase solide et pour Cviter 

la présence d'azote en solution solide (cf chapitre 2.4.2). Par ailleurs, MAURICKX T. 

(1987) montre que l'influence maximale de la teneur en azote en solution solide sur la 

température de transition TL 28 J est de + 7 ° ~ / 1 0 - 3 %  N et que cet effet n'est pas 



prépondérant par rapport à l'influence du "MAC" sur la résilience de la Z.A.C. (cf 

tableau 2.3). 

Tableau 2.3 : influence de l'azote en solution solide s u r  la température d e  

transition Tk28J (MAURICKX T. (1987)) 

N libre (N < 4 10-3%) T 

Dy Dy<300pm)T 

GF (ferrite proeutectoïde) 

AF (ferrite aciculaire) 

/AC (femte en lattes) 

Figure 2.25 : corrélation en t re  la teneur e n  azote total  de l 'acier et  la 

température de transition (Tk) de la Z.A.C. (KAN T. (1985) ' 
(At (800/500) = 180 S) 

Effet non prépondérant - semble dégrader 

A W A  [NSls < 7°k/10'3% 

Effet non prépondérant - semble dégrader 

A T ~ / A D - I / ~  < -llok/mm-112 

Dégrade en présence de ferrite en lattes 

Améliore la résilience par : 

- taille de grain efficace 

- morphologie des "M.A.C." 

- teneur en carbone des "M.A.C." 

2.4.2 Influence du titane 



Toutes les recherches menées sur les aciers à soudabilité améliorée concluent B 
l'effet bénéfique de l'addition de titane sur la ténacité de la Z.A.C.. La présence de titane 

et d'azote conduit à une précipitation de nitrures de titane (TiN) stables haute 

température qui ont pour actions : 

- la diminution des teneurs en azote libre de la Z.A.C. (DESHIMARU S. (1987). TANAKA J. 

(1988). NAKANO Y. (1987). MAURICKX T. (1987)) 

- le contrôle de la taille des grains austénitiques haute température (KAWAZAWA S. 

(1976). CHEN Z. (1987), MAURICKX T. (1985). SAWHILL J.M. (1976)). A titre d'exemple, 

KANAZAWA S. (1976) a comparé les effets de plusieurs types de précipités. La figure 

2.26 tirée de ses résultats, révèle que les aciers microalliés en titane présentent les 

tailles de grains austénitiques les plus faibles et les plus stables. 

Figure 2.26 : évolution de la taille des grains austénitiques avec la tempé- 

r a t u r e  de pic e t  la n a t u r e  des précipités (KANAZAWA S. 

( 1 9 7 6 ) )  

- la germination intragranulaire de la ferrite aciculaire. KANAZAWA S. (1976) montre 

qu'un acier microallié au titane présente une trempabilité inférieure à celle d'un 

acier qui en est dépourvu (cf figure 2.27). En diminuant la température de 

réchauffage de l'acier 2, de telle sorte que les tailles de grains austénitiques soient 



équivalentes avant refroidissement, un écart de trempabilité est toujours visible (cf 

figure 2.27 b). Cette observation semble indiquer que l'action du nitrure de titane sur 

la trempabilité de la zone affectée par la chaleur ne résulte pas uniquement de la 

diminution de la taille de grains austénitique. Ainsi, KANAZAWA, après une étude 

microstructurale approfondie, tend à interpréter cette constatation par la 

germination intragranulaire de la ferrite. En accord avec cette hypothèse, 

MAURICKX T. (1987) démontre la germination intragranulaire de la ferrite sur les 

précipités de nitrure de titane. Ces prCcipités satisfont aux relations d'orientation 

cristallographique de BAIN avec la ferrite. Ils sont incohérents avec l'austénite et 

vraisemblablement cohérents avec les germes de ferrite. 

.-- 1 , 1 i l I I I 1 .,- . . :  - - ! 2: 5: ':: 2:: 5:: -::; 
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a) taille de grains austtnitiques differents b) taille de grains austenitiques identiques 

Figure 2.27: diagramme T.R.C. établi  en condition de  soudage pour  deux 

aciers microalliés ou non au ti tane (KANAZANA S. (1976)) 

Ces trois actions conduisent à une amélioration de la résistance h la rupture 

fragile de la Z.A.C.. De nombreux auteurs ont tenté d'évaluer les teneurs optimales en 

titane et en azote pour obtenir les meilleurs propriétés de résilience dans la zone 

affectée par la chaleur. 

TOMITA M. (1980) a optimisé les teneurs en titane et azote d'aciers C - Mn B partir 

d'essais de résilience Charpy V à O°C sur Cprouvettes dont l'entaille est positionnée en 

ligne de fusion de joint réel soudé avec une Cnergie de 15 kJ mm-l. 

Les figures 2.28 montrent que l'énergie de résilience à O°C "EOoc*' passe par un 

maximum pour les teneurs pondérales en titane proche de 0,015 % et en azote proche de 

0,005 %. Ces teneurs correspondent à un rapport massique titanelazote voisin de 3. 



Figure 2.28 : effet des teneurs en titane et en azote s u r  la valeur de " E o o c ~ ~  

après  soudage monopasse S.A.W. (TOMITA M. (1980)) 

Les résultats obtenus par BESSYO K. (1982) conduisent a des conclusions 

équivalentes selon lesquelles la température de transition à 50 96 de cristallinité passe 

par un minimum pour des teneurs en titane et en azote similaires à celles trouvées 

précédemment. Les figures 2.29 illustrent cette corrélation. 
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Figure 2.29 : influence des teneurs en ti tane et en azote s u r  la tempera- 

ture  d e  transition Tk 50 % (BESSYO K (1982)) 

Plus récemment, NAKANISHI M. (1983) a étudié le dbveloppement de nuances a 
soudabilité améliorée. Dans ce but, il a représenté la dépendance de la température de 

transition en ligne de fusion de joint soudé 4 - 6 W mm-l en fonction des teneurs en 

titane et en azote. La figure 2.30 confirme l'existence de teneurs en titane et azote 

optimales. Elle montre que le rapport massique TiIN doit être voisin de 2 et la teneur en 

titane proche de 0,010 %. 



