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1.1. Introduction générale 

L’allègement des structures automobile passe, entre autres, par l’optimisation de la 
répartition des nuances d’acier entrant dans la fabrication de la caisse en blanc. Un des 
concepts permettant cette optimisation est la solution « flans raboutés », qui consiste à 
réaliser une tôle d’acier (flan) avec des caractéristiques et une épaisseur variables à partir de 
plusieurs tôles (sous-flans) soudées les unes aux autres. La technique de soudage 
couramment utilisée est le soudage par un faisceau laser qui vient fondre et joindre 2 flans 
accostés bout à bout.  

L’opération de soudage laser génère une très forte hétérogénéité dans la jonction soudée 
issue du mélange potentiellement imparfait de deux matériaux, et provoque éventuellement 
des défauts géométriques comme des cavités ou des caniveaux. Une fois la pièce soudée, 
elle est mise en forme par emboutissage à chaud (environ 930 °C) sous une presse refroidie 
à l’eau pour obtenir la géométrie souhaitée et fixer les propriétés mécaniques.  

Les aciers emboutissables à chaud sont couverts d’une couche de revêtement à la base 
d’un alliage aluminium (environ 88%) et silicium (environ 12%) appelé AlSi. Lors du soudage 
laser, ce revêtement pourrait être partiellement mélangé dans le bain de fusion, provocant la 
modification de la métallurgie du joint soudé et menant au comportement mécanique 
indésirable.  

Deux types d’aciers dédiés à l’emboutissage à chaud sont considérés dans la thèse : le 
22MnB5 et le 6Mn6. Ils diffèrent notablement en termes de composition chimique et surtout 
en termes de comportement mécanique après le traitement thermomécanique. Le premier 
est un acier très trempant et le second est peu sensible à la vitesse de refroidissement par 
trempe. Nous nous intéressons aux propriétés mécaniques et métallurgiques de la jonction 
soudée formée par le mélange hétérogène de ces deux aciers, avec ou sans l’ajout des 
éléments additionnels. 

Actuellement, les mécanismes physiques qui gouvernent la formation de la zone fondue, son 
évolution microstructurale au cours du traitement thermique et ses propriétés mécaniques en 
service sont encore mal connus. L’objectif de la thèse est de mieux appréhender ces 
mécanismes, de déterminer ainsi le comportement mécanique de la soudure en fonction de 
la métallurgie et du cycle thermique et de décrire ces différents effets d’une manière 
paramétrique aussi simple que possible pour aider à la conception de nouveaux 
assemblages.  

Nous nous intéressons à l’hétérogénéité de propriétés au sein de la zone fondue pour 
modéliser la rupture dans cette zone, avec la présence supplémentaire de défauts 
géométriques issus des imperfections de soudage décrites ci-dessus. Nous nous appuierons 
sur l’estimation du comportement mécanique local, puis sur le calcul du comportement du 
joint complet pour estimer les distributions de contraintes et de déformation, afin d’établir la 
pertinence d’un critère en ruine plastique sur la prédiction des conditions de rupture. 

 

 

 

 



 

  

 

 3 

1.2. Fabrication des flans soudés en aciers emboutissables à chaud 

1.2.1. Flans raboutés et le soudage laser 

1.2.1.1 Concept et application du flan rabouté 

La technologie de flans raboutés consiste à réaliser une tôle d’acier (flan) avec des 
caractéristiques et une épaisseur variables à partir de plusieurs tôles (sous-flans) soudées 
les unes aux autres.  

Aujourd’hui, la solution flans raboutés est de grand intérêt pour l’industrie automobile. Cette 
solution permet d’ajuster l’épaisseur et le grade de l’acier au sein d’une même pièce, et 
donne aux fabricants automobiles la possibilité d’utiliser le bon matériau au bon endroit et 
ainsi d’optimiser la performance mécanique et le poids des pièces de structure.  

La pièce en flan rabouté consiste en deux voire plusieurs sous-flans hétérogènes de 
caractères différents. Hormis l’allégement et le gain de performances mécaniques, les flans 
soudés présentent un autre avantage pour l’automobile : le gain de matière engagée. Dans 
une première étape, ces sous flans sont découpés à partir des bobines de tôles mères pour 
être assemblés bout-à-bout à plat par un faisceau laser. Par rapport à une pièce 
monolithique, l’utilisation de matière peut être optimisée par le calcul d’emboîtement de mise 
en bande (nesting).  

Etant donné le nombre de pièces produites dans l’automobile, l’optimisation de la découpe 
des profils dans les bandes de métal peut conduire à des économies non négligeables. Pour 
des pièces comme le côté de caisse, une solution monolithique (un seul flan) peut conduire à  
70% de matière perdue lors de la découpe. Une solution flans raboutés (soudage bout à 
bout) comme celle décrite ci-dessous permet d’optimiser le poids tout en diminuant certaines 
épaisseurs et ainsi de sauvegarder la matière à 30% (Figure 1-1).1 

 

Figure 1-1 : Exemple de côté de caisse avec flans raboutés avec nesting avant assemblage 

Après le raboutage, l’ensemble de la pièce est mis en forme par emboutissage. 

 

Lignes d’assemblage 

Lignes d’assemblage 
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Figure 1-2 : Une pièce en flans raboutés (a) avant l’emboutissage et (b) après l’emboutissage 2 

L’utilisation de flans soudés est une pratique courante pour les constructeurs et les 
équipementiers (Figures 1-2 et 1-3). ArcelorMittal propose aux clients une large gamme de 
flans soudés revêtus  pour un grand nombre d’applications automobiles avec si besoin un 
procédé de soudage dédié. La technologie flans soudés permet donc de combiner différents 
aciers tout en économisant de la matière. Cela s’avère particulièrement intéressant pour les 
aciers à hautes performances qui sont assez coûteux. C’est dans cette optique qu’a été 
développé le soudage des aciers emboutissables à chaud. Cette innovation permet de 
combiner les avantages des flans soudés (économie de matière, réduction des 
épaisseurs…) avec ceux de l’emboutissage à chaud (formabilité, hautes performances…)3 4. 

 

Figure 1-3 : Possibles pièces en flans raboutés à base des aciers emboutissables à chaud sur une 
caisse en blanc d’automobile 5 

La soudure est la partie critique d’un flan soudé. Elle doit assurer la transition entre les deux 
flans d’un point de vue microstructural et géométrique, transmettre les efforts d’un flan à 
l’autre sans fragiliser l’ensemble, s’intégrer dans la géométrie de la pièce et enfin tenir à la 
corrosion. Il faut aussi prendre en compte l’emboutissage et le traitement thermique qui sont 
réalisés après l’opération de soudage.  

a b 
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1.2.1.2 Principe du soudage laser et effet thermique 

La technique de soudage couramment utilisée est le soudage par un faisceau laser qui vient 
fondre et joindre les deux flans accostés bout-à-bout par un apport élevé d’énergie. (Figures 
1-4 et 1-5)  

Le soudage par faisceau laser passe par la focalisation du faisceau laser sur la surface de la 
pièce de travail. La haute densité d’énergie déposée induit l’ionisation du métal et un plasma 
est formé. Les puissances spécifiques développées par les faisceaux à haute énergie 
donnent lieu, lors d’un impact sur la matière, à un phénomène de pénétration caractéristique 
dû à la formation de ce que l’on appelle généralement un capillaire ou keyhole (trou de 
serrure), qui permet l’absorption de l’énergie laser en profondeur. Le métal fondu remplira 
progressivement le keyhole pendant que le laser se déplace pour former la soudure.  

 

Figure 1-4 : Illustration schématique du soudage en mode de keyhole 6 

Les deux types de sources laser couramment utilisées sont les lasers excités par un milieu 
gazeux (CO2) et par un milieu solide (Nd:YAG). Les sources laser utilisées pour ce type de soudage 

sont en générale continues. Le niveau d’énergie nécessaire dépend de l’épaisseur des flans à 

souder. Cependant, pour les applications usuelles utilisant des flans d’épaisseur inférieure à 
2,5 mm, il est nécessaire d’utiliser des puissances supérieures à 4 kW pour les lasers 
solides (longueur d’onde d’1µm) et 7 kW pour les lasers CO2 (longueur d’onde de 10 µm). 
L’énergie apportée permettant la réalisation du soudage est à l’ordre de 50 J/mm3. 
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Figure 1-5 : Réalisation d’un joint soudé en raboutage par laser 

Différents paramètres opératoires du procédé de soudage laser peuvent être optimisés afin 
d’obtenir la géométrie de cordon désirée et une qualité de soudage optimale : 

- la puissance laser : l’augmentation de la puissance laser facilite le soudage en mode 
pénétrant et augmenter la vitesse du soudage. 

- la vitesse de soudage : l’augmentation de la vitesse de soudage à puissance fixée 
conduit à des bains fondus moins pénétrés et des cordons de soudure moins larges. 

- le diamètre de la tache focale : elle est déterminée par les optiques utilisées. En 
général, un plus petit diamètre de tache focale conduit à une concentration plus 
importante d’énergie et un joint soudé plus fin.  

- la position du point de focalisation : dans le cas du soudage, soit en surface, soit 
dans la matière, soit en dehors de la tôle à souder (défocalisé). La défocalisation du 
faisceau laser mène à une plus faible concentration d’énergie, et une zone chauffée 
plus large. 

- le gaz de protection : il permet d’éviter l’oxydation des tôles et la perte d’éléments 
chimiques ainsi que les porosités dans le cordon de soudure. 

1.2.1.3 Défauts géométriques rencontrés dans les joints soudés par laser 

L’opération de soudage génère une très forte hétérogénéité dans le joint soudé issue du 
mélange potentiellement imparfait des deux matériaux des tôles de base, et provoque 
éventuellement des défauts géométriques pour des raisons diverses (Figure 1-6).  

Parmi les différents types de défauts géométriques, le « caniveau » ou la « concavité » sont 
les défauts les plus courants, souvent issus d’un manque de matière à fondre lors du 
soudage ou d’un manque de puissance du faisceau laser.  

 

Figure 1-6 : Les défauts géométriques du joint soudés par laser présenté par la lettre « h »: (a) 
caniveaux, (b) concavité supérieure, (c) concavité inférieure7 
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La présence du défaut géométrique résulte directement en une réduction locale de section 
du joint soudé, qui peut générer un risque de rupture dans le joint soudé lors de la 
sollicitation mécanique du flan rabouté. Les joints soudés des nuances d’aciers à très haute 
résistance mécanique sont particulièrement sensibles aux défauts géométriques, qui 
pourraient générer des ruptures prématurées aux joints soudés. 

En production industrielle de série, les défauts géométriques sont contrôlés par le soudeur. 
La profondeur de ces défauts (h) est soumise aux normes du soudage. 

Il existe plusieurs normes dans le monde. Les normes les plus couramment utilisées par les 
soudeurs sur les défauts géométriques du joint soudé sont les normes allemandes SEL100 
(Stahl-Eisen-Lieferbedingungen). Selon ces normes, la profondeur de caniveaux ou de 
concavité (h) ne doit pas être supérieure à 10% de la plus petite épaisseur des deux métaux 
de base (t2) : h ≤ 10% t2. 

La forme géométrique de ces défauts (entailles) n’est pas réglementée par les normes. 
Néanmoins, elle peut jouer un rôle important sur le comportement mécanique du joint soudé. 
Par exemple, l’acuité de l’entaille peut contribuer à la triaxialité des contraintes du joint soudé 
lors de sollicitation mécanique, surtout que les cordons peuvent ne pas être ductiles dans 
toutes les situations. Compte tenu de l’hétérogénéité chimique de la zone fondue, le 
comportement mécanique du joint soudé pourrait être différent selon que le défaut 
géométrique est localisé sur les zones plus ou moins résistantes. 

1.2.2. Emboutissage à chaud 

1.2.2.1 Introduction du procédé 

Le procédé conventionnel de l’emboutissage à froid consiste à mettre à forme la pièce par 
des outils de presse. Ce procédé présente certaines limites pour les applications à la caisse 
en blanc automobile. Les pièces en acier à très haute résistance ayant souvent une basse 
formabilité sont difficilement emboutissables. L’emboutissage conventionnel provoque aussi 
des contraintes internes dans les pièces et le risque de retour élastique difficile à maîtriser 
après la mise en forme.  

Différent du procédé de l’emboutissage conventionnel, l’emboutissage à chaud consiste en 
deux étapes principales (Figure 1-7) : le chauffage de la pièce dans le domaine austénitique 
avant de la transférer aux outils de la presse puis la mise en forme de la pièce à l’état  
austénitique par la presse. Pendant la mise en forme, la pièce subit une trempe par les outils 
de presse, qui sont refroidis à l’eau. La pièce acquiert ainsi les propriétés mécaniques 
désirées et la géométrie avec un retour élastique négligeable après l’emboutissage.  

 

Figure 1-7 : Procédé de fabrication de flans raboutés en aciers emboutissables à chaud 
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Il existe deux variantes de l’emboutissage à chaud (Figure 1-8) : les méthodes directe et 
indirecte. Dans la méthode directe, la pièce est chauffée dans le four, transférée dans la 
presse, par la suite mise en forme et trempée par les outils de presse. La méthode indirecte 
est caractérisée par utilisation le chauffage d’une pièce mise en forme à froid 
antérieurement, et la trempe et éventuellement la mise en forme par une presse refroidie 
après l’austénitisation. 

 

Figure 1-8 : Chaîne de production de l’emboutissage à chaud par (a) méthode directe et (b) méthode 
indirecte8 

1.2.2.2 Cycle thermomécanique de l’emboutissage à chaud 

Un cycle thermique spécifique est appliqué sur la pièce lors du procédé d’emboutissage à 
chaud. Après le soudage, la pièce, qui comprend les différents matériaux de base et le ou 
les joints soudés, est transférée dans un four qui la chauffe à environ 900°C pendant environ 
5 minutes, le temps nécessaire pour que l’ensemble de la pièce soit complètement 
austénitisée, et l’alliage se développe entre le revêtement et le substrat (Figure 1-9). Une 
austénitisation complète est nécessaire pour garantir à la fois une bonne formabilité et la 
microstructure désirée à l’issue de la trempe. La vitesse du chauffage est d’environ 10°C/s, 
elle est assurée par le transfert thermique entre le four et la pièce, et dépend de l’épaisseur 
de celle-ci. La durée du chauffage est ainsi définie en fonction de l’épaisseur de la pièce. 
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Figure 1-9 : Les pièces sont en général chauffées à l’intérieur d’un four en avançant vers la presse 

 

A la sortie du four, la pièce chaude est transférée rapidement (temps du transfert : environ 5 
à 10 secondes, voir Figure 1-10) dans une presse équipée d’outils refroidis à l’eau. La pièce 
est emboutie entre les outils. En même temps elle prend une trempe assurée par le contact 
entre la pièce et les outils, à une vitesse de refroidissement qu’on vise supérieure à la 
vitesse minimale de refroidissement pour la transformation de l’austénite en martensite. 
Typiquement, la vitesse de refroidissement des pièces dans les outils se situe entre 35 °C/s 
et 100 °C/s. Néanmoins,  il se peut qu’un mauvais contact entre la pièce et les outils se 
produise localement, réduisant la vitesse de refroidissement que subit la pièce lors de 
l’emboutissage. 

9 

Figure 1-10 : Une pièce chauffée transférée dans les outils d’emboutissage avant la mise en forme10 

La microstructure et le comportement mécanique de la pièce sont directement liés aux 
paramètres du cycle thermique lors de l’emboutissage à chaud entre l’austénitisation et la 
trempe de la pièce (Figure 1-11). La température du four doit être supérieure à la 
température Ac3 du matériau chauffé afin d’assurer l’austénitisation complète.  
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Figure 1-11 : Illustration schématique du cycle thermomécanique lié au procédé de l’emboutissage à 
chaud de l’acier 22MnB511 

La vitesse de refroidissement doit être supérieure à la vitesse critique de trempe 
martensitique du matériau si l’on désire d’obtenir une microstructure martensitique. Par 
exemple, pour l’acier 22MnB5, la température du four doit excéder 840°C et la vitesse de 
refroidissement lors de la trempe sans déformation mécanique doit être plus élevée que 
27°C/s. 

1.2.3. Les aciers dédiés à l’emboutissage à chaud 

1.2.3.1 Introduction 

Il existe deux principales catégories d’aciers dédiés à l’emboutissage à chaud. Tout d’abord, 
les nuances d’aciers capables de produire une microstructure martensitique de très haute 
résistance mécanique (résistance à rupture de l’ordre de 1500 MPa voire plus) mais 
présentant peu de ductilité après l’emboutissage à chaud. L’autre catégorie est constituée  
d’aciers capables de maintenir une certaine ductilité (allongement à rupture de l’ordre de 
10% en traction uniaxiale) après l’emboutissage à chaud, mais une résistance mécanique 
relativement faible (résistance à rupture entre 400 MPa à 1000 MPa) grâce à la composition 
chimique, qui rend la microstructure robuste vis-à-vis des conditions de traitement thermique. 

La première catégorie comprend notamment les aciers au bore comme les nuances 
22MnB5, 30MnB5, 27MnCrB5, 37MnB4 etc. L’addition de 10 à 30 ppm de bore dans les 
aciers faiblement alliés permet d’augmenter la trempabilité par ségrégation de bore aux 
joints de grains qui retarde la germination de la ferrite12 13, et de repousser le diagramme de 
temps-température-transformation vers les temps plus longs. 

La trempabilité de ces aciers au bore peut être influencée par la température et le temps de 
l’austénitisation, la taille des grains d’austénite, la teneur en bore et la répartition du bore 
entre solution solide et précipités, la teneur en d’autres éléments comme le carbone, le titane 
ou l’aluminium14 15 16 17.  
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La seconde catégorie est formée par les aciers faiblement alliés à basse teneur en carbone, 
tel que le HSLA 300, le HSLA 340 et le HSLA 360, certaines nuances comme le 6Mn6 sont 
enrichies par le titane et le niobium qui permettent de stabiliser la taille des grains de ferrite 
lors du traitement thermique.   

Deux aciers dédiés à l’emboutissage à chaud (un de chacune des catégories citées ci-
dessus) sont étudiés dans la présente thèse : le 22MnB5 et le 6Mn6 (Tableau 1-1). Ils se 
distinguent par la composition chimique, les propriétés métallurgiques et le comportement 
mécanique.  

Tableau 1-1 : Composition chimique (éléments principaux) de 22MnB5 et 6Mn6 en % massiques   

1.2.3.2 L’acier 22MnB5 

Le 22MnB5 est un acier qui peut présenter une très haute résistance mécanique après la 
trempe dans l’outil. Il est un acier à haute teneur de carbone (environ 0,2 % à 0,25 % en 
masse) et contient une faible teneur de bore (environ 30 ppm).  

Sa microstructure à l’état de livraison (laminé et recuit) est majoritairement ferritique avec 
des colonies de perlite dispersées (Figure 1-12), ce qui lui donne des propriétés mécaniques 
similaires à celle des aciers classiques dual-phase tels que le DP600 (dont la microstructure 
est majoritairement ferritique avec des îlots de martensite) (Figure 1-13).  

  

Figure 1-12 : Microstructure du substrat de 22MnB5 (a) avant et (b) après la trempe à 35°C/s 

 C Mn Si Cr Ti Nb 

22MnB5 0,22 1,2 0,3 0,2 0,05 0,003 

6Mn6 0,06 1,6 0,03 0,02 0,07 0,05 

5µm 

 

5µm 

 

 

 

Ferrite + Perlite Martensite a b 
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Figure 1-13 : (a) Propriétés mécaniques de 22MnB5 avant/après cycle thermique, comparées à celles 
d’autres nuances d’aciers pour automobile, et (b) Courbes TRC du 22MnB5, austénitisé à 900°C 

pendant 5 minutes, refroidi sans déformation appliquée.18 

Pour le 22MnB5, la vitesse critique de refroidissement pour assurer une transformation 
martensitique est de 27°C/s (Figure 1-13, à droite). Après l’austénitisation complète et la 
trempe à une vitesse de refroidissement supérieure à 27°C/s, le 22MnB5 sera totalement 
martensitique, avec une résistance mécanique à rupture d’environ 1500MPa et un 
allongement réparti maximal de l’ordre de 6% (essais de traction quasi-statique uni-axiale en 
utilisant des éprouvettes de format ISO 12,5mm x 50mm, Tableau 1-2).  

Tableau 1-2 : Microstructure et propriétés mécaniques typiques du 22MnB5 

1.2.3.3 Le 6Mn6 

Le 6Mn6 est un acier à faible teneur de carbone (environ 0,06 % en masse) par rapport au 
22MnB5. Il a une métallurgie micro-alliée de base, avec de hautes teneurs en titane et en 
niobium qui stabilisent les grains de ferrite, et limitent l’influence de la variation de conditions 
de traitement thermique sur les propriétés mécaniques du produit fini.  

Sa microstructure à l’état de livraison est proche de celle du 22MnB5 : petits grains 
ferritiques avec des carbures très fins. Il est très stable vis-à-vis des conditions du traitement 
thermomécanique. Traité thermiquement dans les conditions conventionnelles de 
l’emboutissage à chaud, le 6Mn6 restera majoritairement ferritique, avec en général moins 
de 10% d’îlots de martensite (Figure 1-14, Tableau 1-3). 

 A l’état de livraison 
Après austenitisation et 

refroidissement à environ 35°C/s 

 Microstructure 
Rp0,2 

(MPa) 
Rm 

(MPa) 
Ar (%) Microstructure 

Rp0,2 

(MPa) 
Rm 

(MPa) 
Ar (%) 

22MnB5 Ferrite + Perlite ~ 400 
500 - 
700 

≥ 10 100% Martensite ~ 1100 ~ 1500 ~ 6 
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Figure 1-14 : Microstructure du substrat du 6Mn6 (a) avant et (b) après la trempe à 35°C/s 

 Avant le traitement thermique 
Après l’austénitisation et 

refroidissement à environ 35°C/s 

 Microstructure 
Rp0,2 

(MPa) 
Rm 

(MPa) 
Ar (%) Microstructure 

Rp0,2 

(MPa) 
Rm 

(MPa) 
Ar 
(%) 

6Mn6 
Ferrite + 
Carbures 

~ 400 500 - 700 ~ 20 
Ferrite + 5% 
Martensite 

~ 400 ~ 500 ~ 20 

Tableau 1-3 : Microstructure et propriétés mécaniques du 6Mn6 

1.2.4. Revêtement AlSi 

1.2.4.1 Fonction, composition chimique et morphologie du revêtement 

Au lieu d’un revêtement à base de zinc qui ne supporterait pas la température élevée liée au 
procédé (900°C à 950°C), les aciers dédiés à l’emboutissage à chaud sont souvent couverts 
d’un revêtement à base d’un alliage aluminium – silicium, qui sert principalement à protéger 
le substrat contre l’oxydation et la décarburation pendant l’austénitisation, et à protéger la 
pièce finale contre la corrosion. 

Le revêtement d’alliage aluminium – silicium est appelé « AlSi ». Il existe deux variantes 
principales qui ont des grammages différents : 80 et 150 g/m² double face (AlSi 80 et AlSi 
150 respectivement). Aujourd’hui, la variance la plus couramment utilisée est AlSi 150. 

A l’état de livraison, l’AlSi 150 consiste approximativement en deux couches qui se 
distinguent notamment par la composition chimique et les propriétés physiques (Figure 1-
15).  

La couche superficielle, qui mesure environ de 25 à 30 µm en épaisseur, contient environ 
10% de Si (proche du point eutectique Al/Si), très peu de fer, le reste étant de l’aluminium. 
Cette couche est très ductile. La fine couche entre la couche superficielle et le substrat, dite 
« couche intermétallique », qui mesure environ 5 à 6 µm en moyenne, contient environ 50% 
Al + 10% Si + 40% Fe en masse. Elle est formée naturellement pendant la galvanisation lors 
de l’immersion de l’acier dans le bain fondu du revêtement AlSi, et comporte notamment des 
composés de fer et d’aluminium, comme Fe2Al5 et FeAl3. Cette couche est très fragile. 

5µm 5µm 

Ferrite + carbures fins Ferrite + ~ 5% martensite a b 
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Figure 1-15 : Principales couches du revêtement AlSi 150 sur un substrat d’acier à l’état de livraison 

Pendant l’austénitisation du substrat, le revêtement AlSi est complètement transformé par 
inter-diffusion et réaction chimique entre le revêtement et le substrat (Figure 1-16).19 

 

Figure 1-16 : Le revêtement AlSi 150 sur un substrat d’acier après le traitement thermique20 

 

Figure 1-17 : La tranche d’un bord de coupe avec dépôt mécanique du revêtement (a) image par 
microscope optique (b) cartographie de l’aluminium microsonde de Castaing. 

Lors de la découpe des tôles non traitées thermiquement par cisaillage, la couche 
superficielle du revêtement peut être localement emportée par l’outil sur le chant de la tôle 
découpée (Figure 1-17). 
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1.2.4.2 Effet du mélange du revêtement dans le joint soudé  

Au soudage par laser, le revêtement riche en aluminium couvrant la surface au niveau des 
bords des tôles à souder, ainsi que le revêtement présent sur les chants peuvent être 
mélangés aux substrats dans le bain de fusion et modifier la composition chimique globale et 
locale du joint soudé.  

Des observations de joints réalisés dans des conditions industrielles, après le traitement 
thermique représentatif d’un emboutissage à chaud, ont montré que le mélange imparfait 
des substrats et du revêtement pouvait conduire aux phénomènes suivants (Figure 1-18) : 

- La formation de « zones blanches » dans la zone fondue, visibles par microscopie 
optique 

 
- la réduction de la performance mécanique du joint soudé vis-à-vis d’un joint sans la 

dilution d’aluminium, notamment pour les joints soudés en iso-matériau 
22MnB5/22MnB5. Dans certain cas, la soudure peut être plus douce que le reste de 
la pièce, et représente un point faible du point de vue de la résistance mécanique en 
particulier pour les joints soudés en iso-matériau21 22.  

 

 

Figure 1-18 : La présence des phases blanches et la chute de dureté locale et/ou globale dans le joint 
soudé 22MnB5/22MnB5.  Coupes métallographiques perpendiculaires au cordon, attaque Nital. 

La dilution d’aluminium dans le joint soudé peut influencer le comportement métallurgique du 
matériau dans les deux principales phases du cycle thermique : l’austénitisation et la 
décomposition des grains d’austénite pendant le refroidissement. L’effet a priori le plus 
évident est celui sur les transformations de phases au refroidissement.  

Il est donc important de comprendre ces effets de l’aluminium sur les transformations 
microstructurales au cours de l’ensemble du cycle thermique. La formation d’un joint soudé à 
microstructure hétérogène et la réduction de dureté sont-ils simplement le résultat de la 
transformation au refroidissement d’une austénite trop riche en aluminium ? 

1.2.4.3 Effet de l’aluminium sur la microstructure du joint soudé 

Dans le cadre de cette thèse, des analyses métallographiques préliminaires des phases 
blanches (telles que celles de la Figure 1-18) ont été réalisées (Figure 1-19) par coupe 
micrographique, EBSD (Diffraction des électrons rétrodiffusés) et microsonde de Castaing, 
sur un joint soudé des aciers 22MnB5 1,5mm + 6Mn6 1,5mm avec le revêtement de chacun 
dans son état initial afin d’obtenir facilement de telles zones sur les coupes micrographiques. 

Ligne de mesure 
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Figure 1-19 : a) et b) : observation optique d’un joint soudé contenant des îlots de phases blanches. 
(attaque chimique Nital 5%).  c) et d) Analyse réalisée par EBSD sur un îlot de phases blanches.  

Dans les zones où se trouvent les « phases blanches », une concentration locale élevée en 
l’aluminium est relevée par microanalyse X. La teneur peut s’élever à environ 2% en masse 
(Figure 1-20).  

Les résultats d’analyse EBSD (Figure 1-19, indexation des clichés en structure cubique 
centrée) montrent que ces « phases blanches » sont des grains de ferrite riche en aluminium 
et non un intermétallique Fe-Al ou Fe-Al-X. 

Dans les autres zones ou la concentration d’aluminium est plus faible, on peut observer des 
microstructures fines contenant, selon les régions, ferrite, bainite et/ou martensite.  

Une campagne d’essais de traction à grande vitesse a été effectuée par ArcelorMittal sur 
une large gamme de joints soudés. Cette démarche est adaptée à l’application automobile 
où il faut éviter, entre autres, la rupture au crash. Pendant les essais, les grains blancs de 
ferrite, lorsqu’ils sont présents, se révèlent souvent des initiateurs de rupture fragile par 
clivage (Figures 1-21 et 1-22).  
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Figure 1-20 : Teneur d’Al dans le joint soudé mesurée par microsonde de Castaing  

 

 

Figure 1-21 : Rupture d’un joint soudé en 22MnB5/22MnB5 à pollution d’aluminium dans les essais 
dynamiques (vitesse de déformation moyenne : 37 s-1)23 

 

Figure 1-22 : Faciès de rupture de deux joints soudés après essai de traction à grande vitesse : 
clivage initié par les phases blanches de ferrite riche en aluminium.  

1.2.4.4 Procédé industriel d’ablation du revêtement avant le soudage 

L’application industrielle visée requiert des joints soudés dont la résistance mécanique est 
équivalente ou supérieure à celle du reste du flan soudé afin que la rupture mécanique, si 
elle avait lieu, ne se produise pas au niveau du joint. La méthode d’obtention de flans 
raboutés laser de bonne qualité consiste à éliminer le revêtement sur les bords des pièces à 
souder, pour obtenir des soudures quasiment exemptes de pollution par l’aluminium. Cela 
consiste en deux opérations : 
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La première est un enlèvement du revêtement sur une étroite zone des deux surfaces du 
bord à souder. En pratique, l’opération est assurée par un laser pulsé à haute puissance 
crête. La couche supérieure du revêtement riche en aluminium est enlevée par ce laser, 
mais la fine couche intermétallique est intentionnellement maintenue (Figure 1-23) pour 
garantir la tenue en corrosion et éviter la décarburation et l’oxydation lors du traitement 
thermique précédant l’opération de mise en forme24 25 26. 

Dans un deuxième temps, le revêtement étalé mécaniquement sur la tranche par la découpe 
est enlevé par brossage. Après l’opération, la tranche est exempte de revêtement 
d’aluminium. 

 

Figure 1-23 : Coupe d’un tôle préparée, après élimination du revêtement a coté du bord avant le 
soudage laser (a) le revêtement intacte (b) la couche d’intermétallique restante après l’ablation 

Lors du soudage par laser, la couche intermétallique résiduelle sera inévitablement 
mélangée au métal de base dans le bain de fusion, apportant une teneur faible en aluminium 
d’environ 0,1 masse% à 0,3 masse% (valeurs typiques) au joint soudé.  

 

1.3. Positionnement du problème industriel 

1.3.1. Catégorie de joints soudés 

Deux catégories de joints soudés sont industrialisées : les joints soudés par assemblage 
hétérogène en 22MnB5 et 6Mn6 et les joints soudés par assemblage homogène en 22MnB5. 

Les joints soudés de ces deux catégories ont des compositions chimiques très différentes, 
ainsi que des transformations de phases très différentes pendant le traitement thermique et 
le comportement mécanique. Les problématiques industrielles et scientifiques ne sont pas 
identiques pour les deux catégories. 

1.3.2. Hétérogénéité du mélange lors du soudage laser de l’assemblage hétérogène 

1.3.2.1 Convection et solidification du joint soudé 

Pendant le soudage laser, l’apport thermique génère la formation des deux zones 
différentes qui présentent d’importants gradients thermiques (Figure 1-24) : la zone de fusion 
(ZF) au niveau du joint des deux aciers, et les zones affectées thermiquement (ZAT) dans 
les métaux de base des deux côtés de la zone de fusion. A cause de la dissipation 
thermique rapide, la zone de fusion et les zones affectées thermiquement sont relativement 
étroites (environ 1mm pour la zone de fusion et environ 500 µm pour la zone affectée 
thermiquement, en fonction de la puissance de laser et de la vitesse de soudage)27 28. 

  

Couche d’intermétallique (épaisseur = ~ 5µm) a b c 
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Figure 1-24 : Un joint soudé par laser en 22MnB5/22MnB5 avant le traitement thermique 

La microstructure dans la zone de fusion consiste en une structure équiaxe de grains fins29 
30, et éventuellement des dendrites équiaxes à orientations aléatoires dans certains cas, par 
exemple, lors du soudage d’aciers fortement alliés en manganèse.   

En raison de la très haute puissance appliquée (densité de l’énergie introduite de l’ordre de 
50 J/mm3) pendant le soudage par laser, la matière se vaporise très rapidement. La 
vaporisation est accompagnée par une pression de recul qui pousse le liquide et provoque 
une déformation et la création d’un capillaire de vapeur (keyhole). La pression de recul est le 
résultat de la vaporisation par un phénomène appelé effet de piston. Cette pression est le 
responsable du creusement et du maintien du keyhole.31 Pour réaliser le joint soudé, le 
faisceau laser avance sur le sens du joint, en laissant le bain de fusion solidifié derrière.  

Par conséquent, il y a plusieurs mécanismes qui gouvernent la convection de fluide dans le 
bain de fusion : la variation de densité (force liée à la gravité), la force générée par le 
gradient de tension de surface (force Marangoni) en fonction du gradient de la température32 
33 et de la composition chimique et du gaz de protection34, la force de friction de la vapeur de 
métal sortant du keyhole 35, et le mouvement du keyhole par rapport aux pièces à souder.  

La solidification du bain de fusion est très rapide (vitesse de refroidissement de l’ordre de 
1000 °C/s), le mélange dans le bain de fusion est souvent loin d’être suffisant, et même très 
hétérogène si les deux matériaux à joindre ne sont pas chimiquement identiques. 

1.3.2.2 Hétérogénéité chimique du joint soudé de l’assemblage hétérogène 

L’objectif de cette thèse est de mettre en évidence et de comprendre les effets potentiels de 
ce mélange imparfait entre les deux métaux dans le bain de fusion, à la fois sur la 
microstructure et sur les propriétés mécaniques, afin de mieux comprendre et de modéliser 
le comportement mécanique du joint soudé. 

Pour obtenir une image du mélange et obtenir des informations post mortem sur la 
convection, une étude préliminaire a consisté à souder deux tôles-mères à teneurs 
différentes en des éléments comme le carbone ou le manganèse par exemple. Après le 
soudage, ces éléments peuvent être utilisés comme traceurs du mélange36.  Dans la 
présente étude, on a sélectionné un acier TRIP, combiné avec un acier ES. Ces deux aciers 
ont des teneurs chimiques très différentes de manganèse et silicium (Tableau 1-4). Mais les 
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températures de fusion de ces deux aciers sont assez proches (0,02 masse% C vs. 0,2 
masse% C)  et les densités sont quasiment identiques. 

 C Mn Si Cr 

TRIP 0,20 1,65 1,8 0,02 

ES 0,003 0,1 0,01 0,01 

Tableau 1-4 : Composition chimique (éléments principaux) des deux aciers utilisés en % massiques 

Les joints soudés ont été réalisés avec un laser YAG de 4kW, sous protection gazeuse en 
argon pur. La vitesse du soudage est à 4m/min. 

 

Figure 1-25 : Vue en coupe d’un joint soudé TRIP/ES : (a) et (b)  microscopie optique après (a) 
attaque Nital 5% révélant la martensite ; (b) attaque Béchet-Beaujard révélant les microstructures de 

solidification ; (c) et (d) Analyse à la microsonde de Castaing : (c) Manganèse, (d) Silicium. Les 
régions les plus riches apparaissent en rouge. Les régions les plus pauvres apparaissent en bleu. 
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De fortes hétérogénéités sont visibles dans la zone fondue (Figure 1-25). L’attaque Béchet-
Beaujard montre que l’ensemble de ces zones est passé par l’état liquide. L’attaque Nital 
révèle que les régions sombres correspondent à une martensite riche en carbone alors que 
les régions claires sont composées de martensite faiblement alliée et de ferrite. Des 
cartographies du Manganèse et du Silicium à la microsonde de Castaing prouvent que la 
matière provenant des deux tôles ne s’est pas mélangé complètement pendant le soudage 
par laser. La forme de ces hétérogénéités laisse penser à plusieurs mouvements de 
convection autour du keyhole. Les résultats obtenus pourraient être utilisés comme 
référence pour les joints soudés d’aciers d’épaisseurs similaires, pour des paramètres de 
procédé proches de ceux utilisés ici.  