Figure 2.30 : effet du ti tane et de l'azote s u r  la rksilience en ligne de 

fusion H = 4 - 6 kJ mm-l  (NAKANISHI M. (1983)) 

Les observations précédentes conduisent à une valeur optimale du produit de 

solubilité [Ti] [NI  proche de 60 x 10-6 caractérisée par une légère surstoéchiométrie en 

titane ( [T~] / [N]  = 2,5),  Ces valeurs correspondent à une précipitation fine et homogéne 

de nitrure de titane en phase solide et évitent la présence d'azote en solution solide 

après soudage (MAURICKX T. (1987)). 

Des études récentes (KATAKAMI M. (1988), OHKITA S. (1988) TANAKA J. (1988) et 

NISHIOKA K. (1988)) attribuent à la précipitation d'oxydes de titane, un effet semblable 

à celui des nitrures de titane sur la germination de la ferrite aciculaire et donc sur la 

résilience de la zone affectée par la chaleur (cf chapitre 2.3). Les précipités de type 

(TiO, Ti2O3) présentent l'intérêt supplémentrire d'être plus stables thermiquement que 

les nitrures. ainsi pour des températures de pic supérieures 2i 1 350°C, ils restent 

efficace pour prévenir la croissance du grain austénitique et autorisent la germination 

intragranulaire de la ferrite. En accord avec cette double influence, les aciers avec 



oxydes de titane présente un meilleur comportement en résilience des joints soudés (cf 

figure 2.31). Il est à noter que la prdsence dans la Z.A.C de ces précipités d'oxyde de 

titane est conditionnée par la teneur en aluminium de l'acier qui doit être très faible (S 

10 ppm) pour éviter la précipitation d'oxydes d'aluminium (A1203)  (cf figure 2.32) 

(KATAKAMI M. (1988)). 
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Figure 2.31: évolution de la température de transition de la Z.A.C. simulée 

avec la température de  pic pour un acier avec oxyde de 

titane et l'autre avec nitrure de titane (OHKITA S. (1988)) 

Figure 2.32: influence de  la teneur en aluminium de  l'acier sur 
précipitation de  l'oxyde de titane ( T i 2 0 3 )  (KATAKAMI 

( 1 9 8 8 ) )  



2.4.3 Influence du niobium 

Tous les auteurs s'accordent pour attribuer un effet néfaste à l'addition de 

niobium (> 0.01 %) sur la résistance à la rupture fragile de la Z.A.C.. On peut citer en 

exemple les corrélations établies par TSUKAMOTO H. (1988) et SHAMS N. (1980) entre la 

température de transition Charpy V et la teneur en niobium des aciers (cf figures 2. 33 

et 2.34). 

Figure 2.33 : augmentation de la température de transition Charpy V avec 

la teneur en Nb de l'acier pour deux vitesses de refroidis- 

sement (SHAMS N. (1988)) ( 0,07 % C ; 1,s % Mn ; 0,25 Si) 

Open , As welded 
Solid ; PWHT 

(6oo.c x4hr) 

O 0.01 0.02 0.03 

Figure 2.34: évolution de la temperature de transition Charpy V de la Z.A.C. 

en fonction de la teneur en niobium de l'acier (bnergie de 

soudage 10 kJ/cm, PWHT : traitement post-soudage) 

(0,OS 96 C ; 0,3 % Si ; 0,4 % Ni ; 0,009 Ti) 



La figure 2.35 tirée des résultats de Mc GRATH J.T. (1983) illustre la dégradation de 

la ténacité de la Z.A.C. avec l'augmentation des teneurs en niobium des aciers. 
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Figure 2.35: effet du  niobium (Cb) su r  les résultats d'essais C.O.D. d'aciers 

microalli6s au  ti tane après  simulation d e  soudage 

(Mc GRATH J.T. (1983)) (0,06 % C ; 1,9 % Mn ; 0,005 96 Ti) 

Dans le cas du soudage multipasses, HAZE T. (1986) montre que I'augmentation de 

la teneur en niobium de l'acier a encore une influence négative sur la ténacité de la 

Z.A.C. (cf figure 2.36). 

Figure 2.36: influence du niobium sur  la ténacite des Z.A.C. simul4es 2 et 3 

pics (HAZE T. (1986)) ( 0,1 96 C ; 1,s 96 Mn ; 0,25 96 Si) 

WANG G.R. (1990). DOLBY K.E. (1988) et SHAMS N. (1988) expliquent la diminution 

des propriétés de la résilience de la Z.A.C. avec l'addition de niobium par I'augmentation 

de la trempabilité de l'acier (cf figure 2.37). L'apport de niobium en Z.A.C. augmente la 



fraction volumique de bainite supérieure en lattes qui présente la plus mauvaise 

ténacité (cf chapitre 2.3). 

De façon semblable, HAZE T. (1986) et TSUKAMOTO H. (1988) montrent que 

l'addition de niobium entraîne une augmentation de la teneur en "MA" constituant de la 

Z.A.C. (cf figure 2.38) qui explique la dégradation de la résilience (cf chapitre 2.3.2). 

TSUKAMOTO H. relie l'augmentation de la fraction volumique de "MA" constituant il la 

diminution des températures de  transformation austenitique qui contribuent à 

stabiliser l'austénite (cf figure 2.39). 

Figure 2.37: diagramme TRC en soudage d'aciers B 0,01 % Nb (B) et B O 96 Nb 

(A) (analyse chimique de base : 0,07 % C ; 1,s % M N  ; 0,30 Si ; 

0.4 9% Ni) 

Figure 2.38: augmentation de la fraction volumique de "MAn avec la teneur 

en Nb en solution solide de la Z.A.C. (TSUKAMOTO H. (1988)) 



Solute Nb X 

Figure  2.39: diminution de la  température de  t ransformat ion  austbnitique 

avec l'augmentation de la teneur en Nb des aciers 

(0,07 % C ; 13 % Mn ; 0,3 % Si ; 0,4 % Ni) 

(TSUKAMOTO H. (1988)) 

Dans le cas des aciers microalliés au titane, l'addition de niobium empêche la 

germination de la ferrite aciculaire sur les précipités de nitrure de titane (WANG G.R. 

(1990)). Ceci conduit à une dégradation des propriétés de résilience de la Z.A.C. puisque 

la ferrite excerce un effet bénéfique sur la ténacité de la zone affectée par la chaleur 

(cf chapitre 2.3). 