Dans le cas du soudage de deux nuances d’aciers différentes, à l’issue de ce mélange 
hétérogène, les zones locales dans la zone fondue ont des taux de mélange différents, qui 
conduisent à des compositions chimiques différentes. Il se peut donc que la transformation 
microstructurale pendant le traitement thermique et le comportement mécanique après le 
traitement thermique ne soient pas homogènes dans l’ensemble du joint soudé. Le joint 
soudé lui-même devient un assemblage multi-matériaux. 

1.3.2.3 Hétérogénéité microstructurale du joint soudé de l’assemblage hétérogène 

Intéressons-nous alors au joint soudé après le cycle thermique d’emboutissage à chaud. Les 
Figures 1-26 et 1-27 montrent qu’un assemblage hétérogène de 22MnB5 et 6Mn6 est 
complexe en termes de microstructure et aussi de comportement mécanique.  

 

Figure 1-26 : Vue en coupe d’un joint soudé 22MnB5/6Mn6 après un traitement thermique 
représentatif de l’emboutissage à chaud : (a)  microscopie optique après attaque Nital 5% révélant la 

martensite ; (b), (c) et (d) analyse réalisé par EBSD sur 3 zones dans le joint soudé marquées sur 
l’image (a) : (b) zone 1 ; (c) zone 2 : (d) zone 3. (e) code de couleurs des trois images EBSD 
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Après le traitement thermique, la microstructure du 6Mn6 est majoritairement ferritique tandis 
que celle du 22MnB5 est complètement martensitique, sans tract notable de l’ancienne zone 
affectée thermiquement. De son côté, le joint soudé (que nous limiterons, dans la suite, à la 
zone fondue) présente une microstructure hétérogène ferrito-bainitique. Il y a une très vague 
tendance sur la répartition de grains ferritiques/bainitiques et la taille des grains : du côté du 
6Mn6 au côté du 22MnB5, on trouverait légèrement plus de grains bainitiques et la taille de 
grains est un peu plus fine. Néanmoins, il est difficile en soi de prédire la composition 
microstructurale exacte dans toutes les zones locales du joint soudé. 

Le niveau de dureté dans le joint soudé présente une transition avec palier entre les deux 
métaux de base. Ce niveau dépend de la microstructure et peut être variable en fonction des 
paramètres de traitement thermique.  

  

Figure 1-27 : Micro-dureté d’un joint soudé hétérogène entre 22MnB5 et 6Mn6 après un traitement 
thermique représentatif de l’emboutissage à chaud 

La transformation de phases dans le joint soudé entre  22MnB5 et le 6Mn6, en fonction du 
ratio de mélange et des paramètres du cycle thermique, ainsi que le comportement 
mécanique de tels joints seront au centre des problématiques de cette thèse.  

1.3.3. Dilution possible du revêtement dans le joint soudé 

Grâce à l’ablation locale du revêtement près du bord et au brossage du revêtement sur les 
chants avant soudage, la composition chimique du joint soudé est très proche du mélange 
des deux substrats. Cependant, cette méthode ne résout pas toutes les difficultés. Il se peut 
que le joint soudé ne soit pas totalement exempt de pollution par l’aluminium venant du 
revêtement à l’issue de plusieurs sources : 

En cas de mauvaise maîtrise du procédé de l’ablation du revêtement en surface, il est 
possible que la quantité d’aluminium dilué dans le joint soudé s’avère plus importante. La 
teneur moyenne de l’aluminium dans le joint soudé pourrait atteindre 2% en masse si le 
revêtement reste encore intact. 

Si le brossage de la tranche n’est pas suffisamment efficace, le revêtement étalé 
mécaniquement par la découpe des deux tranches pourrait apporter une contribution de 
l’aluminium allant jusqu’à 1% en masse dans le joint soudé dans le cas le moins favorable. 
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Même en condition industrielle maîtrisée, la dilution dans le bain fondu de la couche 
intermétallique, qui n’est pas enlevée par l’ablation du revêtement en surface, apporte une 
concentration résiduelle d’aluminium dans le joint soudé d’environ 0,1 % à 0,3 % en masse. 
Cette source est inévitable (Figure 1-28). 

 

Figure 1-28 : Cartographie élémentaire d’aluminium par microsonde de Castaing de deux joints 
soudés avec : (a) procédé de préparation de bord maîtrisé, le joint soudé contient en moyenne 0,3% 

en masse d’aluminium ; (b) mauvais brossage de tranche, le joint soudé contient en moyenne 0,7 wt% 
d’aluminium. Les régions les plus riches apparaissent en rouge. Les régions les plus pauvres 

apparaissent en bleu. Certaines zones rouges de (b) sont des artefacts. 

Pour les joints soudés par l’assemblage hétérogène de 22MnB5 et 6Mn6, de nombreux 
essais sur joints expérimentaux ont montré que l’addition jusqu’à 0,7% en masse 
d’aluminium ne mène pas à un effet visible sur la transformation de phases ou sur le 
comportement mécanique du joint soudé, après un traitement thermique avec des 
paramètres conventionnels pour représenter l’emboutissage à chaud. La microstructure 
reste ferrito-bainitique. La résistance mécanique est toujours plus élevée que celle du le 
métal de base 6Mn6 qui est majoritairement ferritique. 

Cependant, il est constaté que la dilution du revêtement, même en faible quantité, pourrait 
être critique pour certains assemblages homogènes en 22MnB5. Ces modifications de 
composition chimique du bain fondu intervenant au cours du soudage conduisent à une 
augmentation de la vitesse de trempe critique par rapport au métal de base 22MnB5. Par 
estimation, via des essais préliminaires sur joints expérimentaux, l’addition de 0,3% en 
masse d’aluminium peut mener à une augmentation de l’ordre de 10°C/s. Ce phénomène est 
d’autant plus gênant que le joint soudé peut subir, lors de l’emboutissage à chaud, des 
conditions de refroidissement non optimales consécutives à une absence partielle de contact 
entre l’outil froid et la tôle chaude que l’on souhaite tremper, en sachant qu’il est important 
que le joint soudé puisse être transformé en pleinement martensite tout comme le métal de 
base pour ne pas devenir le maillon faible de la pièce soudée. 

1.3.4. Condition du refroidissement lors du traitement thermique 

Le joint soudé peut subir un contact non optimal avec les outils de refroidissement, due 

- au changement d’épaisseur de la pièce soudée,  

- à la marche aménagée dans l’outil pour permettre le déplacement de la matière de la 
tôle la plus épaisse lors de la mise en forme (marche d’outil, Figure 1-29),  

- à l’éventuel défaut d’alignement des deux tôles à assembler (mismatch, Figure 1-30) 
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La norme SEL100 du soudage laser et le cahier des charges de l’emboutisseur imposent 
que la surépaisseur ou le défaut d’alignement soient inférieurs à 10% de l’épaisseur du flan 
le plus mince. Sinon, le flan sera difficilement mis au contact de l’outil et ne peut être trempé.  

 

Figure 1-29 : Conditions de contact entre la tôle et l’outil au niveau du joint soudé : schéma illustrant le 
cas d’un joint soudé entre deux tôles d’épaisseurs différentes, comportant un défaut d’alignement et 

trempe par outil avec une marche d’outil 

Cependant, un défaut conforme à la norme pourrait toujours amener un contact thermique 
imparfait, notamment pour le joint soudé. La vitesse de refroidissement peut descendre en-
deçà de 27°C/s. 

 

Figure 1-30 : Les défauts géométriques du joint soudé par laser présenté par la lettre « h » : (a) 
surépaisseur supérieure,  (b) surépaisseur inférieure, (c) mismatch positif, (d) mismatch négatif 37 

Une étude numérique antérieure à la thèse, confirmée par l’expérience a permis de montrer 
quel pouvait être l’impact de ces mauvaises conditions (en particulier de la marche entre 
l’outil et le joint soudé) de contact sur la vitesse de refroidissement du joint et ses 
conséquences sur la microstructure et la dureté. 

Sur flans soudés en 22MnB5/22MnB5 emboutis à chaud, tous les effets métallurgiques et de 
contact se traduisent par un joint soudé qui, dans les zones où le refroidissement n’est pas 
assez élevé, ne présentent pas une structure pleinement martensitique (Figure 1-31). Dans 
les pièces complexes, ce problème se rencontre en particulier sur les parois verticales 
(parallèles au sens d’avance de l’outil d’emboutissage), du fait des mauvaises conditions de 
contact entre la tôle et l’outil d’emboutissage, inévitables du fait de l’étirage de la tôle. 
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Figure 1-31 : Vue en coupe en microscopie optique d’un joint soudé 22MnB5/22MnB5 contenant 
environ 0,3% en masse d’aluminium après attaque Nital 5% révélant la martensite : (a) la 

microstructure de la zone fondue est complètement martensitique après le traitement thermique avec 
vitesse de refroidissement d’environ 50°C/s ; (b) la microstructure de la zone fondue est ferrito-

bainitique après le traitement thermique avec vitesse de refroidissement d’environ 25°C/s 

1.3.5. Evolution du procédé de soudage en vue d’améliorer la trempabilité du joint 
soudé 

Afin d’obtenir un joint soudé trempé malgré les effets négatifs de l’aluminium et les 
mauvaises conditions de contact entre pièce et outils, une solution techniquement 
envisageable pour réaliser des flans soudés à base de 22MnB5/22MnB5 revêtu d’aluminium 
est de réaliser l’opération de soudage avec un apport de matière destiné : 

- à diluer l’aluminium du revêtement présent dans le joint soudé pour obtenir une 
soudure exempte des phases blanches visibles à forte concentration d’aluminium, 

- à compenser l’effet négatif de l’aluminium sur la transformation microstructurale lors 
du traitement thermomécanique, d’une part par le contrôle de la température 
d’austénitisation, et d’autre part par le contrôle de la vitesse critique de 
refroidissement, de façon à assurer que le joint soudé soit dans un état martensitique 
et que sa dureté soit supérieure à 450 HV après trempe. 

L’objectif industriel est de développer une solution de soudage qui permette d’assurer les 
bonnes performances de la soudure quelles que soient les conditions de refroidissement. 
Cela signifie que : 

- la trempabilité de la soudure permet d’obtenir une structure pleinement martensitique 
même dans le cas d’un contact imparfait (marche de l’outil, faible contact, …) 

- la dureté et la ductilité de la soudure sont suffisantes pour tolérer les défauts 
géométriques conformes aux normes qualité. 

Le choix du fil d’apport répond à deux exigences : 

- Une exigence liée au procédé de soudage qui porte sur la quantité maximum de 
métal ajouté. Celle-ci est déterminée par la capacité de la source laser à fondre le fil 
et à faire un mélange relativement homogène avec le métal à souder. Il faut de plus 
que l’apport de matière ne conduise pas à une surépaisseur de plus de 10% de 
l’épaisseur du métal à souder pour rester conforme à la norme SEL du soudage laser 
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et au cahier des charges de l’emboutissabilité. Le fil doit avoir un coût raisonnable 
pour ne pas augmenter significativement le coût unitaire du produit soudé  

- Une exigence au niveau de la métallurgie du joint soudé, qui doit répondre aux 
impératifs d’avoir une température de fin d’austénitisation (Ac3) inférieure à 920°C, 
une vitesse critique de trempe de l’ordre de 25°C/s et une dureté après trempe 
comprise entre 550 et 600 HV. En plus, le joint soudé ne doit pas présenter de 
problèmes de fragilité jusqu’à -50°C ou de fissuration à chaud.  

La solution envisagée est d’utiliser un fil enrichi en carbone, qui permet de répondre aux 
exigences mentionnées ci-dessus. L’effet du carbone sur les aspects métallurgique et 
mécanique sera donc abordé dans la thèse.  

 

1.4. Problématiques choisies  

La thèse se focalise sur la transformation métallurgique et le comportement mécanique du 
joint soudé pour chacune des deux catégories de joints considérés ci-dessus. Le travail de 
thèse est articulé autour de deux sujets principaux : 

- les différents phénomènes entrant en jeu dans les propriétés métallurgiques et 
mécaniques du joint soudé : la composition chimique du joint soudé provenant du 
mélange des deux tôles de base pour l’assemblage 22MnB5/6Mn6, et du métal de 
base et éventuellement du revêtement et de l’ajout du carbone pour les joints soudés 
22MnB5/22MnB5, les conditions thermiques pendant l’emboutissage à chaud, voire 
thermomécanique par déformation du métal au cours du refroidissement. 

- les différentes problématiques entrant dans la tenue mécanique du joint soudé : 
l’hétérogénéité mécanique, les zones faibles locales, le risque de rupture fragile et le 
risque de rupture dans le joint, notamment en cas d’irrégularité géométrique. 

L’étude de l’origine de ces deux facteurs, comme le procédé de soudage et/ou l’ablation du 
revêtement, la précision du calcul thermique (donc des conditions de refroidissement après 
emboutissage) ou le procédé d’emboutissage lui-même, est exclue du domaine de 
recherche de la thèse.  

 

1.5. Objectifs de la thèse 

L’objectif principal de la thèse est de relier qualitativement et quantitativement la 
microstructure de la zone fondue (composition chimique, formation et arrangement des 
phases) d’une part aux paramètres du cycle thermique et d’autre part aux propriétés 
mécaniques de la jonction soudée. L’approche est résolument métallurgique : on s’intéresse 
à la formation des microstructures du joint soudé et aux propriétés mécaniques de ces 
microstructures. 

La première étape concerne la compréhension de la formation de la microstructure de la 
zone fondue, et des principaux paramètres qui la gouvernent. La microstructure de la zone 
fondue, avant et après traitement thermomécanique post-soudage, est encore mal connue, 
du moins aux échelles les plus fines. Cette partie de la thèse est consacrée à la 
quantification de l’hétérogénéité du joint soudé et à la compréhension de la formation de 
cette microstructure. 
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- On établira l’historique de la formation de la microstructure, depuis l’état brut de 
soudage jusqu’à l’état final. On s’appuiera de manière essentielle sur des essais de 
suivi de transformation de phase (dilatométrie à chaud par exemple) sans 
déformation à chaud, ainsi que sur l’exploitation métallographique des éprouvettes 
ainsi traitées.  

- Pour la transformation de phase d’un joint déformé à chaud, les essais de mise en 
évidence ont été faits. En pratique, en plus de la déformation à chaud, ces zones 
déformées subissent aussi un cycle thermique différent lors du refroidissement car 
les conditions de contact entre outils et pièce sont différentes pour les zones 
déformées en trois dimensions et pour les zones restées plates. Face à la complexité 
du problème, on choisit de laisser de côté ces effets de déformation de l’austénite. 

La deuxième étape porte sur l’évaluation des propriétés mécaniques des joints soudés, en 
lien avec la microstructure de la zone fondue. 

- On s’appuie sur des essais mécaniques simples afin d’établir un modèle prédictif de 
lois de comportement en fonction de la composition chimique du matériau et du cycle 
thermique 

- Des moyens spécifiques sont développés pour évaluer le risque de rupture d’un joint 
soudé hors du métal de base. On s’intéressera pour ce faire à la ténacité de la zone 
fondue. Des essais innovants sont employés. 

-  

1.6. Structure du manuscrit 

Ce manuscrit est composé de cinq chapitres :  

- Ce Chapitre 1 présente l’introduction de la thèse et le contexte industriel, il comporte 
des résultats d’études préliminaires, qui permettent de mieux comprendre l’origine du 
problème industriel et donner l’orientation de la recherche scientifique.  

- Ensuite, le Chapitre 2 décrit la démarche et les méthodes expérimentales de la thèse, 
en particulier l’approche originale par matériaux modèles, développée pour 
caractériser les comportements métallurgique et mécanique du joint soudé.  

- Le Chapitre 3 se focalise sur l’étude de la transformation métallurgique du joint 
soudé : la caractérisation et la quantification de l’effet de la composition chimique et 
du cycle thermique sur les transformations de phase, la détermination de la fraction 
volumique des constituants de la microstructure après refroidissement final, ainsi 
qu’une première évaluation de la résistance mécanique via la micro-dureté des joints 
soudés. 

- Le Chapitre 4 est consacré à l’étude du comportement mécanique du joint soudé.  Le 
comportement mécanique en lien avec la microstructure est évalué en vue d’établir 
un modèle constitutif pour les alliages représentatif des zones locales du joint soudé. 
Ses paramètres sont identifiés en fonction de la composition chimique et des 
conditions thermiques (vitesse de refroidissement).  Pour cela, le travail s’appuie sur 
les essais mécaniques sur les matériaux modèles puis détermine les conditions de 
rupture d’un joint soudé en fonction des conditions de chargement et d’éventuels 
défauts géométriques.  

- Les conclusions de la thése et les perspectives pour des travaux futurs sont 
présentés dans le Chapitre 5.   



 

  

 

 28 

                                                

1 Tailored Blanks catalogue. www.arcelormittal.com 

2 B. Rooks, 2001. Tailor-welded blanks bring multiple benefits to car design. Assembly Automation 21, 
323-328 

3 Duque Múnera D., Pinard F., Lacassin L., “Very and Ultra High Strength Steels based Tailored 
Welded Blanks: a step further towards crashworthiness improvement.” Society of Automotive 
Engineers, 2006.  

4 Pic A., Duque Múnera D., Pinard F., “Press Hardened Steel Based Tailor Welded Blanks: The 
Ultimate Tool for Crashworthiness Optimization.” Interna-tional Auto Body Congress, 2006.  

5 S-in Motion brochure. www.arcelormittal.com 

6 M. Courtois et al, 2013. A two-dimensional axially-symmetric model of keyhole and melt pool 
dynamics during spot laser welding. Revue de métallurgie 110, pp. 165-173 

7 Norme SEL100, Laserstrahlgeschweißte Tailored Blanks aus Stahlfeinblech Technische 
Lieferbedingungen 

8 H. Karbasian et al, 2010. A review on hot stamping. Journal of Materials Processing Technology 210 
(2010) 2103–2118 

9 Stefan Wischmann and Franz-Josef Lenze, 2014. Laser technologies in the hot stamping process 
chain. Industrial laser solutions for manufacturing, Jan 2014 

10 magna.com 

11 P.F. Bariani, 2008. Testing formability in the hot stamping of HSS. CIRP Annals - Manufacturing 
Technology 57 (2008) 265–268 

12 B.M. Kapadia, Hardenability concepts with application to steel, A.I.M.E., Warrendale, USA, 1978, 
448. 

13 J. E. Morral, J.B. Cameron, Boron hardenability mechanisms, the Metallurgical. Society of the 
A.I.M.E., 1980. 

14 B. Kapadia, Prediction of the boron hardenability effect in steel- A comprehensive review, 
Hardenability concepts with applications to steel, Con. Proc. Chicago, 24 – 26 Oct. 1977, 448 – 482 

15 Ph. Maitrepierre, D. Thivellier, J.R. Vernis, Microstructure and hardenability of low–alloy boron 
containing steels, Hardenability concepts with applications to steel, Con. Proc. Chicago, 24 – 26 Oct. 
1977, 421 – 447. 

16 S. Chongzhe, The influences of austenizing temperature on the hardenability of boron steel, 
IGHTM. 

17 R. A. Grange and J. B. Mitchell, Trans.ASM, 53, 1961, 157. 

18 Garcia Aranda, L., Chastel, Y., Fernandez Pascual, J., Dal Negro, T., 2002. Experiments and 
simulation of hot stamping of quenchable steels. Advanced Technology of Plasticity 2, 1135–1140. 

19 R. Grigorieva et al, 2011. Phase transformations in the Al-Si coating during the austenitization step. 
Solid State Phenomena Vols. 172-174 (2011) pp 784-790 



 

  

 

 29 

                                                                                                                                                   

20 C. Allély et al, 2014. Anticorrosion mechanisms of aluminized steel for hot stamping. Surface & 
Coatings Technology 238 (2014) 188–196 

21 L. Cretteur et al, 2009. Development of a laser decoating process for fully functional Al-Si coated 
press hardened steel laserwelded blank solutions. Proceedings of the Fifth International WLT-
Conference on Lasers in Manufacturing 2009 Munich, June 2009 

22 R. Vierstraete et al, 2010. Laser Ablation: A new process for ultimate hardened steel laser welded 
blank solutions: Usibor®1500P /Ductibor®500P. Industrial laser solutions for manufacturing, March – 
April 2010 

23 Development of a laser decoating process for fully functional Al-Si coated press hardened steel 
laserwelded blank solutions L. Cretteur1, A. Pic2, R. Vierstraete3, Y. Yin4, W. Ehling5 

24 Brevet WO2007118939 : Procédé de fabrication d’une pièce soudée à très hautes caractéristiques 
mécaniques à partir d’une tôle laminée et revêtue.  

25 W. Ehling, L. Cretteur, A. Pic, R. Vierstraete, and Q. Yin, “Development of a laser decoating process 
for fully functional Al-Si coated press hardened steel laser welded blank solutions,” in Proceedings of 
5th International WLT-Conference on Lasers in Manufacturing, Munich, Germany (ATFachverlagG 
GmbH, Stuttgart, Germany, 2009), pp. 409–413 

26 Pic, A.; Cretteur, L.; Schmit, F. et al.: Innovative Hot-Stamped Laser-Welded Blank Solutions for 
Weight Savings and Improved Crashworthiness. Sheet Metal Welding Conference XIII, May 14-16, 
2008, Livonia, United States 

27 P.G. Sanders, J.S. Keske, K.H. Leong, and G. Kornecki. High power Nd:YAG and CO2 laser 
welding of magnesium. Journal of Laser Applications, 11(2):96–103, 1999. 

28 K.H. Leong, P.G. Sanders, J.S. Keske, and G. Kornecki. Laser beam welding of AZ31BH24 alloy. 
ICALEO 98: Laser Material processing conference, Orlando, FL, pages 28–36,16-19 November 1998. 

29 M. Pastor, H. Zhao, and T. DebRoy. Continuous wave Nd:YAG laser welding of AM60B magnesium 
alloy. Journal of laser apllications, 12(3):91–100, 2000. 

30 M. Marya and G.R. Edwards. The laser welding of magnesium alloy AZ91. Weld. world, 44(2):31–
37, 2000. 

31 M. Courtois, 2013. A two-dimensional axially-symmetric model of keyhole and melt pool dynamics 
during spot laser welding, Revue de Métallurgie 110, 165–173 (2013) 

32 W. Sudnik, D. Radal, S. Breitschwerdt,W. Erofeew, Numerical simulation of weld pool geometry in 
laser beam welding, J. Appl. D Appl. Phys. 33 (2000) 662–671. 

33 T.R. Anthony, H.E. Cline, Surface rippling induced by surface tension gradients during laser surface 
melting and alloying, J. Appl. Phys. 48 (1977) 3888–3894. 

34 Shanping Lu et al, 2004. Marangoni convection and weld shape variations in Ar–O2 and Ar–CO2 
shielded GTA welding. Materials Science and Engineering: A Volume 380, Issues 1–2, 25 August 
2004, Pages 290–297 

35 E.H. Amara, R. Fabbro, L. Achab, F. Hamadi, N. Mebani, Modeling frictions on keyhole walls during 
vapor flow in laser welding, in: Proceedings I CALEO’2004, LIA Orlando, FL, 2004, pp. 50–55. 

36 (réf. : Formation et solidification de la zone fondue en soudage par point : influence des paramètres 
de soudage, MATERIAUX 2010 – 18-22 octobre 2010 – Nantes, France, F. Krajcarz et al.) 

http://www.sciencedirect.com/science/article/pii/S0921509304005830
http://www.sciencedirect.com/science/article/pii/S0921509304005830


 

  

 

 30 

                                                                                                                                                   

37 Norme SEL100, Laserstrahlgeschweißte Tailored Blanks aus Stahlfeinblech Technische 
Lieferbedingungen 

 

 



 
 

 

 31 

2. Techniques expérimentales 

 

2.1. Introduction ................................................................................................................32 

2.2. Préparation des matériaux de base ...........................................................................33 

2.2.1. Matériaux à étudier ................................................................................................................ 33 

2.2.2. Choix des compositions chimiques ....................................................................................... 33 

2.2.3. Elaboration des matériaux ..................................................................................................... 36 

2.2.4. Représentativité des matériaux par rapport aux joints soudés ............................................. 40 

2.3. Traitement thermique simulant l’emboutissage à chaud .............................................41 

2.3.1. Choix des cycles thermiques ................................................................................................. 41 

2.3.2. Traitement thermique par simulateur thermomécanique ...................................................... 44 

2.3.3. Traitement thermique des coulées synthétiques par trempe à l’huile ................................... 45 

2.3.4. Traitement thermique par dilatomètre ................................................................................... 47 

2.3.5. Représentativité des matériaux élaborés par rapport aux joints soudés .............................. 48 

2.4. Caractérisation microstructurale ................................................................................49 

2.4.1. Observation de la microstructure........................................................................................... 49 

2.4.2. Identification des phases par diffraction des électrons rétrodiffusés .................................... 49 

2.4.3. Mesure de la composition chimique avec la microsonde de Castaing.................................. 49 

2.5. Caractérisation mécanique des matériaux synthétiques ............................................49 

2.5.1. Microdureté ............................................................................................................................ 49 

2.5.2. Essais mécaniques sur les matériaux synthétiques .............................................................. 50 

2.6. Etude des propriétés mécaniques d’assemblages soudés réels ................................54 

2.6.1. Objectif de l’étude .................................................................................................................. 54 

2.6.2. Préparation des matériaux de base ...................................................................................... 54 

2.6.3. Création de défauts géométriques sur les joints soudés ...................................................... 55 

2.6.4. Traitement thermique ............................................................................................................ 57 

2.6.5. Essais de traction uni-axiale quasi-statique .......................................................................... 57 

2.7. Conclusions ...............................................................................................................58 

 

 



 

  

 

 32 

 

2.1. Introduction 

La microstructure et le comportement mécanique intrinsèque des joints soudés des aciers 
dédiés à l’emboutissage à chaud sont déterminés par deux facteurs principaux intervenant 
durant leur procédé de fabrication :  

Le premier facteur est la composition chimique qui est le résultat du mélange des deux 
aciers de base et un éventuel fil d’apport lors du soudage par laser ;  

Le deuxième facteur repose sur les traitements thermiques, qui génèrent la microstructure 
finale. Le joint soudé subit deux cycles de traitements thermiques : pendant le soudage par 
laser la zone fondue est solidifiée à une vitesse de refroidissement très rapide pour former 
un joint soudé. L’emboutissage à chaud consiste en l’austénitisation complète du joint soudé 
dans un four, suivie par un refroidissement à environ 30°C/s – 100°C/s par les outils 
d’emboutissage. Cette trempe peut être accompagnée par une déformation mécanique, 
selon la localisation du joint dans la pièce mise en forme. Cette condition industrielle donne 
deux incertitudes à la transformation microstructurale : le comportement de la transformation 
pourrait varier avec le taux de déformation local de l’austénite mère ; et la vitesse de 
refroidissement pourrait varier avec la déformation via la qualité de contact de la pièce avec 
l’outil. 

L’objectif de cette partie de l’étude est de décrire les méthodes instrumentées permettant de 
produire des matériaux représentatifs des joints soudés réels après l’emboutissage à chaud. 
Pour simplifier l’étude, on ne considérera que, des assemblages à plat c’est-à-dire trempés 
sans déformation par les outils.  

L’approche consiste à d’abord définir les compositions chimiques représentatives des joints 
soudés ou de certaines zones locales dans les joints soudés qui présentent une gamme de 
microstructures, car l’hétérogénéité chimique amène surtout à une hétérogénéité de 
comportement métallurgique; on décrit ensuite l’élaboration des matériaux à compositions 
chimiques désirées ; on applique enfin aux les matériaux ainsi élaborés un traitement 
thermique correspondant au cycle thermique de l’emboutissage à chaud. 

Afin d’être validée, cette méthode nécessite une caractérisation métallurgique très précise 
des zones locales des joints réels, afin d’obtenir sur matériaux synthétiques une 
microstructure représentative de celle du joint soudé. Plusieurs critères sont définis afin 
d’évaluer cette représentativité en comparant les différentes microstructures obtenues à la 
microstructure du joint soudé réel, en tenant compte de considérations métallurgiques telles 
que la taille et l’isotropie des grains, en plus des mesures de dureté et de résistance 
mécanique. Le comportement du joint soudé est reconstruit à partir des données obtenues 
par la caractérisation de ces coulées synthétiques. 

Les méthodes de caractérisations métallographiques et mécaniques sont également 
présentées dans ce chapitre. 
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2.2. Préparation des matériaux de base 

2.2.1. Matériaux à étudier 

Dans cette étude, les joints soudés sont classés en deux catégories par la composition 
chimique des aciers de base assemblés :  

- les joints soudés de l’assemblage hétérogène en 22MnB5 et 6Mn6 avec une faible 
addition d’aluminium; 

- les joints soudés de l’assemblage homogène en 22MnB5 avec ou sans éléments 
d’addition tels que l’aluminium et le carbone via un fil d’apport. 

Dans l’ensemble de l’étude, le pourcentage chimique des éléments est décrit en masse (les 
% sont à lire comme masse%).  

2.2.2. Choix des compositions chimiques  

2.2.2.1 Choix des compositions chimiques des joints soudés en 22MnB5 et 6Mn6 

Les joints soudés de l’assemblage hétérogène en aciers 22MnB5 et 6Mn6 peuvent être de 
combinaisons d’épaisseurs différentes, sans métal d’apport. Après le soudage, la 
composition chimique moyenne du joint soudé dépend ainsi des contributions volumiques 
respectives des deux aciers.  

Le joint soudé lui-même peut comporter des zones de compositions chimiques différentes, 
dictées par la répartition locale de la matière issue des deux métaux de base. Le joint soudé 
peut donc être considéré comme un assemblage multi-matériaux qui reste à caractériser. 
Cet effet de l’hétérogénéité chimique induit par le soudage au laser a été étudié dans la 
littérature. (cf. Chapitre 1.2.2.) Mais la transformation microstructurale et le comportement 
mécanique de chaque zone à composition chimique différente reste encore inconnus.  

Il est observé que les joints soudés des pièces industrielles peuvent contenir environ 0,2% à  
0,3% d’aluminium, venant de la couche intermétallique du revêtement laissée 
intentionnellement lors de l’ablation. (cf. Chapitre 1.1.4.4)  

Il est également constaté que la contamination en aluminium en solution solide dans le joint 
soudé, si la teneur est faible (inférieure à 0,7%) a peu d’effet sur les propriétés mécaniques 
d’usage de l’assemblage après un cycle thermique typique de l’emboutissage à chaud. Dans 
la gamme d’épaisseurs envisagée pour l’automobile, lors d’un essai de traction uni-axiale 
quasi-statique ou dynamique, la rupture a toujours lieu dans le métal de base 6Mn6. Le joint 
soudé s’avère plus résistant que le métal de base 6Mn6. 

La mesure de micro-dureté des pièces industrielles en 22MnB5 et 6Mn6 montre souvent la 
présence d’un palier de dureté dans le joint soudé. Il apparait que malgré le mélange 
hétérogène, le joint soudé aurait un comportement mécanique relativement homogène après 
le traitement thermique.  

L’étude se focalise donc sur le comportement métallurgique et les propriétés mécaniques 
des matériaux en fonction du mélange entre le 22MnB5 et le 6Mn6, avec ajout d’une faible 
teneur en aluminium dans les différentes conditions de traitement thermique. On choisit donc 
de ne pas étudier l’effet de la teneur en aluminium dans ces assemblages hétérogènes en 
22MnB5 et 6Mn6. La teneur en aluminium est fixée à la valeur typique de 0,3%. La variation 
éventuelle de teneur d’aluminium, étant donné son effet faible sur le comportement 
mécanique de ce type d’assemblage, n’est pas prise en compte.  
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Il est choisi d’élaborer seulement quatre matériaux de synthèse, issus du mélange entre 
22MnB5, 6Mn6 avec 0,3% d’aluminium. Les matériaux, appelés ici A80B20, A60B40, 
A40B60 et A20B80 contiennent respectivement 20%, 40%, 60% et 80% en masse de 6Mn6  
et le reste en 22MnB5 (Figure 2-1). Ces quatre matériaux permettent de couvrir l’ensemble 
des combinaisons d’épaisseur industrielles entre le 22MnB5 et le 6Mn6, et de représenter 
quasiment la totalité des zones fondues de ces joints.  

En se basant sur la caractérisation de ces matériaux de synthèse, cette partie de l’étude a 
donc pour but de comprendre l’origine de cette relative constance de propriétés, et de 
construire des lois constitutives applicables pour tous les taux de mélange pour prédire les 
comportements métallurgique et mécanique. Par conséquent, on espère que le joint soudé 
peut être reconstruit avec cette vue d’ensemble de toute la gamme de composition chimique 
entre le 22MnB5 et le 6Mn6, qui présente un gradient de teneur chimique entre les 
matériaux, notamment en carbone (0,22% dans le 22MnB5, 0,06% dans le 6Mn6) et en 
manganèse (1,2% dans le 22MnB5, 1,8% dans le 6Mn6).  

Dans cette étude, on évalue aussi, au passage, la faisabilité de décrire le joint soudé par une 
unique représentation paramétrique de microstructure et de caractéristiques mécaniques, ce 
qui permettrait de prédire le comportement d’un joint quelles que soient les épaisseurs 
relatives de 22MnB5 et de 6Mn6.  

 

Figure 2-1 : Les taux de mélange entre 22MnB5 et 6Mn6 pour les quatre matériaux à étudier  

2.2.2.2 Choix des compositions chimiques des joints soudés en 22MnB5 et 22MnB5 

Pour les joints soudés de l’assemblage homogène en 22MnB5, la composition chimique du 
joint soudé est presque identique à celle du métal de base. La contamination par l’aluminium 
venant du revêtement, même en faible teneur, peut avoir un effet significatif sur le 
comportement mécanique du joint soudé après le traitement thermique, en abaissant sa 
résistance mécanique au-dessous de celle du métal de base. (cf. Chapitre 1.1.4.2) 

La solution proposée pour compenser l’effet indésirable de l’aluminium est d’apporter des 
éléments trempants au bain fondu lors du soudage, par un fil d’apport, en vue d’assurer la 
résistance mécanique du joint soudé après le traitement thermique.  

Plusieurs éléments ont été considérés tels que le carbone, le manganèse, le nickel et le 
chrome. L’ajout du ou des éléments trempants doit pouvoir compenser l’effet de l’aluminium 
à la fois sur la température de fin d’austénitisation et sur la vitesse critique de trempe 
martensitique. En plus, il est désirable d’augmenter légèrement la dureté du joint soudé par 
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rapport à celle du métal de base afin d’obtenir un effet protecteur lors d’une sollicitation 
mécanique. En même temps, le besoin industriel veut que le fil riche en élément choisi soit 
facile à se procurer sur le marché à un coût raisonnable. (cf. Chapitre 1.2.5) 

L’élément d’addition choisi ici est le carbone, qui permet a priori de répondre à ces 
exigences. Cependant, il peut mener au risque de fragilité à haute teneur. Ce risque est 
évalué dans la présente thèse par une caractérisation mécanique des joints soudés à basse 
température et à défauts géométriques artificiels, pour induire des concentrations de 
contraintes représentatives de celle potentiellement rencontrées en service.  

Il est constaté que lorsque la quantité d’aluminium (au moins jusqu’à 0,7%) et/ou de carbone 
(au moins jusqu’à 0,4%) est faible et que le procédé du soudage par laser avec fil d’apport 
est bien maîtrisé, la distribution de ces deux éléments dans le joint soudé est quasiment 
uniforme. Le joint soudé peut alors être considéré comme un matériau homogène. 

On s’intéresse donc ici à la compréhension de l’influence des teneurs en aluminium et en 
carbone sur le comportement métallurgique, les propriétés mécaniques et le risque de 
fragilité des matériaux à base de 22MnB5.  

Onze matériaux à base de 22MnB5 avec ajout d’aluminium et/ou de carbone ont été choisis.  

 

Figure 2-2 : La composition chimique de cible des onze matériaux à base de 22MnB5 à étudier 

Les onze chimies cibles doivent former un nuage de points couvrant un domaine des 
matériaux à base de 22MnB5 chargé jusqu’à 0,7 masse% d’aluminium et 0,35 masse% de 
carbone, et peuvent être classés en trois catégories (Figure 2-2) : 

La première catégorie comprend les coulées à base de 22MnB5 avec uniquement la 
modification de teneur en carbone. Bien que dans les pièces industrielles, on trouve toujours 
de l’aluminium au joint soudé, cette catégorie de matériaux nous permet d’étudier l’effet du 
carbone seul sur les comportements métallurgiques et les propriétés mécaniques 
résultantes. La teneur maximum en carbone est fixée à 0,35%, seuil de risque de fragilité 
selon des études antérieures de soudabilité.  
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La seconde catégorie comprend les coulées à base de 22MnB5 avec uniquement la 
modification de teneur en aluminium, permettant d’isoler l’effet de l’aluminium. Il est observé 
sur les pièces industrielles que la teneur en aluminium dans les joints soudés est dans la 
plupart de cas aux alentours de 0,20 à 0,30%, et peut montrer à 0,70% en cas d’incident de 
production. La teneur maximum en aluminium est donc fixée à 0,70%.  