Plusieurs hypothèses sont avancées pour expliquer l'influence du niobium sur la 

germination de la ferrite : elles considèrent que les précipités de nitrure de titane 

stables à haute température agissent comme germes pour la précipitation des 

carbonitrures de niobium et carbure de titane (LOBERG B. (1984), HOUGHTON D.C. (1982)). 

Cette réalisation entraîne un accroissement local des teneurs en titane et niobium au 

voisinage des précipités. Deux conséquences sont enviseageables : 

. le niobium et le titane excédentaire, du fait de leur affinité pour le carbone, 

conduisent à un accroissement de la stabilité de l'austénite au voisinage des précipités 

de nitrure de titane. Ce mécanisme de "Solute Drag Like Effect" diminue le taux de 

germination de ferrite aciculaire. 

. la précipitation de carbonitrure de niobium et carbure de  titane sur les nitrures de 

titane conduit à un effet de "coquille" observé par HOUGHTON D.C. (1981) sur de fins 

précipités (= 10 nm) et par MATSUDA S. (1976) sur des particules de tailles plus 

importantes (= 1 pm). Les vitesses de refroidissement sont trop élevées pour permettre 

une homogénéisation de la composition des précipités. En conséquence, la 

germination incohérente de ferrite aciculaire aura lieu sur un précipité dont le 

paramètre de maille "apparent" sera supérieur à celui du nitrure de titane (aTiN = 



0,4241 nm). La figure 2.40 représente l'influence du paramètre de maille apparent "a" 

d e T i x  Nbl-x (Cy sur le paramètre d'écart à la cohérence "6" et sur le rayon 

critique de perte de cohérence de la ferrite (MAURICKX T. (1987)). 

Figure 2.40: évolution de 6 et rc avec le paramétre  de maille "apparent" des 

nitrures de titane (MAURICKX T. (1987)) 

La présence de carbure de titane ou de carbonitrure de niobium à l'interface 

entre les précipités de nitrure de titane et l'austénite, diminue le rayon critique de  

perte de cohérence pour la ferrite, donc le taux de germination de ferrite aciculaire 

(MAURICKX T. (1987)). 

Primitivement, l'addition de niobium dans ce type d'aciers bas carbone provient 

de la nécessité d'utiliser cet élément pour obtenir des propriétés mécaniques 

satisfaisantes au niveau du métal de base. Une des voies proposée par différents auteurs 

pour s'affranchir de l'addition de niobium. est l'utilisation de nouveaux procédés 

d'élaboration des plaques qui est le "refroidissement accélérer doux" (R.A.D.). Ce 

traitement thermomécanique permet alors d'augmenter les  caractéristiques 

mécaniques du métal de base sans addition d'élément a priori susceptible de nuire à la 

ténacité de la Z.A.C.. Toutefois, ce procédé n'est envisageable que pour des tôles 

d'épaisseur inférieures à 60 mm. Dans le cas contraire, il serait impossible d'assurer des 

caractéristiques mécaniques uniformes dans l'épaisseur des tôles. De plus, l'utilisation 

du traitement RAD pour l'élaboration de la t61e interdit tout détentionnement ultérieur 

de la soudure ce qui peut causer problème. Pour ces différents cas (tôles épaisses, 

traitement post-soudage), l'addition de niobium reste nécessaire. Il faut donc 

reconsidéré l'analyse du métal de base et l'influence du niobium sur la résistance à la 



rupture fragile de la Z.A.C.. En particulier l'addition d'oxyde de titane pourrait peut être 

présenter un avantage puisque le niobium semble avoir un effet moins néfaste dans ce 

type d'acier (KATAKAMI M. (1988), NISHIOKA N. (1988)). Toutefois, la réalisation de cette 

nuance reste un défi technologique car il faut d'une part assurer une précipitation fine 

et homogène d'oxydes de titane et d'autre pan assurer une teneur en aluminium très 

faible (cf chapitre 2.4.2). 

La résistance à la rupture fragile de la zone à gros grains austénitiques des aciers 

à 0,l % est conditionnée par la microstructure induite par le cycle thermique de 

soudage. La littérature établit la hiérarchie suivante dans le comportement mécanique 

des structures : 

Les microstructures mixtes composées dc martensite et de bainite inférieure sont 

les plus résilientes. Par la suite viennent dans l'ordre décroissant de résistance à la 

rupture fragile aciculaire, ferrito-perlitique et enfin bainitique supérieure en lattes. 

Cette évolution de la ténacité de la Z.A.C. avec la microstructure semble devoir 

s'interpréter à partir de deux paramètres qui sont la fraction volumique de "MAC" et la 

"taille de grain "efficace". Toutefois, si l'influence endomageante du constituant "MA" 

semble reconnue, aucune conclusion unanime n'est retenue pour définir le paramètre 

cristallographique contrôlant la résistance à la rupture fragile de la Z.A.C.. De même, 

l'influence de la morphologie du constituant "MA" et de sa teneur en carbone qui 

conditionne des propriétés mécaniques intrinsèques, ne sont que très rarement 

considérées. De plus la nature martensitique ou austenitiquc du constituant "MA" ainsi 

que la stabilité thermomécanique de l'austénite sont souvent indéterminées. 

Dans cette étude bibliographique les effets de l'azote en solution solide, du titane, 

du niobium et du silicium, sur la microstructure et la résistance à la rupture fragile de 

la Z.A.C. sont successivement considérés. Les auteurs concluent à l'effet néfaste de 

l'azote libre et du niobium par la résilience de la Z.A.C.. L'addition de niobium conduit à 

des structures trempantes de type bainitique supérieure en lattes qui présentent la plus 

mauvaises ténacité. Dans les aciers microalliés au titane, le niobium gêne la 

germination cohérente de la ferrite sur les précipités de nitrure de titane. Par ailleurs 

l'action espérée des nitrures de  titane pour l'amélioration de la soudabilité est le 

contrôle de la taille des grains austénitiques à haute température et le piégeage de 

l'azote libre. 
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CHAPITRE 3 : MATERIAUX ET PROCEDURES 
EXPERIMENTALES 

3.1 Métaux de base 

3.1.1 Analv se chimiaue et élaboration 

la première partie, visant à orienter le sujet, considère trois nuances industrielles 

référencées A, B et C dans le tableau 3.1. Ces aciers ont été choisis pour leur 

différence de comportement mécanique après soudage (cf chap. 4). 