La dernière catégorie inclut les coulées avec à la fois la modification de la teneur en carbone 
et la modification de la teneur en aluminium. L’objectif est d’étudier l’interaction entre ces 
deux éléments vis-à-vis du comportement métallurgique et mécanique de cette famille 
d’aciers. 

 

2.2.3. Elaboration des matériaux 

2.2.3.1 Contrainte de préparation par soudage 

La méthode naturelle pour préparer les matériaux d’étude est le soudage par laser des deux 
aciers 22MnB5 et 6Mn6 à épaisseurs différentes pour les chimies à taux de mélange 
variable, et de l’acier 22MnB5 avec/sans une certaine quantité de revêtement et/ou un fil 
d’apport introduisant l’ajout de carbone pour les chimies à base de 22MnB5 avec aluminium. 

Cependant, cette méthode présente trois difficultés, sur l’élaboration des matériaux, le 
traitement thermique, et la fabrication des éprouvettes pour les caractérisations mécaniques: 

- Le joint soudé par laser de l’assemblage hétérogène en 22MnB5 et 6Mn6 est 
potentiellement un matériau de forte hétérogénéité chimique et métallurgique. Il est 
difficile d’obtenir par soudage laser un matériau de la composition chimique désirée 
moyennant celle de deux aciers de base, de façon homogène.   

- Les joints soudés peuvent contenir des défauts géométriques ou un saut d’épaisseur si 
les aciers de base sont d’épaisseurs hétérogènes. La non-planéité de surface peut 
rendre inefficace le traitement thermique par les outils de presse en raison de conditions 
de contact mal contrôlées, et difficile pour les simulateurs thermiques au chauffage par 
effet joule en raison de changement de section.  

- Les caractérisations mécaniques du joint soudé nécessitent de pouvoir solliciter 
indépendamment le joint soudé sans être influencé par le métal de base. Mais la faible 
largeur de la zone soudée, environ 1 mm, rend difficile l’usinage d’éprouvettes dans le 
joint réel et limite potentiellement les résultats accessibles.  

Les études métallurgiques et mécaniques ont besoin d’une solution permettant de réaliser 
des matériaux de composition chimique homogène dans un volume suffisant pour l’usinage 
des éprouvettes de caractérisation.  

2.2.3.2 Elaboration par coulées synthétiques  

La méthode adoptée pour la thèse est l’élaboration des coulées synthétiques, qui consiste à 
élaborer le matériau par le mélange des éléments à l’état liquide dans un four dédié.  

Le four (Figure 2-3) continent un système de double creuset (Figure 2-4). Un petit creuset 
est entouré par un autre plus grand. Les deux creusets sont séparés par une couche 
d’alumine qui assure l’isolation thermique. Le métal de base massif est placé dans le petit 
creuset avant l’élaboration. Il est chauffé par induction jusqu’à une température légèrement 
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supérieure au liquidus du métal. La composition chimique du métal fondu peut être modifiée 
par l’introduction d’éléments d’addition afin d’obtenir la chimie désirée.  

Lors de l’élaboration, le bain fondu est agité par brassage électromagnétique. L’intérieur du 
four est rempli par de l’hélium pur qui protège le bain fondu contre l’oxydation. La pression 
du gaz de protection est légèrement supérieure à celle de l’atmosphère. 

Le diamètre intérieur du petit creuset fait environ 55mm.  La masse maximale de matière qui 
peut être élaborée dans le creuset est d’environ 1 kg.  

 

 

Figure 2-3 : Installation de l’équipement d’élaboration des coulées synthétiques  
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Figure 2-4 : Schéma en coupe de l’intérieur  du four d’élaboration de coulées synthétiques 

Une fois que le bain de fusion que contient le creuset est suffisamment mélangé, on introduit 
par le haut du four une canne de silice creuse dans le bain fondu. Par l’écart de pression 
atmosphérique entre l’intérieur et l’extérieur du four, le métal liquide monte dans la canne. 
Ensuite, il solidifie après stabilisation du niveau et retrait de la canne du four pour former un 
échantillon métallique en forme de crayon. La dimension de l’échantillon est ainsi définie par 
la géométrie de la canne. Dans la présente étude, nous utilisons des cannes de diamètre 
intérieur de 5mm et de longueur 200mm (Figure 2-5). 5 à 7 échantillons sont prélevés pour 
chaque composition chimique. 

 

Figure 2-5 : Un échantillon en forme de crayon issu de l’élaboration de coulées synthétiques 

Les quatre compositions chimiques correspondant aux différents taux de mélange de 
22MnB5 et 6Mn6 sont élaborées par le mélange des deux métaux de base. Chaque chimie 
est réalisée par une coulée distincte. 

Les onze compositions chimiques correspondant au 22MnB5 avec l’ajout d’aluminium et/ou 
de carbone sont élaborées par l’ajout de poudres d’aluminium et/ou de carbone dans le bain 
de fusion de 22MnB5 en tant que métal de base. Plusieurs matériaux de synthèse sont 
élaborés en une seule coulée dans le cas où la chimie du matériau successeur peut être 
obtenue par ajout d’éléments dans la chimie du matériau qui le procède : une coulée pour 
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les chimies avec l’ajout d’aluminium seul, une coulée pour les chimies avec l’ajout de 
carbone seul et sans autre ajout d’éléments, une dernière coulée pour les chimies avec 
l’ajout de carbone et aluminium. 

Après le prélèvement de tous les échantillons par aspiration et l’extinction du four, la matière 
résiduelle dans le creuset solidifie dans l’air et forme un lingotin de diamètre 55 mm (Figure 
2-6a). La taille de grains dans le lingotin est d’environ 200 µm (Figure 2-6b). 

 

Figure 2-6 : Un lingotin obtenu dans le creuset après l’élaboration de coulées synthétiques (a) vue 
générale (b) surface supérieure montrant la taille de grains 

Après le prélèvement de 5 à 7 échantillons avant extinction du four, le lingotin présente une 
épaisseur faible (environ 20mm). Les éprouvettes de caractérisation mécanique sont donc 
prélevées dans les échantillons « crayon ». 

2.2.3.3 Défauts observés dans certaines coulées synthétiques 

Des fissurations et porosités ont été observées à l’intérieur des échantillons « crayon » 
prélevés à base de 22MnB5 contenant de hautes teneurs de carbone (supérieure ou égale à 
0,30%). Dans le cas extrême, des échantillons creux, voire des « tubes » (Figure 2-7) sont 
obtenus pour les plus hautes teneurs en carbone (supérieures ou égales à 0,35%). 

 

Figure 2-7 : Extrémité d’un échantillon « crayon » à 0,35 masse% de carbone montrant le manque de 
matière au milieu 
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Des défauts locaux tels que des retassures contenant des dendrites peuvent être observés 
sur les faciès de rupture prématurée de certains échantillons (cf. Chapitre 4.4). 

Ces défauts ne sont pas observés dans tous les échantillons à haute teneur en carbone 
dédiés aux essais mécaniques, mais peuvent entrainer une rupture prématurée des 
éprouvettes. Par conséquent, une forte proportion d’essais mécaniques n’a pas donné de 
résultats valides sur les compositions à haute teneur en carbone. 

Avant les essais mécaniques, une analyse par radiographie X a été effectuée sur les 
échantillons crayons dans le but de détecter les retassures et porosités, mais cela n’a pas 
donné de résultats satisfaisants en raison de la résolution insuffisante de l’appareil (la 
précision de mesure est d’environ 0,5mm).   

2.2.4. Représentativité des matériaux par rapport aux joints soudés 

Comme décrit dans le premier chapitre, le joint soudé est un matériau issu du mélange 
principalement entre les deux métaux de base, et éventuellement des éléments additionnels 
introduits via le fil d’apport ou entrainés par le bain de fusion. Le cycle thermique subi par le 
matériau lors du soudage consiste en trois étapes : 

- Un chauffage très rapide par le faisceau laser au-delà du liquidus de l’acier, jusqu’à 
environ 2500°C38 ; 

- Le bain de fusion reste liquide pendant environ 2 secondes après le passage du 
capillaire de vapeur ; 

- Le bain de fusion est solidifié et refroidi à une vitesse de l’ordre de 1000°C/s. 

A l’état brut de solidification, de manière générale, la zone fondue du joint soudé présente 
des grains fins d’environ 10µm (Figure 2-8a) et une microstructure riche en martensite ou 
bainite selon sa composition chimique. 

Les matériaux destinés ici aux études métallurgiques sont les échantillons cylindriques issus 
de l’élaboration des coulées synthétiques. Comme illustré par les précédents sous-chapitres, 
le cycle thermique de cette méthode est assez différent au celui du soudage par laser. Il 
consiste en trois étapes : 

- Un chauffage rapide par induction légèrement au-delà du liquidus de l’acier, aux 
alentours de 1500°C ; 

- Le bain de fusion reste liquide pendant quelques minutes ; 

- Le bain de fusion est solidifié et refroidi dans la canne en silice,  à une vitesse de l’ordre 
de 10°C/s. 

Le refroidissement des échantillons est nettement moins rapide que celui des joints soudés. 
Par conséquent, à l’état brut de solidification, la taille de grains est plus importante. Elle peut 
montrer jusqu’à 100µm (Figure 2-10b). Les joints des anciens grains austénitiques sont 
essentiellement parallèles au gradient de température. De même la microstructure est moins 
riche en martensite et/ou en bainite que pour le joint soudé.  



 

  

 

 41 

 

 Figure 2-8 : (a): Observation par MEB d’un joint soudé à base de 22MnB5 présentant une 
microstructure majoritairement martensitique et à grains fins; (b): Observation optique d’un échantillon 

élaboré à base de 22MnB5 présentant une microstructure ferrito-bainito-martensitique et à taille de 
grains austénitiques plus élevée  

Visiblement, la microstructure des échantillons élaborés s’éloigne de celle des vrais joints 
soudés à l’état brut de solidification, qui démontre un manque vraisemblable de 
représentativité microstructurale à ce stade de leur élaboration. Cependant, selon les 
observations métallographiques, il paraît possible que l’histoire de solidification du matériau, 
qui gouverne la formation de la microstructure à ce stade, soit au moins partiellement 
« oubliée » par le traitement thermique pendant l’emboutissage à chaud qui consiste en une 
ré-austénitisation complète et une décomposition de l’austénite à une vitesse de 
refroidissement représentative des conditions d’emboutissage à chaud. Par conséquent, la 
microstructure du matériau final pourrait ne dépendre quasiment que de la composition 
chimique et du cycle thermique d’emboutissage à chaud. Cela reste à vérifier. Ce sujet est 
étudié au Chapitre 3. 

 

2.3. Traitement thermique simulant l’emboutissage à chaud 

2.3.1. Choix des cycles thermiques 

2.3.1.1 Conditions du cycle thermique industriel 

Comme décrit dans le chapitre précédent, dans les conditions industrielles, le cycle 
thermique appliqué sur la pièce pendant l’emboutissage à chaud consiste en quatre étapes 
principales : 

- le chauffage : la température de la pièce monte de l’ambiante jusqu’à environ 930°C 
avec une vitesse en moyenne d’environ 10°C/s. Cette vitesse dépend notamment de la 
capacité du four et de l’épaisseur de la pièce, introduite dans le four chaud. 

- le maintien de la température : la température de la pièce est maintenue à 930°C 
pendant 5 à 10 minutes. Une durée plus longue est nécessaire pour l’austénitisation 
complète des pièces épaisses et le développement de l’alliage du revêtement sur ces 
pièces épaisses. Les épaisseurs typiques des pièces sont entre 0,8 mm et 2,5 mm. 

- le transfert : la pièce est transférée du four à la presse. Le temps de transfert entre la 
sortie du four et le début de l’emboutissage sous outils est en général de l’ordre de 5 
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secondes. La température de la pièce peut s’abaisser jusqu’à environ 750°C en fonction 
du procédé de transfert. Le matériau reste encore austénitique avant l’emboutissage.  

- le refroidissement : la pièce est refroidie par les outils d’emboutissage jusqu’à la 
température ambiante avec une vitesse de refroidissement moyenne entre 30°C/s et 
100°C/s selon les conditions locales de contact avec les outils tout au long de la 
déformation à chaud.  

Néanmoins, dans le cas d’un mauvais contact entre l’outil et le joint soudé, il est possible 
que la vitesse de refroidissement soit localement inférieure à 30°C/s. Cette vitesse n’est pas 
toujours constante pendant l’emboutissage à chaud. Elle dépend notamment du contact et 
de l’échange thermique entre l’outil et le joint soudé. 

Le refroidissement peut être accompagné par la mise en forme de la pièce. La déformation 
de l’austénite survenant lors du refroidissement peut entraîner un changement du 
comportement en transformation de phases. Pour les vitesses de refroidissement entre 
20°C/s et 50°C/s, les températures de début et de fin de transformation martensitique sont 
comparables entre les cas de l’austénite déformée et de l’austénite non déformée. Dans le 
cas sans déformation de l’austénite, une vitesse de refroidissement plus élevée amène à des 
températures plus élevées de transformation martensitique. (Figure 2-9)  

La déformation de l’austénite augmente aussi la vitesse critique de trempe martensitique. 1% 
de déformation plastique de la pièce peut générer 1°C/s d’augmentation de la vitesse critique 
de trempe martensitique dans la gamme de vitesse entre 15°C/s et 60°C/s39.  

 
 

 

Figure 2-9 : Température de début (Ms) et de fin (Mf) de transformation martensitique du 22MnB5 en 
fonction de la vitesse de refroidissement (a) sans déformation de l’austénite (b) avec déformation de 

l’austénite (DRX : recristallisation dynamique) 39 

 

2.3.1.2 Simplification des paramètres du traitement thermique  

Afin de limiter l’étude aux paramètres a priori les plus importants, les simplifications 
suivantes sont effectuées sur chaque étape du cycle thermique appliqué aux coulées 
synthétiques (Figure 2-10) : 

a b 
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- le chauffage : la température de la pièce monte lentement de l’ambiante jusqu’à environ 
930°C avec une vitesse constante de 10°C/s. 

- le maintien en température : le chauffage est effectué ici par effet Joule sur les 
échantillons cylindriques. La température de l’échantillon est maintenue à 930°C 
pendant 5 minutes.  

- le transfert : nous ne tenons pas compte du temps de transfert et de la perte de 
température correspondante.  

- le refroidissement : l’échantillon est refroidi de 930°C à la température ambiante avec 
une vitesse constante sans déformation de l’austénite.  

Plusieurs vitesses de refroidissement entre 20°C/s et 100°C/s sont employées dans l’étude :  

- des vitesses autour de 27°C/s qui est la vitesse critique de trempe martensitique du 
22MnB5 (austénite non déformée) ; 

- la vitesse proche du maximum atteignable par l’emboutissage à chaud : 100°C/s. 

Ces mesures de simplification nous permettent de focaliser l’étude sur la transformation de 
phases et le comportement mécanique des matériaux résultants en fonction de la 
composition chimique et de la vitesse de refroidissement, cette dernière étant le paramètre le 
plus variable et le plus difficile à maîtriser pendant l’emboutissage à chaud. 

 

Figure 2-10 : Schéma des cycles thermiques choisis dans l’étude pour simuler l’emboutissage à 
chaud 

Les échantillons sont traités thermiquement selon trois méthodes : 

- traitement thermique par un simulateur thermomécanique Gleeble 1500 pour obtenir les 
quatre premières vitesses de refroidissement inférieures à 50°C/s. Les échantillons 
traités sont utilisés pour l’usinage de certaines éprouvettes d’essais mécaniques et les 
observations métallographiques 
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- chauffage au four puis trempe à l’huile pour obtenir une vitesse de refroidissement 
rapide, de 100°C/s pour l’usinage de certaines éprouvettes d’essais mécaniques et les 
observations métallographiques 

- traitement thermique sur un dilatomètre de trempe pour étudier la transformation de 
phases au chauffage et en refroidissement continu en vue d’établir des courbes TRC en 
fonction de la composition chimique. 

 

2.3.2. Traitement thermique par simulateur thermomécanique 

Les traitements thermiques instrumentés sont effectués à l’aide d’une machine simulateur 
thermomécanique Gleeble 1500 (Figure 2-11). Cette machine d'essai servo-hydraulique 
permet de piloter la charge ou le déplacement des éprouvettes chauffées par effet Joule. 
Cela nous permet de reproduire des cycles thermiques définis.  

Les ébauches utilisées pour réaliser cette campagne d’essais ont été prélevées directement 
par découpe de tronçons d’échantillons cylindriques de coulées synthétiques. Ces ébauches 
ont donc une section circulaire de 5 mm de diamètre. 

 

Figure 2-11 : Montage de l’éprouvette sur la machine Gleeble40 

L’éprouvette est tenue entre deux mors de fixation en alliage de cuivre. Un courant de 
chauffage par effet Joule passe des mors à l’éprouvette. La distance entre les deux mors est 
fixée à 20 mm. Pendant l’ensemble du cycle thermique, l’éprouvette est traitée sous vide 
primaire, en permettant de limiter l’oxydation et la décarburation, et à charge imposée nulle 
pour compenser les effets de dilation thermique. 

Le cycle thermique est contrôlé à l’aide d’un thermocouple Chromel-Alumel qui donne un 
signal de retour à l’unité de pilotage Eurotherm. La longueur de la zone en température « 
homogène », d’après de précédentes études, est estimée à environ un tiers de la distance 
entre mors41. 
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Le refroidissement des éprouvettes est obtenu par la conduction thermique via les mors. Ces 
mors ne sont munis d’aucun dispositif de refroidissement mais leur température n’excède 
guère 100°C. La vitesse de refroidissement maximum peut être obtenue par extinction du 
chauffage. Dans ce cas, la zone à température contrôlée passe de 700°C à 300°C en 
environ 8 secondes. (vitesse moyenne de refroidissement d’environ 50°C/s)  

Les premiers essais de traitement thermique ont montré un retard de la température 
mesurée par le thermocouple par rapport à la température de consigne, et ainsi une 
diminution progressive de la vitesse de chauffage mesurée au cours de l’essai. Le nettoyage 
régulier des résidus d’oxydation sur les mors de cuivre permet de diminuer ces variations.  