Le tableau 3.1 précise l'analyse chimique des aciers étudiés. 

S : Coulée synthétique - 1 : Industrielle - N : Normalisée - R.A.D. : Refroidissement accéléré doux 

C 

D 

E 

Tableau 3.1 : Analyse chimique pondérale des aciers étudiés (10-3 9%) 

Les aciers A et B sont de fabrication SOLLAC. Ils se caractérisent chimiquement 

par l'addition de Nb, V et Ti pour la nuance A et par la seule addition de Nb en absence 

de Ti et V pour l'acier B qui présente aussi les plus fortes teneurs en P et en S. La filière 

de fabrication se compose d'une élaboration dans un convertisseur à oxygène, suivie 

d'une solidification en coulée continue. Les tôles issues de ces coulées sont obtenues par 

laminage contrôlé des brames dans une cage quarto. La température de réchauffage des 

brames est de 1 240°C. Par la suite, les tôles subissent un recuit de normalisation qui est 

intégré au cycle de fabrication. Le traitement consiste en un chauffage lent dans un 

four "va et vient" à la vitesse de 7,5"C/minute jusqu'à la température de 910°C suivi d'un 
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maintien de 30 minutes et d'un refroidissement à l'air libre. Les tôles A et B sont res- 

pectivement de 80 mm et 75 mm d'épaisseur. 

L'alliage C est de fabrication japonaise. Par comparaison avec les deux premières 

nuances, il se singularise par des teneurs en P et S faibles et par l'absence des éléments 

dispersoïdes Nb et V. Les faibles teneurs en P et S laissent penser que la fonte a subi un 

prétraitement de déphosphoration et de désulfuration. La tôle de 60 mm d'épaisseur 

résulte d'un traitement R.A.D. (Refroidissement rapide aprés laminage). 

Les alliages D et E, considérés dans la seconde partie de l'étude, sont issus de 

coulées synthétiques d'environ 15 kg. Ils se définissent par de faibles teneurs en P et S, 

par l'absence des éléments dispersoïdes Nb et V et par l'addition de 12 x 10-3 % de Ti. Les 

largets obtenus, de 12 mm d'épaisseur, résultent d'un laminage contrôlé, caractérisé par 

une homogénéisation de deux heures à 1 050°C et par une température de fin de 

laminage comprise entre 795°C et 815°C (température prisc à mi-épaisseur de rive). Le 

laminage est suivi d'un traitement R.A.D. à savoir d'un refroidissement de 3"C/s jusqu'à 

550°C et d'un refroidissement plus lent (0,25"C/s) jusqu'à 300°C. 

Toutes les éprouvettes, considérées dans la thèse, sont prélevées dans l'état brut 

de laminage. Dans le but de s'affranchir des influences dûcs à la ségrégation majeure, 

les prélèvements sont effectués en peau de tôles. Les éprouvettes sont usinées dans le 

sens travers long de laminage. 

Les propriétés de traction des métaux de base sont déterminées à partir 

d'éprouvettes proportionnelles de 5 mm de diamètre et sont conformes à la norme NFA 

03-151. 

Les propriétés mécaniques sont reportées dans le tableau 3.2. 

Tableau 3.2 : Caractéristiques mécaniques d u  métal de base 

A 

B 

C 

D 
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Rp représente la limite d'élasticité conventionnelle à 0,2 % d'allongement, Rm la 

charge de rupture, A % l'allongement à la rupture, Kv l'énergie de résilience et "en 

l'épaisseur de la tôle considérée. 

Les matériaux satisfont, voire dépassent, les exigences en traction de ce type 

d'acier de grade E 355 pour constructions "offshore". 

Aux épaisseurs de tôles considérées, les variations de caractéristiques mécaniques 

sont en grande partie expliquées par les différences d'analyse chimique et de cycle de 

laminage .  

Après traitement thermique de normalisation, les aciers A et B présentent une 

structure semblable en peau des tôles. Ils sont constitués de grains de ferrite équiaxes et 

de plages de perlite dont la répartition en bandes parallèles à la direction de laminage 

est plus ou moins marquée suivant les zones. La figure 3.1 illustre la structure des aciers 

A et B à l'état normalisé. Les tailles de grains ferritiques sont hétérogènes. La taille 

moyenne est voisine de 10 pm pour les deux aciers. 

Après traitement R.A.D., 1' aciers C présente une structure de type ferrito 

bainitique voisine. Ces structures résultent d'un refroidissement rapide après laminage 

et sont constituées de grains de ferrite équiaxes et de bainite supérieure (cf figure 3.2). 

On n'observe plus la structure en bande perlitique. La taille de grains ferritiques est 

plus faible que dans les nuances A et B et proche de 8 Pm. 

Les observations effectuées par microscopie électronique en transmission des 

aciers A et C confirment les résultats optiques. 

Les deux nuances observées présentent par ailleurs, une précipitation 

intragranulaire homogène de particules de morphologie cubique de  dimension 

moyenne de 100 nm et de 70 nm respectivement pour les aciers A et C. Ils possèdent une 

structure cristallographique cubique à face centrées de paramètre de maille proche de 

0,42 nm (cf figure 3.3). Les travaux de MAURICKX T. (1987) sur la précipitation d'acier 

de composition voisine permettent d'assimiler ces précipités à des carbonitrures de 

titane substituées ou non par du niobium. 



Acier A 

Acier B 

Figure 3.1 : structure des aciers A et  B à l'état normalisé 



Acier C 

I 

Figure 3.2 : structure d acier C à l'état brute 
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Figure 3.3 : aspect d e  la précipitation intragranulaire d e  l'acier A 
à l 'état normalisé 
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Figure 3.4 : diagramme de diffraction des rayons X sur precipites extraits 

des aciers A et C après destruction chimique de la cementite. 



La figure 3.4 présente les diffractogrammes X des précipités extraits des aciers A 

et C. 