Afin d’obtenir les cycles thermiques désirés, un décalage balistique de la consigne est 
appliqué. Les vitesses de refroidissement réellement obtenues sont 21°C/s, 24°C/s, 27°C/s 
et 31°C/s.  

2.3.3. Traitement thermique des coulées synthétiques par trempe à l’huile 

Limitée par la capacité de conduction thermique des mors métalliques, la méthode de 
traitement thermique par le simulateur thermomécanique à disposition ne permettait pas 
d’atteindre une vitesse de refroidissement plus élevée que 50°C/s pour les éprouvettes 
d’acier en diamètre 5 mm. Il est nécessaire de trouver une solution instrumentée qui permet 
d’obtenir le cycle thermique avec une vitesse de refroidissement aux alentours de 100°C/s. 
Une solution développée est le chauffage par un four suivi par la trempe dans un fluide bien 
choisi.  

Les éprouvettes utilisées pour réaliser cette campagne d’essais ont été prélevées 
directement par découpe des échantillons cylindriques de coulées synthétiques. Ces 
éprouvettes ont donc une section circulaire de 5 mm de diamètre et une longueur d’environ 
30 mm. Pendant le traitement thermique, la température des éprouvettes est surveillée par 
l’intermédiaire d’un thermocouple soudé selon l’axe de l’éprouvette grâce à un trou de 5mm 
de profondeur percé à une extrémité. 

Les éprouvettes sont d’abord chauffées dans un four à 930°C pendant 5 minutes. Ensuite, 
elles sont trempées dans un liquide agité en vue d’obtenir une vitesse de refroidissement à 
cœur de 100°C/s en moyenne entre 700°C et 300°C (4 secondes). 

La trempe dans l’eau d’après ces mesures donne une vitesse de refroidissement de l’ordre 
de 300°C/s entre 700°C et 300°C. Cette vitesse est nettement supérieure à notre cible.  

La vitesse de refroidissement dépend de la viscosité du liquide de trempe qui influence 
fortement le coefficient de transfert thermique.42 Il a donc été décidé d’augmenter la viscosité 
du liquide par rapport à l’eau distillée afin de diminuer l’efficacité du transfert thermique et de 
réduire la vitesse de refroidissement.  

Le liquide utilisé est un mélange entre une huile spécifique (Castrol Aquatrempe 500T®) à 
forte viscosité et de l’eau distillée. La viscosité du liquide est modifiable par le taux de dilution 
(Figure 2-12).  
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Figure 2-12 : Viscosité du liquide de mélange entre l’huile et l’eau à 40°C en fonction de la fraction 
volumique d’huile (1 cSt = 0,01 St = 10-6 m2/s, unité de la viscosité cinématique)43  

La solution de mélange est maintenue à environ 25°C. Différentes vitesses de 
refroidissement peuvent être obtenues en modifiant le taux de mélange entre l’huile et l’eau 
(Figure 2-13). 

Le liquide adopté dans l’étude est donc le mélange d’un tiers d’huile et deux tiers d’eau 
distillée.  
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Figure 2-13 : Corrélation entre la proportion de l’eau dans le fluide de trempe, en pourcentage 
volumique et le temps de refroidissement entre 700°C et 300°C 

2.3.4. Traitement thermique par dilatomètre 

L’appareil utilisé est un dilatomètre DT1000 dit « de trempe ». Il est équipé d’un four à 
radiations permettant d’atteindre des vitesses de chauffage comprises entre 10-2°C/s et 
environ 200°C/s et une température maximale avoisinant 1300°C. Les vitesses de 
refroidissement obtenues s’échelonnent de -200°C/s à -10-2°C/s. Les vitesses les plus 
élevées sont obtenues par injection, dans l’enceinte, d’hélium refroidi à l’azote liquide. Le 
débit d’azote liquide est piloté par des électrovannes asservies. Cette configuration a été 
utilisée pour obtenir les vitesses de trempe visées dans le cadre de l’étude. Les essais ont 
été réalisés sous vide primaire.  

La variation de longueur de l’échantillon est transmise à un extensomètre par l’intermédiaire 
d’un poussoir en silice. Les températures sont mesurées à l’aide d’un thermocouple soudé 
directement sur l’échantillon.  

Les éprouvettes utilisées pour réaliser cette campagne d’essais ont été prélevées 
directement par découpe des échantillons cylindriques de coulées synthétiques, puis un 
usinage permettant de réduire le diamètre et de réaliser les deux extrémités coniques. Ces 
éprouvettes ont une section circulaire de 4 mm de diamètre et une longueur d’environ 20 
mm. 

Les cycles thermiques appliqués sur les coulées de synthèse sont en trois étapes : 

- le chauffage : de la température ambiante jusqu’à 930°C avec une vitesse constante de 
10°C/s. 
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- le maintien de la température à 930°C pendant 5 minutes. 

- le refroidissement : l’échantillon est refroidi de 930°C à la température ambiante avec 
une vitesse constante.  

Les vitesses de refroidissement employées sont  

- 10°C/s, 20°C/s, 23°C/s, 27°C/s et 35°C/s pour les coulées à base de 22MnB5 avec 
ajout de carbone et/ou d’aluminium. Les vitesses étudiées sont aux alentours de la 
vitesse critique de trempe martensitique de 22MnB5 (27°C/s). La vitesse lente de 
10°C/s est aussi étudiée pour les chimies à forte teneur en carbone qui auraient 
éventuellement une faible vitesse critique de trempe martensitique. 

- 20°C/s, 23°C/s, 27°C/s, 35°C/s et 50°C/s pour les coulées de mélange de 22MnB5 et 
6Mn6 avec ajout d’aluminium de 0,30 %. Les vitesses étudiées sont aux alentours de la 
vitesse critique de trempe martensitique du 22MnB5 (27°C/s).  La vitesse rapide de 
50°C/s est aussi étudiée pour les chimies à proportion élevée de 6Mn6 qui décalerait 
fortement les courbes de TRC vers les temps longs par rapport à celles du 22MnB5. 

2.3.5. Représentativité des matériaux élaborés par rapport aux joints soudés 

Après le traitement thermique, on a vérifié que la microstructure de l’échantillon élaboré était 
quasiment identique à la microstructure du joint soudé si la composition chimique et le cycle 
thermique appliqué sont les mêmes. Pour le matériau à base de 22MnB5, après le traitement 
thermique consistant en un chauffage à 930°C, un maintien à 930°C pendant 5 minutes puis 
un refroidissement jusqu’à 300°C à 100°C/s, la microstructure est identique à celle d’un joint 
soudé en iso-matériau de 22MnB5 ayant subi le même cycle thermique du traitement via une 
trempe en liquide. La microstructure présente de fines lattes de martensite, dont la longueur 
est de l’ordre de 10µm. (Figure 2-14) 

 

Figure 2-14 : Microstructure observée au MEB (a) d’un joint soudé à base de 22MnB5 ; et (b) d’un 
échantillon élaboré à base de 22MnB5 ayant subi un traitement thermique avec décomposition de 

l’austénite à 100°C/s  

Les échantillons issus de l’élaboration en coulée synthétique ont donc été considérés  
comme représentatifs des joints soudés pour les études métallurgiques et mécaniques au 
moins lors du refroidissement final. 
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2.4. Caractérisation microstructurale 

2.4.1. Observation de la microstructure  

Les observations au microscope optique ou microscope électronique à balayage ont été 
réalisées sur des échantillons polis jusqu’à 1µm puis attaqués.  

Les attaques chimiques utilisées sont l’attaque au Nital 2% pour révéler les phases 
ferritiques et martensitiques, et l’attaque Béchet-Beaujard pour visualiser les ségrégations de 
solidification. Les deux attaques peuvent être superposées (Béchet-Beaujard puis Nital).  

2.4.2. Identification des phases par diffraction des électrons rétrodiffusés 

La diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD « Electron BackScatter Diffraction ») permet 
de caractériser la micro-texture d’un cristal dans un échantillon polycristallin. C’est une 
technique d’analyse de surface.  

Les analyses EBSD ont été effectuées dans un microscope électronique à balayage équipé 
d’un canon à émission de champ de type Schottky. La tension d’accélération est de 20 kV. 
L’échantillon est fixé sur un support incliné, dont la normale fait un angle de 70° avec le 
faisceau. Cette inclinaison permet de récupérer un maximum d’électrons rétrodiffusés. Le 
support est placé sur la platine du microscope face à un écran phosphorescent. 

Cette méthode a été utilisée ici pour l’identification des phases dans les joints soudés. 

2.4.3. Mesure de la composition chimique avec la microsonde de Castaing 

Les mesures de compositions chimiques ont été réalisées par une microsonde de Castaing 
sur les joints soudés en 22MnB5 et/ou 6Mn6 avec ou sans mélange du revêtement. 

Les mesures sont réalisées sous une tension de 20kV, une intensité de 30nA et un angle de 
collection de 40°.  

Les éléments à mesurer sont l’aluminium, le silicium, le manganèse et le fer. Les teneurs 
massiques de l’aluminium et du silicium peuvent être très faibles (0,05% à 2%) et une 
précision de mesure élevée (à l’échelle de 0,05%) est nécessaire. Il n’est donc pas possible 
de quantifier par la mesure MEB/EDX. 

Entant donnée la difficulté de mesure pour la quantification de la teneur du carbone, il a été 
décidé de quantifier la teneur de carbone par méthode inverse, via la dureté de la martensite 
en tenant compte des teneurs des autres éléments (Si, Mn, Al).  

 

2.5. Caractérisation mécanique des matériaux synthétiques 

2.5.1. Microdureté 

Les mesures de dureté sur les joints soudés et les coulées synthétiques ont été réalisées 
avec un microduromètre semi-automatique Buehler Micromet 5114 et un logiciel de mesure 
OmniMet MHTSA. 

Les mesures de microdureté sont réalisées sur des échantillons polis manuellement jusqu’à 
1µm. La charge utilisée est 500g. La taille de l’empreinte est de l’ordre de 20µm à 50µm en 
diagonale. Le pas entre deux mesures de dureté est 0,1 mm. 
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Les mesures de microdureté permettent notamment de : 

- Estimer la résistance mécanique du joint soudé et des coulées synthétiques, avant et 
après le traitement thermique. Nous ne réalisons pas d’essais mécaniques sur les 
échantillons avant le traitement thermique. 

- Evaluer l’homogénéité de la résistance mécanique du joint soudé et des coulées 
synthétiques après le traitement thermique 

- Rétro-calculer la teneur de carbone dans le matériau par mesure de dureté après la 
trempe martensitique. Il n’est pas possible de mesurer quantitativement et localement la 
teneur de carbone avec la microsonde de Castaing. Pour les faibles teneurs en jeu ici, 
la mesure de microdureté sur une coupe est ainsi une méthode simple et rapide pour 
détecter la teneur et la répartition du carbone dans le joint soudé ou les coulées 
synthétiques. 

2.5.2. Essais mécaniques sur les matériaux synthétiques 

Les objectifs de cette partie de l’étude sont d’établir les lois constitutives du comportement 
élastoplastique de cette famille d’aciers en fonction de la composition chimique et du cycle 
thermique appliqué, d’évaluer les risques de fragilité liés entre autres aux hautes teneurs en 
carbone, et de définir des critères de rupture adéquats. Pour cela, il est nécessaire de 
réaliser des essais sur des éprouvettes prélevées à partir des coulées synthétiques 
élaborées à différentes compositions chimiques et traitées par différents cycles thermiques.  

Les essais mécaniques comprennent d’abord la conception géométrique des éprouvettes. 
Les éprouvettes sont usinées à partir des échantillons traités thermiquement. Il est 
raisonnable de supposer que l’acier 22MnB5, après le cycle thermique conventionnel de 
l’emboutissage à chaud, devient un matériau isotrope44. Ici nous considérons que les 
échantillons de coulées synthétiques sont isotropes après le traitement thermique quelle que 
soit leur composition chimique. En fait, les échantillons ont déjà une symétrie de révolution 
avant le traitement thermique. 

Nous optons donc pour des éprouvettes cylindriques. Les charges de traction s’appliquent 
sur l’axe des « crayons ». La longueur totale de l’éprouvette est fixée à 18mm dans le but 
d’économiser la matière. Le diamètre maximum de l’éprouvette est limité à 5mm par la 
géométrie des échantillons élaborés.  

2.5.2.1 Essais de traction quasi-statique sur éprouvettes lisses 

Pour les éprouvettes lisses, la longueur de la zone utile est fixée à 5mm pour les raisons 
suivantes : 

- lors du traitement thermique des échantillons par Gleeble 1500, la distance entre les 
deux mors est fixée à 20 mm (Chapitre 2.2.2). Cela nous donne environ 7mm de 
longueur de traitement homogène et sûr. 

- la limite de mesure de l’extensomètre disponible afin de pouvoir mesurer le 
déplacement longitudinal.  

Cependant, il reste encore à vérifier l’homogénéité de la distribution de contrainte dans la 
zone en question. La vérification préliminaire de cette condition lors de la conception de la 
géométrie de l’éprouvette a été effectuée par F. Tankoua dans le cadre de sa thèse45. Il a 
réalisé des simulations par éléments finis, à l’aide d’une loi de comportement élastoplastique 
d’un acier pour gazoducs. (Figure 2-15) 
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Figure 2-15 : Distribution de contrainte équivalente de Von Mises et de contrainte axiale au début de 
la déformation plastique. Le point A est le nœud utilisé pour le mesure de déplacement numérique46 

La géométrie de l’éprouvette lisse pour la traction quasi-statique uni-axiale est illustrée sur le 
dessin (Figure 2-16). 3 essais en température ambiante sont visés par condition. Les essais 
sont effectués sur une machine de traction MTS793. 

 

Figure 2-16 : Géométrie choisie de l’éprouvette lisse de traction quasi-statique uni-axiale 

Un problème technique rencontré lors des essais mécaniques est le glissement indésirable 
de l’extensomètre sur l’éprouvette qui fausse les résultats de déformation mesurée. La 
solution développée est la mesure par corrélation d’image via une caméra rapide, en suivant 
des taches marquées sur l’éprouvette aux extrémités de la zone utile, et de mesurer 
l’évolution de la distance entre deux voire plusieurs taches grâce à un logiciel de traitement 
d’image. (Figure 2-17) 
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Figure 2-17 : Une éprouvette de traction marquée avec des taches noires sur un fond de peinture 
blanche, vue par la caméra rapide durant un essai de traction, Images de gauche à droite : de 

l’amorçage de rupture jusqu’à la rupture totale 

Afin de vérifier la fiabilité de la géométrie et l’équivalence entre les matériaux en tôles et 
crayons, les résultats obtenus sur le matériau à base (tôle) de 22MnB5 avec les éprouvettes 
cylindriques sont comparés ici avec ceux obtenus sur une tôle d’acier 22MnB5 ayant subi le 
même traitement thermique (vitesse de refroidissement à environ 50°C/s) et usinée en 
éprouvette de traction standard ISO 12,5mm x 50mm. (Figure 2-18) Les deux courbes sont 
superposées, tant en termes de limite d’élasticité que d’écrouissage. Les matériaux issus 
des coulées synthétiques sont donc considérés comme pertinents en vue d’obtenir les lois 
constitutives des joints d’acier embouti à chaud.  
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Figure 2-18 : Comparaison entre les courbes de traction quasi-statique uni-axiale obtenues pour une 
éprouvette standard ISO 12,5 x 50 mm (tôle industrielle) et une éprouvette cylindrique (crayon traité 

thermiquement) 

2.5.2.2 Essais de traction quasi-statiques sur éprouvettes entaillées 

L’objectif de ces essais est d’étudier le comportement à rupture des matériaux élaborés en 
fonction de la composition chimique et du cycle thermique appliqué à l’ambiante et à -50°C 
(l’absence de risque de rupture fragile prématurée jusqu’à cette température est exigé par 
certains constructeurs automobiles), pour évaluer le risque de rupture fragile prématurée, 
notamment pour les matériaux à haute teneur en carbone. Les essais mécaniques 
comprennent d’abord la conception géométrique des éprouvettes. Les éprouvettes ont été 
usinées à partir des échantillons traités thermiquement.  

Comme pour les éprouvettes lisses, nous optons donc pour des éprouvettes cylindriques. 
Les charges de traction sont appliquées selon l’axe des crayons. La longueur totale de 
l’éprouvette est fixée à 18mm dans le but d’économiser la matière. Le diamètre maximum de 
l’éprouvette est limité à 5mm par la géométrie des échantillons élaborés. Le volume de la 
zone la plus sévèrement sollicitée doit être suffisamment élevé pour que l’hypothèse de 
mécanique des milieux continus reste valide.  

Une entaille a été introduite dans la zone centrale afin de favoriser la concentration de 
contrainte et de favoriser la rupture, et rendre faisable l’analyse élastoplatique pour des 
déformations plus élevées que sur une éprouvette lisse qui strictionne. L’ouverture de 
l’entaille doit être plus grande que 0,5mm pour permettre l’accès de l’extensomètre diamétral 
(épaisseur 0,5mm). 

La géométrie de l’entaille a été choisie comme sévère pour induire la rupture par clivage de 
l’éprouvette lors de la traction si le matériau y est sensible. Cette condition est en accord 
avec le modèle statique de Ritchie-Knott-Rice qui suppose que la contrainte maximale 
principale excède la valeur critique sur un volume contenant plusieurs défauts capables de 
déclencher la rupture par clivage47. Il est également observé par Lambert-Perlade48 que les 
éprouvettes cassées avec une rupture par clivage présentent une réduction diamétrale 
jusqu’à 30% en moyenne à la rupture. La géométrie des éprouvettes a également été 
conçue au cours de la thèse de F. Tankoua49. Dans son étude, la géométrie de l’entaille a 
été décidée pour un acier pour gazoduc pour lequel cette valeur critique n’excède pas 2000 
MPa49, et la condition pour la réalisation de la rupture complète par clivage peut être 
résumée comme suit : une zone sollicitée avec une contrainte axiale d’au moins 2000 MPa 
et une déformation de 30% doit contenir des phases microstructurales fragiles ou des amas 
de grains ferritiques plus gros, qui constituent dans son cas des amorces potentielles de 
rupture par clivage. 