L'acier A contient deux types de précipités dispersoïdes de structure 

cristallographique cubique à faces centrées. Les uns ont un paramètre de maille de 

0,438 et sont assimilables à des carbonitrures de niobium (Nb (C, N)) (cf figure 3.4). Les 

autres ont un paramètre de maille de 0,426 est sont assimilables à des nitrures de titane 

substitués en carbone ou niobium ((Ti, Nb) (C, N)) (cf figure 3.4). Les largeurs 

excessives des pics de diffraction du diffractogramme de l'acier A traduisent 

vraisemblablement une modification de composition au sein des précipités. De 

nombreux pics dûs à la présence de cémentite subsistent en outre. 

Les précipités de l'acier C présentent une seule structure cristallographique. Il 

s'agit d'une structure cubique à faces centrées de paramètres de maille de 0,424. Ils sont 

assimilés à des nitrures de titane purs (TOTH LE 1971). Le diffractogramme de cet acier 

ne présente par ailleurs pas de pics de cémentite. 

Tableau 3.2 : structure et paramètre  de  maille de  carbures  et  ni t rures  de  

titane et niobium (TOTH LE (1971)). 
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3.2.1 Simulation thermiaue 

Dans le but d'obtenir une zone de structure homogène, de dimension suffisante 

pour une caractérisation mécanique et dont on maîtrise parfaitement l'histoire ther- 

mique, nous avons utilisé un simulateur thermomécanique de type GLEEBLE 1500. Cet 



appareil permet un chauffage par effet joule suivant un cycle thermique programmé, 

d'une zone large d'environ 4 mm dans la partie centrale des éprouvettes. 

Le suivi et le contrôle thermique sont assurés par un thermocouple implanté en 

peau et au milieu de l'éprouvette simulée. 

Les simulations sont représentatives du cycle thermique subi par la zone à gros 

grain au cours du soudage d'une tôle de forte épaisseur. Ces cycles, schématisés par la 

figure 3.5, se caractérisent par un chauffage rapide de 400°C/s jusqu'à la température 
de 1 350°C suivi d'un refroidissement contrôlé défini par le critère At (700/300) (durée 

de maintien entre 700°C et 300°C qui est fonction de l'énergie de soudage). 

Figure 3.5 : cycle thermique de simulation de soudage 

L'influence de l'énergie du procédé de soudage sur la structure et les propriétés 

mécaniques de la Z.A.C. est considéré à partir de 5 vitesses de refroidissement. Ces 

vitesses correspondent aux valeurs du critère de refroidissement de 10, 30, SO*, 100 et 

300 secondes. 

3.2.2 Essais mécaniques 

1) dureté 

Les essais de dureté Vickers sont effectués sous une charge de 5 kg. 

. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  

* la simulation 50 s n'a pas été réalisée pour l'acier D et les coulées synthétiques 



La résilience des essais est évaluée à l'aide d'un mouton pendule WOLPERT de 

300 J, sur des éprouvettes normalisées où l'entaille en V est usinée au centre de la zone 

simulée. Les éprouvettes sont réalisées en trois étapes : 

- prélèvement de barreaux 11 x 11 x 90 mm3 

- simulation thermique 
- usinage des éprouvettes Charpy normalisées (10 x 10 x 55 mm3) 

L'entaille est positionnée à l'aplomb du thennocouple de contrôle. 

La figure 3.6 représente les étapes de réalisation des éprouvettes Charpy V. 

1 Entaille 

Thermocouple de contrôle 

Figure 3.6 : préparation des eprouvettes de résilience 

Pour le cas particulier de l'acier A, la résilience a été estimée au moyen d'un Pen- 

dule instrumenté. Avec ce type d'appareil, la déformation du couteau est mesurée par 

des jauges de déformation piezo-résistives. L'étalonnage de ces déformations permet 

d'enregistrer la charge en fonction du temps au cours de l'essai (cf figure 3.7). 
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Figure 3.7 : fractogramme caractéristique d'un acier ferritique rompu 

dans la zone de transition 

L'essai d e  résilience instrumenté présente l'avantage de  pouvoir  dissocier 

l'énergie totale de  rupture en énergie d'amorçage ( E l )  et en énergie de propagation de 

la fissure (E2). La méthode de dépouillement et l'analyse dcs fractogrammes est décrite 

en annexe II. 

La résistance à la rupture des aciers A et B a été évaluée par des essais C.T.O.D. Ces tests 

ont été réalisés aux deux températures de - 40°C et de - 10°C au moyen d'une machine de  

type INSTROM 1603 et avec des éprouvettes normalisées B x 2B (B = 10 mm). L'ouverture 

critique des lèvres de  la fissure (6c) est calculée à l'aide des formules préconisées dans 

la norme BS 5762 sur éprouvettes préfissurées en fatigue. 

Des essais de traction par choc permettent de  disposer d'une zone contrainte de  

dimension suffisante pour une caractérisation métallurgique de  mécanisme de  fragili- 

sation induit par l'austénite retenue. Les essais sont réalisés sur un pendule (WOLPERT) 

de 300 J. 



La figure 3.8 présente le type d'éprouvette utilisé. 

ZONE SUIIIILEE 1 1 

I 
I 

1 
1 

Figure 3.8 : schéma d'une éprouvette pour essai de traction par choc 

Le principe de l'essai de traction par choc est schématisé dans la figure 3.9 . Ces 

essais permettent une sollicitation uniaxiale de toute la partie utile de l'éprouvette. 

Celle-ci est fixe par rapport au mouton et le pendule vient arracher une pièce de choc. 

L'éprouvette est montée sur un support facilement amovible (cf. figure 3.9), qui permet 

une mise en place rapide sur le mouton. On peut donc refroidir facilement l'ensemble 

support-éprouvette-pièce de choc, comme les éprouvettes de résilience dans l'essai 

Charpy classique. Les essais sont réalisés à la température de l'azote liquide et - lO0C 

afin de caractériser les deux modes de rupture (fragile, ductile). Les éprouvettes de 

traction ont subi une simulation thermique de soudage de toute la partie utile. Ces cycles 

thermiques sont caractérisés par une température de pic de 1 350°C et par un critère de 

refroidissement At (700f300) de 100 secondes pour les nuances A et E et par un 

A t  (700f300) de 300 secondes pour l'acier B. 

Figure 3.9 : équipement du mouton pendule pour essais de traction par 
c h o c  
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3.2.3 Analvse structurale 

La structure métallographique est observée sur des échantillons de section car- 

rée 10 x 10 mm2 et d'épaisseur 1 mm prélevés dans le sens travers des éprouvettes 

Charpy. Ces prélèvements ont été réalisés à l'aplomb du thermocouple ou dans le métal 

de base. 

La microstructure est relevée après polissage mécanique et attaque au nital 3%. 

Les bases de la description des structures entreprises dans ce mémoire sont établies en 

annexe II. 

Dans les structures rencontrées, les anciens joints de grains austénitiques sont 

très souvent marqués par l'attaque ou révélés par la présence d'un réseau de ferrite 

proeutectoïde. Ceci permet la mesure de la taille des grains. La dimension moyenne des 

grains "d" est déterminée par la méthode des intersections linéaires. 

Les mécanismes de rupture sont caractérisés à l'aide de microscopes électro- 

niques à balayage CAMBRIDGE 250 Mk3 ou PHILIPS 525. L'oxydation des surfaces de 

rupture, avant observation, a été évitée par une couche de vernis. 

La fissuration des éprouvettes est aussi caractérisée par l'observation de coupes 

perpendiculaires au faciès de rupture qui permettent l'étude de la propagation des fis- 

sures secondaires et principales dans les différentes structures. Pour ce faire, les sur- 

faces de rupture ont préalablement été nickelés. 

Les dépôts de nickel sont réalisés à partir de sels simples (sulfates ou chlorures). 

Les dépôts effectués à une température de 50°C. sous une densité de courant de 4 Aldm2, 

avec une agitation moyenne et pour un pH égal à 4 sont compacts et présentent une 

bonne adhérence. 

La microstmcture de chacun des états est étudiée par microscopie électronique 

en transmission. Les observations sur lames minces sont réalisées à l'aide d'un micro- 

scope JEOL 200 cx opérant sous une tension de 200 kV. L'appareil est par ailleurs équipé 



d'un système de microanalyse par dispersion d'énergie des rayons X Link, qui permet 

l'analyse et le dosage en éléments chimiques des phases rencontrées. 

Les lames minces sont issues de tranches prélevées à l'aplomb du thermocouple 

de  contrôle des éprouvettes simulées thermiquement. L'étape finale du procédé de  

préparation consiste en un perçage électrolytique par la méthode des jets, dans un bain 

composé en volume de  95 % d'acide acétique et de 5 % d'acide perchlorique. L'opération 

s'effectue à une température proche de 13°C sous une densité de courant de 4 x 

~ / d m ~ .  Cette densité de  courant correspond B l'application d'une tension de 67 Volts aux 

bornes d'une cellule de  polissage STRUERS TENUPOL. 

Les spectres de diffraction des rayons X sont obtenus au moyen d'un générateur 

Siemens Kristalloflex 810. Suivant la nature des essais, deux anticathodes ont été utili- 

sées. Une anticathodc au cobalt permet la mise en évidence de l'austénite retenue (yr). 

Les dosages de yr se font par la méthode des rapports d'intensités des pics (200) pour la 

ferrite et (1 11) pour I'austénite. Une anticathode de cuivre sert à la  caractérisation des 

précipités extraits. 

Le dosage de la teneur pondérale en carbone de I'austénite et le contrôle de sa 

fraction volumique sont rendus possibles par l'utilisation d'un spectromètre Mossbauer 

Elscint. L'appareil permet par ailleurs de déterminer le pourcentage des atomes de  fer 

ayant un atome substitutionnel premier voisin. 

La spectrométrie Mossbauer est basée sur l'absorption résonnante sans recul des 

photons gamma par le noyau atomique. Les échantillons testés se présentent sous la 

forme de lames minces d'épaisseur proche de 45 pm obtenues par polissage mécanique. 
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CHAPITRE 4 : INFLUENCE DE LA MICROSTRUCTURE SUR 
LE COMPORTEMENT MECANIQUE DE LA ZAC 

Ce chapitre ne considère que les trois premières nuances d'aciers (cf tableau 3.1). 

Ces matériaux issus de coulées industrielles, ont été choisis pour leur comportement 

mécanique différent après soudage. 

Le but de cette première partie du mémoire est de déterminer et de quantifier les 

effets de différents paramètres susceptibles d'influer sur la ténacité de la ZAC 

(trempabilité, taille de grains, teneur en azote libre, austénite retenue,...). Les 

investigations sont conduites à partir des essais mécaniques et de la caractérisation 

microstructurale des éprouvettes simulées thermiquement. 

4.2.1 Dureté 

Pour les trois aciers, la variation de duret6 (HV 5 kg) avec le critère de 

refroidissement est reportée sur la figure 4.1. Lorsque le At (700/300) évolue de 10 à 300 

secondes, la dureté de la nuance A et B diminue continûment de 320 à 180 HV. En 

revanche, l'acier C est plus dur et présente un palier martensitique aux plus faibles 

énergies de soudage. Sa dureté décroît de 390 HV à 240 sur l'intervalle des At (700/300) 

considéré.  

4.2.2 Essai Charpv classique et instrumente 

Les figures 4.2 et 4.3 présentent les courbes de transition de l'acier A pour les 

cinq critères de refroidissement. Les énergies relatives au niveau ductile de la rupture 

ne sont pas considérées car elles ne sont pas représentatives de la seule zone simulée 

thermiquement, mais incluent une contribution du métal adjacent. Ceci s'explique par 

l'étroitesse de la zone simulée dont la résistance mécanique est nettement supérieure à 

celle du métal de base. L'accommodation de la déformation lors du choc englobe ainsi 

une participation du métal de base. 



Figure 4.1 : relation dureté - critère de refroidissement 



Figure 4.2 : courbes de transition de l'acier A après simulation 

thermique de soudage de l o s ,  30s et 5 0 s  



Figure 4.3 : courbes de transition de l'acier A après simulation 

thermique de soudage de 100s et 300s 



En conséquence, seules les températures de transition Tk28J et TklOOJ (températures de  

transition correspondant respectivement à une énergie de rupture par choc de 28 J et 

d e  100 J) sont retenues comme caractéristiques de  la zone simulée. 

Le tableau 4.1 regroupe ces températures pour chaque valeur du critère de  

r e f r o i d i s s e m e n t .  

* non représentatif de la Z.A.C. 