La géométrie retenue avec un rayon d’entaille de 0,4 mm est choisie pour la conception des 
éprouvettes (Figure 2-19). Pour cette géométrie, la triaxialité des contraintes près de l’axe 
est d’environ 1,6 à 30% de réduction diamétrale moyenne49. En tenant compte des éventuels 
défauts de solidification dans les crayons, trois essais valides à basse température (-50°C) 
sont visés par condition (composition chimique et traitement thermique). 
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Figure 2-19 : Géométrie choisie de l’éprouvette entaillée de traction quasi-statique  

 

2.6. Etude des propriétés mécaniques d’assemblages soudés réels 

2.6.1. Objectif de l’étude 

Les caractérisations mécaniques des échantillons de coulées synthétiques permettent 
d’établir des lois constitutives et des critères de rupture de ces matériaux en fonction de la 
composition chimique et du cycle de traitement thermique. Néanmoins, comme illustré dans 
les sous-chapitres précédents, l’objectif final reste de reconstruire le comportement des vrais 
joints soudés, considérés comme des multi-matériaux contenant plusieurs zones de 
compositions chimiques et de microstructures différentes. 

Afin d’examiner l’applicabilité des lois de comportement obtenues via les coulées de 
synthèse sur les assemblages réels, il est nécessaire de comparer le comportement 
mécanique des joints réels avec ceux obtenus par calcul numérique en modélisant un joint 
soudé reconstruit à partir des lois de comportement des matériaux homogènes de coulées 
synthétiques. 

Les matériaux étudiés sont des tôles d’aciers monolithiques de 22MnB5 et de 6Mn6, des 
flans soudés de l’assemblage homogène à base de 22MnB5, et des assemblages 
hétérogènes entre 22MnB5 et 6Mn6. 

2.6.2. Préparation des matériaux de base 

2.6.2.1 Flans monolithiques 

Les flans monolithiques sont respectivement en 22MnB5 d’épaisseur 1,5mm et 6Mn6 
d’épaisseur 1,5mm, couverts par un revêtement AlSi. 

2.6.2.2 Assemblage homogène à base de 22MnB5 

Les assemblages homogènes à base de 22MnB5 sont réalisés par le soudage laser de deux 
flans de 22MnB5 d’épaisseur 1,5mm.  

Une préparation de bords consistant en l’enlèvement du revêtement d’aluminium est 
effectuée avant le soudage. Mais certains joints soudés sont réalisés avec une préparation 
intentionnellement imparfaite afin d’introduire dans le joint soudé une contamination par 
l’aluminium, à une teneur moyenne calculée et contrôlée.  
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Pour certains joints soudés, un fil enrichi en carbone est introduit dans le bain de fusion lors 
du soudage laser. On rappelle que lors que la quantité d’aluminium (au moins jusqu’à 0,7 %) 
et/ou de carbone (au moins jusqu’à 0,4 %) est faible et que le procédé du soudage par laser 
avec fil d’apport est bien maîtrisé, la distribution de ces deux éléments dans le joint soudé 
est quasiment uniforme. Le joint soudé peut alors être considéré comme un matériau 
chimiquement homogène. 

2.6.2.3 Assemblage hétérogène à base de 22MnB5 et 6Mn6 

Les assemblages hétérogènes à base de 22MnB5 et 6Mn6 sont réalisés par le soudage 
laser de ces deux grades d’aciers en deux combinaisons d’épaisseurs en vue d’obtenir des 
assemblages présentant différents comportements mécaniques : 

- 22MnB5 1,2mm et 6Mn6 1,5mm, ici on attend une composition chimique en zone 
fondue légèrement plus proche de celle du 6Mn6 que de celle du 22MnB5 (en moyenne, 
A45B55) 

- 22MnB5 1,8mm et 6Mn6 1,5mm, ici on attend l’effet inverse sur la composition chimique 
de la zone fondue (en moyenne, A55B45). 

Une préparation de bords consistant en l’enlèvement partiel du revêtement d’aluminium a été 
effectuée avant le soudage. 

2.6.3. Création de défauts géométriques sur les joints soudés 

En plus des propriétés mécaniques intrinsèques du joint soudé, les éventuels défauts 
géométriques du joint ont aussi une influence sur le comportement mécanique de l’ensemble 
de l’assemblage. Dans le but d’étudier la sensibilité du comportement mécanique des 
assemblages envers les défauts géométriques, notamment les caniveaux, des défauts 
artificiels ont été réalisés par usinage sur les joints soudés avant le traitement thermique 
(Figure 2-20).  

 

Figure 2-20 : Illustration schématique des défauts géométriques artificiels à étudier 

Des défauts superficiels sont usinés à l’aide d’une fraise. Les flans soudés sont fixés sur un 
plateau de bridage incliné de 45° par rapport au plan horizontal. Le joint soudé est parallèle 
au plan horizontal. L’axe de rotation de la fraise est perpendiculaire au plan horizontal. Elle 
intervient sur le joint soudé pour usiner un caniveau à angle droit sur la totalité de la longueur 
du joint soudé.  

Les flans soudés sont découpés en coupons d’environ 30mm de largeur (sens du cordon 
soudé) et d’environ 300mm de longueur (sens perpendiculaire au cordon soudé) afin d’éviter 
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la variation importante de profondeur d’usinage sur la longueur du joint soudé si ce dernier 
est long. L’objectif est d’assurer que la profondeur de l’usinage soit la plus constante 
possible pour une éprouvette donnée. (Figure 2-21) 

 

Figure 2-21 : Réalisation par usinage des défauts géométriques sur un joint soudé  

L’usinage est réalisé sur les joints soudés avant le traitement thermique. Le traitement 
thermique est effectué donc sur les éprouvettes usinées. Les contraintes internes créées par 
l’usinage sont ainsi libérées par le traitement thermique.  

Un ou deux défauts peuvent être créés sur le même joint soudé (Figure 2-22). Les défauts 
peuvent être créés sur la surface supérieure, non plane du fait des rattrapages d’épaisseurs, 
ou sur la face inférieure plane.  

 

Figure 2-22 : Sections de joints soudés avec caniveaux réalisés par usinage : (a) sur la face 
inférieure ; (b) sur la face supérieure et sur la face inférieure  

Cette réalisation mécanique est très empirique. La profondeur des caniveaux est mesurée 
par coupe micrographique localement et par triangulation optique le long du joint soudé. Le 
caniveau artificiel présente un angle quasiment droit, qui favorise une concentration de 
contrainte plus élevée par rapport aux caniveaux réels. Cela nous permet d’étudier 
l’influence du caniveau sur le comportement mécanique du joint soudé dans le cas le plus 
sévère possible. 

La qualité des surfaces usinées est très propre et sans amorçage de rupture observé par 
contrôle visuel. 
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La somme des profondeurs d’entailles sur les joints soudés varie entre 0 et environ 40% de 
l’épaisseur de la tôle la moins épaisse, comme le recommande la pratique des constructeurs 
automobiles. 

2.6.4. Traitement thermique 

Les flans monolithiques et les flans soudés sont traités en laboratoire par des outils et selon 
un cycle thermique similaires aux conditions industrielles (mise à part l’absence de 
déformation de l’austénite) de l’emboutissage à chaud. Le traitement thermique consiste en 
plusieurs étapes : 

- l’introduction du flan dans le four : le flan est introduit dans un four puis chauffé à 930°C. 

- le maintien en température : le flan est laissé dans le four pendant environ 5 minutes. 

- le flan est très rapidement sorti du four et transféré sur une presse. Le temps de 
transfert entre la sortie du four et le début de l’emboutissage sous presse est de l’ordre 
de 5 secondes. 

- le flan est trempé par la presse dont les plateaux sont refroidis à l’eau. La vitesse de 
refroidissement de la pièce est en moyenne aux alentours de 35°C/s. 

Les essais mécaniques ont été effectués sur les flans après ce traitement thermique. 

2.6.5. Essais de traction uni-axiale quasi-statique  

L’objectif de ces essais mécaniques est d’étudier l’influence du caniveau sur le 
comportement mécanique du joint soudé, et d’évaluer la fiabilité des lois de comportement et 
les modèles de prédiction de rupture établies par l’étude des matériaux synthétiques. 

La géométrie de l’éprouvette utilisée dans l’étude est l’éprouvette ISO 12,5 x 50mm (la 
longueur calibrée est de 75mm) couramment utilisée par le Centre de Recherches 
d’ArcelorMittal de Montataire. (Figure 2-23) 

 

Figure 2-23 : Géométrie de l’éprouvette de traction uni-axiale quasi-statique des flans monolithiques et 
flans soudés 
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L’éprouvette a une longueur totale d’environ 240mm et une largeur maximale de 30mm. La 
zone utile mesure 12,5mm en largeur et au moins 50mm en longueur. L’épaisseur de 
l’éprouvette est identique à l’épaisseur des flans monolithiques ou des flans soudés à 
solliciter. Dans ce dernier cas, le joint soudé est positionné au milieu de l’éprouvette et 
perpendiculaire à la direction de la charge appliquée en traction.  

La vitesse de déplacement de vérin est à 15 x 10-3 mm/s. La déformation de la zone utile est 
mesurée par extensomètres. La contrainte est calculée par la charge du vérin et la section 
de l’éprouvette. 

Les essais de traction ont été réalisés à l’ambiante et à froid (-50°C). La levée de risque de 
rupture fragile prématurée jusqu’à cette température est exigé par certains constructeurs 
automobiles.  

 

2.7. Conclusions 

Une nouvelle méthodologie a été développée pour étudier le comportement métallurgique et 
mécanique de ces joints soudés hétérogènes. La méthode choisie est d’élaborer des 
coulées synthétiques représentant les différentes compositions chimiques rencontrées dans 
le joint soudé réel. Le comportement du joint soudé est reconstruit à partir des données 
obtenues par la caractérisation de ces coulées synthétiques. 

Avec les mêmes morphologies microstructurales que les joints soudés réels après le 
traitement thermique, les échantillons issus de l’élaboration en coulée synthétique ont été 
considérés  comme représentatifs des joints soudés pour les études métallurgiques et 
mécaniques au moins lors du refroidissement, et seront utilisés dans les études suivantes de 
la transformation microstructurale et la caractérisation mécanique. 

Les essais mécaniques ont été spécifiquement conçus en s’adaptant à la géométrie des 
échantillons « crayons » issus des coulées synthétiques. Nous optons pour des éprouvettes 
cylindriques. Les charges de traction s’appliquent sur l’axe des « crayons ». Les 
caractérisations mécaniques des échantillons de coulées synthétiques permettent d’établir 
des lois constitutives et des critères de rupture de ces matériaux en fonction de la 
composition chimique et du cycle de traitement thermique. 

Afin d’examiner l’applicabilité des lois de comportement obtenues via les coulées de 
synthèse sur les assemblages réels, il est nécessaire de comparer le comportement 
mécanique des joints réels avec ceux obtenus par calcul numérique en modélisant un joint 
soudé reconstruit à partir des lois de comportement des matériaux homogènes de coulées 
synthétiques. Dans l’étude, cette vérification est réalisée par le biais de comparaison du seuil 
de défaut géométrique critique menant à une rupture au joint soudé, entre ceux obtenus 
respectivement par les essais et par le calcul.  
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3. Comportement métallurgique : effets de la composition 

chimique et des paramètres de traitement thermique sur 

l’évolution microstructurale 
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3.1. Introduction 

La microstructure de la zone fondue, avant et après traitement thermomécanique post-
soudage, est encore mal connue, du moins pour les échelles les plus fines. Cette partie de 
l’étude est consacrée à la compréhension de la formation de cette microstructure avant et 
après traitement thermomécanique simulant l’emboutissage à chaud. 

Les matériaux issues des coulées synthétiques seront étudiés en dilatométrie en vue de 
déterminer les températures nécessaires d’austénitisation et de tracer les diagrammes de 
transformation de phases lors du refroidissement continu. La microstructure de chaque 
coulée avant et après le traitement thermique a été étudiée par métallographie.  

Sur la base de ces résultats expérimentaux, des modèles quantitatifs sont ensuite établis 
pour décrire les proportions relatives des constituants principaux de la microstructure, et 
pour prédire la dureté du matériau en fonction de sa composition chimique et du cycle 
thermique. Les prédictions de ces modèles sont enfin comparées à des résultats 
expérimentaux obtenus sur joints réels. 

 

3.2. Etat de l’art : effets attendus des conditions de traitement thermique sur 
la transformation de phases 

3.2.1. Formation de l’austénite lors du traitement thermique 

Pendant le traitement thermique, les microstructures issues de la coulée, qu’elles soient 
ferritiques, ferrito-perlitiques, bainites ou martensitiques se transforment d’abord en austénite 
lors du chauffage.  

La formation de l’austénite de nos aciers à bas carbone entraîne la mise en solution de tout 
le carbone dans l’acier. La solubilité du carbone dans l’austénite (phase ) est plus élevée 

que dans la ferrite (phase ).  

Deux températures sont importantes à retenir pour l’austénitisation, 1Ac et 3Ac , qui 

correspondent au début et à la fin de l’austénitisation (au chauffage), respectivement. Ces 
valeurs sont notamment gouvernées par la composition chimique du métal, et aussi par sa 
microstructure. Pour l’acier 22MnB5 par exemple qui a une microstructure ferrito-perlitique 

avant ce traitement thermique, la transformation de la perlite va gérer la température 1Ac (qui 

sera proche de l’eutectoïde), tandis que la transformation de la ferrite va gérer la 

température 3Ac .  

Afin qu’un acier puisse être complètement austénitisé, il est nécessaire que la température 

de maintien du traitement thermique se trouve au-dessus de sa température 3Ac .50  

Il est démontré que la température 3Ac  est influencée par la vitesse de chauffage lors de 

l’austénitisation. Une vitesse de chauffage plus faible mène, dans certains cas, à une 

température 3Ac  plus élevée 51. 

Une fois la température maximale atteinte, il est nécessaire de maintenir l’acier à cette 
température sur une durée suffisamment longue afin de permettre une bonne 
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homogénéisation de l’austénite et la dissolution des carbures résiduels éventuels. (Figure 3-
1) 

 

Figure 3-1 : Diagramme d’austénitisation en conditions isothermes d’un acier de composition : 
0,34 %C - 1,07 %Cr – 0,17 %Mo (pourcentages massiques) ; la taille des grains d’austénite est 

indiquée en indices ASTM 52 

Pour un maintien isotherme, le grossissement des grains d’austénite peut être défini par un 
paramètre d’équivalence entre temps et température d’austénitisation. Ce paramètre repose 
sur une énergie d’activation. Il est défini par la formule suivante 53 : 
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- AP  est un paramètre d’austénitisation en Kelvin  

- T  est la température de maintien isotherme pendant l’austénitisation en Kelvin ;  
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- ct est la durée de l’austénitisation en heures ;  

- 0t est l’unité de temps en heures ( heure 10 t ) ;  

- H est l’énergie d’activation de l’austénitisation, pour les aciers au carbone faiblement 

alliés, molkJH /460  ;  

- R  est la constante des gaz parfaits = 8,314 
11   molKJ ,  

Dans le cas de notre étude, la taille de grain d’austénite s’élève à environ 30 à 35µm après 
une austénitisation à 930°C pendant 5 à 15 minutes.  

La croissance de l’austénite est pilotée par la diffusion rapide du carbone à haute 
température, notamment du fait de la dissolution des carbures. Cette diffusion se produit 
préférentiellement aux joints de grains et conduit à la germination de la phase austénitique. 
La phase austénitique croît de façon isotrope à partir du joint de grains d’origine, 
parallèlement à la dissolution des carbures. 54 

 

3.2.2. Microstructure ferritique après refroidissement continu 

Pour les aciers faiblement alliés, la microstructure ferritique est en général formée par la 
décomposition de l’austénite selon des vitesses de refroidissement peu élevées. 

La transformation de l’austénite en ferrite implique le rejet du carbone de la ferrite vers 
l’austénite, en fonction de la limite de solubilité dynamique. Même pour les aciers faiblement 
alliés et à faible teneur en carbone, si la vitesse de refroidissement est très élevée, ou pour 
des aciers à haute trempabilité, l’austénite ne peut être transformée en ferrite.  

Les microstructures de ferrite polygonale sont formées par décomposition de l’austénite à 
haute température. Les microstructures ferritiques formées par décomposition de l’austénite 
à température intermédiaire, telles que la ferrite aciculaire / bainitique et la ferrite granulaire / 
granulaire bainitique sont également courantes dans les conditions de refroidissement 
continu des aciers à bas carbone (<0,25 %)55. Ces deux constituants microstructuraux sont 
formés dans le même domaine de température que la transformation bainitique.  

3.2.3. Formation de bainite et de martensite au cours d’un refroidissement continu 

A 900°C, un acier bas carbone classique est complètement transformé en austénite. Lors du 
refroidissement continu, l’austénite devient instable thermodynamiquement si la température 
est inférieure à environ 700°C. En condition de quasi-équilibre, l’austénite se décompose et 
forme la perlite. En plus des conditions thermodynamiques indiquées par le diagramme de 
phases Fe – Fe3C, la transformation de phases dans l’acier est fortement influencée par la 
cinétique, qui se traduit par une forte influence de la vitesse de refroidissement sur la 
transformation microstructurale. 

Si la vitesse de refroidissement est suffisamment faible, la transformation suit les prédictions 
des diagrammes d’équilibre et la microstructure sera dominée par la perlite et la ferrite pro-
eutectoïde ou la cémentite selon la composition chimique de l’acier. Cependant, la 
transformation de l’austénite en perlite est une réaction reconstructive dépendant du temps, 
qui nécessite une diffusion à grande distance des atomes de fer et de carbone. Par 
conséquent, un refroidissement rapide peut mener l’acier à atteindre un état d’austénite 
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métastable à une température où la diffusion des atomes est relativement lente et la 
microstructure ferrite + perlite ne peut être formée.  

Si l’austénite est refroidie très rapidement, la martensite est formée sans diffusion des 
éléments, par le cisaillement de la structure cristalline CFC de l’austénite en une structure 
CC distordue. Les phases hors équilibre ne peuvent être formées qu’à basse température où 
la force motrice pour la réaction est suffisante pour surmonter la contrainte considérable 
imposée par la transformation. La réaction est réalisée sans diffusion substitutionnelle ou 
interstitielle des atomes. Par conséquent, la martensite hérite de la composition chimique de 
l’austénite mère.  