A c i e r  

A 

B 

C 

Tableau 4.1 : Température  de  transit ion Tk 28 J e t  Tk 100 J en fonction du  

c r i t è re  de  refroidissement 

L'augmentation de  la température de transition Tk28J des trois aciers avec l e  

critère de  refroidissement est illustrée par la figure 4.4. 

température transition 

(OC) 

Tk 28 J 

Tk 1 OOJ 

Tk 285 

Tk 1 OOJ 

Tk 285 

Tk 1 OOJ 

Aux énergies de  soudage considérées, la résilience de  l 'acier C est  t rès 

satisfaisante après cycle monopasse. Sa température de transition Tk28J semble se 

stabiliser aux environs de - 45°C aux fortes énergies de  soudage (50 5 At (700/300) 

(s) 5 300). 

La dégradation des propriétés de résilience de la nuance A est surtout marquée 

aux faibles durées de  refroidissement comprises entre 10 et  100 secondes. Sur cet 

intervalle de  vitesse de refroidissement, la température Tk28J augmente de 55OC à partir 

de - 75°C. 

Aux énergies de soudage élevées (At (7001300) > 100 s) l'acier B présente les plus 

mauvaises caractéristiques de résilience. Ainsi au critère de  refroidissement de  300 

secondes, la transition ductile-fragile (Tk28 J) de  l'acier B a lieu à + 15OC, soit à une 

température nettement supérieure à celle des aciers A (- 30°C) et C (- 50°C). 

10 s 

- 75 

- 50 
* 
* 

- 70 

- 45 

50 s 

- 35 

- 20 
* 
* 

- 35 

- 20 

30 s 

- 45 

- 20 
* 
* 

- 50 

- 20 

100 s 

- 20 

- 5 

- 30 

- 5 

- 50 

- 25 

300 s 

- 30 

- 10 

+ 15 

+ 30 

- 50 

- 3 0  



Figure 4.4 : évolution de la température de transition Tk28J avec le 

critère de refroidissement 



4.2.2.2 Résultats DroDres à l'instrumentation 

Les essais Charpy instrumentés ont été réalisés sur la nuance A. 

Les fractogrammes de la figure 4.5 sont caractéristiques du comportement de 

l'acier A au cours des essais Charpy V instrumentés. 

A basse température, la rupture fragile des échantillons intervient sans 

déformation plastique notable. En augmentant la température d'essai, on note une 

faible déformation plastique avant rupture fragile (cf figure 4.5 b). Aux températures 

plus élevées, l'acier subit une forte déformation plastique avant rupture (figures 4.5 c 

et 4.5 d). La rupture est fragile, ou alors semi-ductile aux plus hautes températures 

(figure 4.5 d). 

Les évolutions des énergies d'amorçage et de propagation de la rupture (cf chap. 

3.2.2) à - 30°C en fonction du critère de refroidissement sont reportées sur la figure 4.6. 

L'énergie d'amorçage à - 30 OC diminue continuellement de 150 J à 30 J sur l'intervalle 

des vitesses de refroidissement considérées. En comparaison, l'énergie de propagation 

de la fissure est faible. Elle devient pratiquement nulle pour les At (7001300) supérieurs 

à 30 secondes. 

4.2.3 Essai C.T.O.D. 

Les essais C.T.O.D. sur les nuances A et B ont été réalisés respectivement à - 40°C et 

à - 10°C. 

Les courbes de la figure 4.7 relient la valeur moyenne de l'ouverture critique des 

lèvres de la fissure (6c) au critère de refroidissement de 30 S. 50 s et 100 S. 

Pour les deux nuances, la dégradation de la ténacité est continue avec l'énergie de 

soudage. Cet effet est plus marqué pour l'acier B testé à - 10 OC. 



Figure 4.5 : fractogrammes de l'acier A simulé 50 secondes puis rompu $ : 

a) -80°C b) -28°C c) -lO°C d) 13OC 



Figure 4.6 : évolution de l'énergie d'amorçage et de propagation de la 
fissure avec le critère de refroidissement 

a )  Energie d'amorçage b) Energie propagation 



F i g u r e  4.7 : Diminut ion  d e  l 'ouver ture  c r i t i que  des  Ièvres  de la 

f issure avec l 'énergie de  soudage. 

4.2.4 Essais sur soudure réelle 

Des joints soudés d'épaisseur 30 mm ont été réalisés par le procédé arc submergé 

sous flux à partir des tôles A et C. Il s'agit de joints en X soudés en deux passes avec une 

énergie de 7 kJ/mm (soudage de type naval, A t  (700/300) = 100 s). La figure 4.8 

représente le mode de prélèvement des éprouvettes. L'entaille en V est centrée soit sur 

la ligne de fusion (Lf), soit à 1 mm de cette ligne dans la zone affectée (Lf + 1). 

Les résultats de résilience reportés sur la figure 4.9 m0ntren.t que la zone affectée 

par la chaleur de la nuance C résiste mieux à la rupture que celle de l'acier A. Cettc 

constatation s'accorde bien avec le comportement en résilience de la Z.A.C. simulée (cf 

figure 4.2). 



Figure 4.8 : Schéma de prélèvement des éprouvettes Charpy  dans un 

joint soudé 

La nomenclature des structures rencontrbes dans ce mémoire est définie dans 

l'annexe III. 

4.3.1 Microsco~ie optique 

Les figures 4.10 à 4.14 sont typiques des structures rencontrées dans la zone 

simulée des aciers. 

Aux critères de refroidissement inférieurs à 30 secondes, les aciers A et C 

présentent des structures constituées de martensite et de bainite en lattes. La bainite en 

lattes est composée de lattes de ferrite avec des alignements de M.A.C. interlattes. A 50 s, 

la structure martensitique n'apparaît plus, les structures rencontrées sont formées de 

bainite en lattes et ferrite aciculaire. Aux énergies de soudage les plus élevées (At 

(700/300) > 50 s) la structure des Z.A.C. se compose d'un mélange de ferrite proeutectoïde 

allotriomorphe, de ferrite aciculaire et de bainite en lattes. La proportion de cette 

dernière phase diminue au profit des deux autres avec l'augmentation de l'énergie de 

soudage. 



Figure 4.9 : courbe de transition Charpy V sur soudure réelle des 

aciers A et C en position a) Lf b 1 L f + l  



Figure 4 .10 : structure des  aciers A,  B et C au critère de  refroidissement 
de  1 0 s  



Figure 4.1 1 : structure des aciers A ,  B et C au critère de refroidissement 
de 30  s 



Figure 4.12 : structure des  aciers A ,  B e t  C au critère de  refroidissement 
de 50  s 



Figure 4.13 : structure des aciers A ,  B et C au critère de refroidissement 
de 100 s 



Figure 4.14 : structure des  aciers A ,  B e t  C au  critère de  refroidissement 
de  300 s 



En revanche, l'acier B est plus trempant. Sa microstructure évolue d'une 

structure entièrement martensitique à une structure bainitique en lattes sur  

l'intervalle du At (7001300) considérés. 

Le tableau 4.2 précise cette évolution de la microstructure à partir des 

pourcentages surfaciques occupés par les divers constituants. 

Tableau 4.2 : Pourcentage surfacique des divers types de s t ructures  dans la 

Z.A.C. des aciers A, B et C. 

Il est à noter que la formation de la ferrite aciculaire semble être favorisée dans 

l'acier C. Par contre, la ferrite aciculaire n'apparaît pas dans la nuance B. 

La figure 4.15 illustre l'évolution de la taille de l'ancien grain austénitique des 

trois aciers avec Ie critère de refroidissement. 

Pour les aciers B et C, le diamètre de grain augmente respectivement de 90 Pm à 

150 pm et de 145 pm à 240 pm avec l'énergie de soudage. Au contraire, la taille de grain 

de la nuance A est stable et proche de 110 p m  quelle que soit la vitesse de 

refroidissement .  

4.3.2 Microscopie électronicaue en transmission 

Les aciers A et C ont été observés en microscopie électronique en transmission. 

Les investigations confirment et précisent les résultats obtenues en microscopie 

optique. 



Figure 4.15 : évolution de la taille de grains austénitiques en fonction 

d u c r i t è r e  d e r e f r o i d i s s e m e n t  



La figure 4.16 présente les trois types de bainite rencontrés dans la Z.A.C. des 

aciers : 

. la bainite inférieure (notée B.I. figure 4.16 a) est constituée de lattes de ferrite de 

rapport de forme élevé et de précipités Fe3C intralattes en relation d'orientation 

cristallographique de Bagaryatskii avec la matrice (cf figure 4.17). Ce type de bainite 

est observé à la plus faible énergie de soudage dans les deux aciers. 

. la bainite supérieure (notée B.S., figure 4.16 b) est constituée de lattes de ferrite de 

rapport de forme élevé (> 30) est de "M.A.C." en alignements interlattes. Ce 

constituant "M.A.C." sera étudié au chapitre 4.3.2. Aux critères de refroidissement de 

30 s et de 50 s la bainite supérieure et l'une des phases majoritaires des Z.A.C. des deux 

aciers .  

. la ferrite aciculaire (notée F.A., figure 4.16 a) se singularise par des grains ferritiques 

équiaxes, de rapport de forme inférieur à quatre. Les "M.A.C." sont répartis de façon 

uniforme aux joints de grains de la ferrite. La fraction volumique de ferrite 

aciculaire augmente avec le critère de refroidissement. Elle devient en particulier 

dominante dans la nuance C simulée 300 S. 

L'acier C présente par ailleurs des plages de perlite au critère de refroidissement 

de 300 S. 

Les deux nuances renferment une précipitation homogène de particules de 

morphologie parallélipipédique simple dont la longueur d'arête moyenne est 

respectivement proche de 80 pm et de 60 pm pour les aciers A et C. (cf figures 4.18 et 

4.19). Les clichés de diffraction électronique révèlent que ces précipités cristallisent 

dans un réseau cubique à faces centrées avec un paramètre de maille voisin de 0.42 mm. 

Dans l'acier A, cette précipitation semble un peu plus dense que dans l'acier C. Les 

figures 4.20 et 4.21 sont typiques des résultats d'analyse X des précipités dans les aciers 

A et C. La taille du faisceau électronique, estimée à partir de la tâche de contamination, 

avoisine 50 nm. 

Les spectres décèlent la présence d'une forte proportion de titane associé à une 

faible teneur en niobium (cf figure 4.20) dans les précipités de l'acier A. Par opposition, 

les précipités de l'acier C ne contiennent pas de niobium (cf figure 4.21). L'ensemble dc 

ces résultats joint à la composition chimique des aciers et aux travaux de MAURICKX T. 

(1987) sur des aciers de composition voisines, permet d'assimiler les précipités contenus 



' Figure 4.16 : aspect de la bainite. Micrographie électronique sur lame mince 
a)  Bainite Inférieure 
b )  Bainite Supérieure 
C I  Ferrite Aciculaire 



Précipités Fe 3C intralattes 
en  relation d'orientation 
de BAGARYATSKII 

Champ clair H 
0 2  pm 

Diagram me de diffraction 

Champ sombre 
H 
0 2  pm 

Matrice structure C.C. a = 0,29 nm 

Ferrite coupe ( 0 2 3 )  

Précipité structure orthorhombique 

Fe3C coupe ( 2 3 7 )  

Figure 4.17 : aspect des carbures. Micrographie électronique sur lame 
mince de l'acier A au A t(700/300 1 de 10 s 



Champ clair 
H 
0 ,3  Pm 

Champ sombre 
H 
0 , l  pm 

Diagram me de diffraction 

Matrice stucture C.C. a = 0,29 nm 

Ferrite coupe  ET^] 

* Précipité structure C.F.C. a = 0,42 nm 

Coupe [TIO] 

Figure 4.1 8 : aspect de la précipitation intragranulaire de  l'acier A 
Micrographie électronique sur lame mince 



C h a m p  clair Champ  s o m b r e  
H 
0,l pm 

Diagramme de diffraction 

0 Matrice s t ruc tu re  C.C. a - 0,29 nm 
Fer r i t e  coupe  [TI 1 ] 

Précipi té  s t ruc tu re  C.F.C. a - 0,42 nm 
coupe  [O 1.71 

Figure 4.1 9 : aspect  de  la précipitation intragranulaire d e  l'acier C 
Micrographie électronique sur lame mince 



Figure 4.20 : spectre Rayons X obtenu sur un precipite intragranulaire 

dans l'acier A apres simulation de soudage 
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Figure 4.21 : spectre Rayons X obtenu sur un precipite intragranulaire 
dans l'acier C après simulation de soudage 
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