La bainite prend place entre la transformation en ferrite et la transformation en martensite, 
dans les conditions de refroidissement où la diffusion des éléments en substitution est limitée 
mais où la force motrice thermodynamique n’est pas suffisante pour former la martensite 
(Figure 3-2). Contrairement à la perlite, où la ferrite et la cémentite croissent d’une manière 
cooopérative, la bainite est formée par la transformation de l’austénite en ferrite sursaturée 
en carbone, suivie ou accompagnée par la diffusion du carbone et la précipitation de 
carbures si la composition chimique s’y prête.  

 

 

Figure 3-2 : Diagramme de transformation par refroidissement continu d’un acier Ni-Cr-Mo contenant 
0.15 % C, 0.32 % Mn, 0,31Si, 2,72% Ni, 0.41% Mo56 
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Une distinction est souvent relevée entre la bainite inférieure, formée à une température 
proche du début de la transformation martensitique, et la bainite supérieure, formée à une 
température plus élevée. La distinction est fondée sur la cinétique de diffusion du carbone à 
la température où la bainite est formée. Si la température est élevée, le carbone peut diffuser 
rapidement hors de la ferrite bainitique récemment formée et forme des carbures dans 
l’austénite chargée en carbone, entre les lattes de ferrite bainitique, et éventuellement laisse 

la microstructure sans carbure si la formation de CFe3  est empêchée, par exemple par une 

teneur en silicium suffisamment élevée. Si la température est basse, le carbone diffuse plus 
lentement et peut précipiter avant de quitter la latte de ferrite bainitique. Dans ce dernier cas, 
on trouve des carbures au sein des lattes de bainite. 

 

3.3. Effets attendus de la composition chimique sur les transformations de 
phases 

Dans ce chapitre nous ne mentionnerons que les éléments chimiques pertinents pour 
l’étude. 

3.3.1. Effet du bore 

Peu d’articles mentionnent l’effet du bore sur l’évolution microstructurale pendant 
l’austénitisation et la croissance de grains de l’austénite. Il est démontré que les 
caractéristiques des joints de grains sont modifiées par la formation de précipités riches en 
bore57. Lors du refroidissement rapide à partir d’une haute température d’austénitisation, la 
quantité de bore ségrégé au niveau des joints de grains austénitiques augmente et/ou 
dépasse la solubilité à l’équilibre. Dans notre cas, pendant le soudage par laser dont la 
cinétique de refroidissement est très sévère, il serait raisonnable d’imaginer que le bore se 
trouve aux joints de grains de la zone fondue. Et lors du traitement thermique à une 
température de 930°C pendant quelques centaines de secondes, simulant l’emboutissage à 
chaud, les précipités Fe23(C,B)6 seraient remis en solution, et le niveau de bore retournerait à 
l’équilibre en solution solide par diffusion. 58 

Pendant le refroidissement continu du joint soudé lors de l’emboutissage à chaud, il est 
démontré que l’addition de 30 ppm de bore dans les aciers faiblement alliés permet 
d’augmenter la trempabilité59 par ségrégation de bore aux joints de grains60 , qui retarde la 
germination de la ferrite61 62, et repousse le diagramme temps-température-transformation 
vers la droite, ce qui augmente la vitesse critique de trempe martensitique.  

Quant à la teneur minimum de bore permettant obtenir l’effet positif sur la trempabilité, il est 
démontré qu’à environ 5 ppm de bore, les atomes de bore sont juste localisés dans la 
matrice proche des joints de grains, et la solution solide de bore sera localement saturée à 
environ 20 ppm en teneur globale avant de créer les précipités intergranulaires63. Dans ce 
cas, le bore peut précipiter aux joints de grains de l’austénite sous forme de Fe23(C,B)6 . Ce 
phénomène abaisse considérablement l’énergie de surface des joints64, par conséquent, la 
germination de ferrite est empêchée65 66 et la décomposition de l’austénite est retardée67.  

Cependant le bore perd son effet à haute teneur globale, supérieure à 60 ppm environ, en 
raison de la germination de ferrite sur les borures ou boro-carbures formés à haute 
concentration de bore68. Bien que le bore retarde la transformation de ferrite pro-eutectoïde 
par les précipités Fe-C-B intergranulaires, en cas de teneur excessive, ces précipités 
favorisent également la formation de cémentite pro-eutectoïde et de perlite, impactant ainsi 
négativement à la trempabilité69. 
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L’effet du bore sur la trempabilité de l’acier peut varier selon les paramètres des traitements 
thermiques, notamment l’histoire thermique du matériau, la teneur globale en bore bien sûr 
et sa forme d’existence (en solution ou sous forme de précipités), la teneur en d’autres 
éléments comme le carbone, l’azote, le titane et l’aluminium.  

La température et la durée de l’austénitisation, ainsi que la taille de grain de l’austénite sont 
des paramètres importants jouant sur la précipitation intergranulaire de bore : il est suggéré 
69 70 que l’austénitisation entière doive être réalisée à la température la plus basse possible 

supérieure à 3Ac . Il existe une compétition entre la ségrégation de bore sur les joints de 

grains et la dilution du bore en solution solide. Plus la température d’austénitisation est 
élevée, plus la concentration en bore en solution solide peut être élevée dans les grains. Par 
conséquent, la concentration de bore aux joints de grains devient plus faible et la 
trempabilité martensitique est diminuée.  

L’efficacité du bore est aussi influencée par la teneur en carbone. L’augmentation de la 
teneur de carbone atténue l’effet du bore. Le bore est plus efficace sur la trempabilité des 
aciers à faible teneur en carbone. Il perdra son effet si la teneur en carbone est proche de, 
ou supérieure à 0.8% en masse71. Dans notre étude, nous travaillons sur des aciers 
contenant entre 0,2% et 0,35% de carbone, l’effet de la teneur de carbone sur l’efficacité du 
bore est très faible dans ce domaine de valeurs. (Figure 3-3) 

 

Figure 3-3 : Effet du bore sur la trempabilité de l’acier en fonction de la teneur en carbone71 

 

3.3.2. Effet de l’aluminium 

L’aluminium joue un double rôle sur la formation et la décomposition de l’austénite lors du 
traitement thermique des aciers emboutissables à chaud.   

L’aluminium a un effet important sur la température d’austénitisation de l’acier72. Il est 
démontré que l’aluminium augmente les températures de transformation austénitique73 74. 
Pour les aciers faiblement alliés, ce qui est notre cas, il est possible d’estimer l’effet de 

l’aluminium sur la température 3Ac  par la formule empirique suivante75 :  
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  MnCAlCrSiMnCCAc  2,167235,63,274,273709123  (3.2) 

Domaine de validité : C ≤ 0.83%, Mn ≤ 2.0%, Si ≤ 1.0%, Cr ≤ 2.0%, Mo ≤ 1.0%, Ni ≤ 3.0%, V 
≤ 0.5%, W ≤ 1.0%, Ti ≤ 0.15%, Al ≤ 0.2%, Cu ≤ 1.0%, Nb ≤ 0.20%, P ≤ 0.040%, S ≤ 0.040%, 
N ≤ 0.025%, B ≤ 0.010%. 

Cette augmentation de 3Ac  est attribuée à la diffusion de l’aluminium à partir des grains 

d’austénite vers les grains de ferrite76. La teneur importante en aluminium dans ces derniers 
grains de ferrite stabiliserait ces phases, par conséquent retarderait la fin de transformation 

austénitique. De ce fait, 3Ac  est dépendant de la microstructure de départ et de la vitesse de 

chauffage. Par exemple, si la microstructure est martensitique comme dans le cas des joints 

soudés au laser des aciers à haute résistance, Al affecte plus 3Ac  lors d’un chauffage rapide 

que lors d’un chauffage lent. Si la microstructure est une ferrite issue d’une solidification plus 
lente, comme pour les échantillons de crayons, ces grains de ferrite seront eux-mêmes 

chargés en aluminium et se transformeront en dernier, par conséquent donneront un 3Ac  

plus élevé. Par rapport à l’effet significatif sur la température 3Ac , l’aluminium affecte assez 

peu 1Ac  pour une microstructure ferritique au départ de l’austénitisation.51 Au 

refroidissement, l’aluminium accélère la décomposition de l’austénite : en favorisant la 

stabilité des grains ferritiques, il augmente les températures 3Ar  et 1Ar , et raccourcit la 

durée nécessaire à la transformation de l’austénite en  ferrite51.  

Selon le diagramme TRC du 22MnB5, après austénitisation, la microstructure peut se 
transformer entièrement en martensite si la vitesse de refroidissement est supérieure à 

sC /27 .77 Cependant, selon les résultats de trempe sur les pièces industrielles dont les 

joints soudés sont contaminés par de l’aluminium, celui-ci, même en faible quantité, dissous 
dans la matrice de fer favorise la formation de ferrite et de bainite au lieu de la martensite 
lors du refroidissement après  l’emboutissage à chaud.  

Le diagramme TRC n’est alors plus la même que celui du 22MnB5. Il serait décalé vers la 
gauche. Ainsi la transformation en martensite nécessiterait une vitesse de refroidissement 
supérieure à 27°C/s même pour une austénite non-déformée. Pour un joint soudé contenant 
environ 1 % d’aluminium, la vitesse critique de refroidissement pour une trempe 

martensitique devrait être supérieure à sC /100 . (Figure 3-4) 
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Figure 3-4 : Diagramme TRC estimé d’un acier à base de 22MnB5 mélangé avec environ 1% 
massique d’aluminium (pointillés rouges), en supposant que la forme du diagramme soit similaire à 

celle du 22MnB5, comparé au diagramme TRC du 22MnB5 (en noir)78 

 

Aujourd’hui, l’effet de l’aluminium sur la décomposition de l’austénite dans les aciers 
emboutissables à chaud tels que le 22MnB5 et le 6Mn6 n’est pas clairement déterminé. Pour 
une teneur en aluminium entre 0 et 1%, il n’existe aucune donnée quantitative sur la 
trempabilité dans le domaine de vitesses de refroidissement typique de l’emboutissage à 
chaud. Ainsi, nous essayerons dans ce chapitre de déterminer et de quantifier l’effet de 
l’aluminium sur les transformations de phases dans le joint soudé. 

 

3.3.3. Effet du carbone 

Pour les aciers faiblement alliés, l’augmentation de la teneur en carbone permet de diminuer 

la température 3Ac  et de réduire la force motrice de la décomposition de l’austénite à toutes 

les températures79.  

Le carbone abaisse la limite basse du domaine de stabilité de l’austénite. Pour un joint 

soudé en acier faiblement allié, selon la formule (3.2) (Chapitre 3.2.2), la température 3Ac  

pourrait descendre d’environ C40  si la teneur de carbone augmentait de 0,1%. 
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L’ajout du carbone pourrait compenser celui de l’aluminium sur 3Ac . (Figure 3-5) Cependant, 

cet effet, est encore mal connu pour les joints soudés de l’acier 22MnB5. Il nécessite 
d’acquérir des données expérimentales complémentaires dont certaines seront établies dans 
la suite de ce chapitre.  

 

Figure 3-5 : Coupes isothermes du diagramme d’équilibre ternaire du système Fe-C-Al à 800°C, 
1000°C, 1100°C et 1200°C 80 BCC_A2 : ferrite ; FCC : austénite ; C : cémentite 

Le carbone stabilise l’austénite par rapport à la ferrite et favorise la formation des 
microstructures hors équilibre telles que la bainite et la martensite lors du refroidissement. 

La corrélation entre la vitesse critique de refroidissement pour obtenir 100% de martensite 

( MV ) et la composition chimique de l’acier suit une évolution exponentielle81 : 

   AM PNiMoCrMnCV  00183,054,066,05,005,162,481,9ln  (3.3) 

Les teneurs sont en pourcentages massiques. PA est un paramètre d’austénitisation. (cf. 
Chapitre 3.1.1, équation 3.1) 

Cette formule a été obtenue par ajustement sur les résultats expérimentaux sur les aciers 
faiblement alliés dont le domaine de composition chimique couvre les aciers à étudier dans 
notre cas.  

De nombreux articles illustrent un effet important du carbone à la vitesse critique de 
transformation martensitique. L’ajout de carbone permet de diminuer cette vitesse critique82 
83. Cependant, très peu d’articles concernent l’effet de l’aluminium. L’aluminium est rarement 
pris en compte dans les équations empiriques et ne l’est pas dans l’équation (3.3).  
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Il est également montré que les éléments gamma-gènes tels que le carbone, le manganèse, 

le nickel abaissent la température de début de transformation martensitique ( SM ). En même 

temps, les éléments tels que l’aluminium, le tungstène ou le vanadium mènent à la 

décomposition de l’austénite et augmente la température SM .84 85 86 87 

Bien que plusieurs éléments comme le chrome, le manganèse, le bore… puissent donner le 
même effet que le carbone sur la vitesse de refroidissement et la température 
d’austénitisation, le carbone est l’élément le plus efficace qui agisse sur la dureté de la 

martensite MHV . Cet effet a été observé par des expériences préliminaires à la thèse88, et 

synthétisé par des formules empiriques sur des aciers faiblement alliés, par exemple89 : 

 RM VNiCrMnSiCHV ln218161127949127   (3.4) 

RV   – vitesse de refroidissement en K/s 

 

3.3.4. Effet du niobium 

Le 6Mn6 est un acier micro-allié contenant environ 0,04 % de niobium. Le 22MnB5 ne 
contient quasiment pas de niobium. 

Le niobium n’a pas d’effet significatif sur l’austénitisation90 mis à part sur la croissance des 
grains d’austénite. Cependant, le niobium a un effet important sur la décomposition de 
l’austénite. Il existe une faible corrélation entre la température du début de décomposition de 

l’austénite ( 3Ar ) et la teneur en niobium dans un acier faiblement allié. (Figure 3-6) 

 

Figure 3-6 : Effet du niobium sur la température du début de décomposition de l’austénite pour des 
aciers HSLA (haute résistance, faiblement alliés) à différentes teneurs en niobium, austénitisés à 

950°C puis refroidis à environ 1°C/s. 91 
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L’effet observé est un retard du début de la transformation de ferrite pro-eutectoïde généré 
par l’ajout du niobium92.  L’effet de retard maximal peut être observé à environ 0,04 % de 
niobium93 pour cet acier faiblement allié et cette vitesse de refroidissement. Une explication 
de cet effet sur la température du début de transformation est la compétition entre les effets 
respectifs du niobium en solution solide et sous forme de précipités. A faible teneur 
(inférieure à 0,06 %), une petite proportion de niobium peut former des précipités pendant le 
refroidissement mais la grande majorité reste en solution solide. Par conséquent, le niobium 
ségrège aux joints de grains de l’austénite, empêche la diffusion de carbone hors des 
germes de ferrite et retarde la germination globale de la ferrite94. A ce niveau, l’effet de 
niobium est proche de celui du bore. La teneur en niobium du 6Mn6 est bien dans ce 
domaine. 

Cependant, pour une teneur de niobium plus élevée, une formation rapide de précipités NbC 
survient95. Il serait aussi imaginable que des précipités NbC se forment si le joint soudé est 
transformé par une cinétique de refroidissement très sévère. Ces précipités de NbC sur les 
joints de grains d’austénite peuvent devenir des sites de germination pour la ferrite, et 
réduire significativement la teneur en niobium et en carbone de la solution solide. Par 
conséquent, l’effet de retard sur la germination de ferrite disparaîtrait. La formation de ferrite 
serait alors largement favorisée. Il faut cependant former les NbC lors du refroidissement, ce 
qui n’est pas évident dans ces conditions. 

Il est possible de dissoudre les petites particules de NbC pendant l’austénitisation. La 
solubilité de NbC dépend de la température, en tenant en compte l’effet du manganèse sur 
la stabilité des carbures96.  

Par exemple, il est possible de calculer la limite de solubilité par la formule suivante97 : 

 
T

MnCNb
6770

8,1248,0log10   (3.5) 

- Nb, C et Mn sont les teneurs en niobium, carbone et manganèse (% en masse), 

- T est la température en Kelvin. 

Avec la composition chimique du 6Mn6, la température seuil pour la dissolution des 
précipités NbC est d’environ 680°C. Il est donc raisonnable de conclure qu’après le 
chauffage pendant le traitement thermique, le joint soudé ne devrait plus contenir de 
précipités de NbC, à part éventuellement quelques NbC primaires grossiers. 

 

3.3.5. Effet du manganèse 

Le manganèse est un des éléments le plus importants dans les aciers à bas carbone. Cet 
élément stabilise l’austénite et abaisse la température de l’eutectoïde. Il augmente les 

température d’équilibre entre ferrite et austénite ( 3Ae  et 1Ae ). (Figure 3-7)  
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Figure 3-7 : Diagrammes d’équilibre de deux aciers contenant 0,15% de carbone et (a) 0,87% de 
manganèse et (b) 1,67 % de manganèse 98 

Le manganèse élargit également la plage de température dans laquelle l’austénite est stable 

lors du chauffage ( 3Ac  et 1Ac ) (Figure 3-8) 

Pour un joint soudé en acier faiblement allié, selon la formule (3.2) du paragraphe 3.2.2, la 

température 3Ac  pourrait descendre d’environ C30  si la teneur de manganèse augmentait 

de 1%. 

 

Figure 3-8 : Effet du manganèse sur le domaine de stabilité de l’austénite dans les alliages Fe-C-Mn 99 

 

a b 
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3.4. Objectifs de l’étude du comportement métallurgique 

Comme décrit dans le chapitre précédent, le joint soudé est un matériau issu du mélange, 
parfois imparfait à l’état liquide, de deux voire plusieurs matériaux tels que le ou les métaux 
de base, éventuellement le revêtement et un fil d’apport fournissant des éléments en teneurs 
différentes de celles du métal de base.  

Un joint soudé est ensuite formé par solidification. Tout comme le métal de base, le joint 
soudé est traité par un cycle thermique spécifique lors de l’opération d’emboutissage à 
chaud.  

Le comportement métallurgique de ces joints soudés est étudié ici par l’intermédiaire de 
matériaux modèles, « de synthèse », représentant une large gamme de compositions 
chimiques.  

Pour les matériaux représentatifs des joints soudés en 22MnB5 et 6Mn6, la variation de 
composition chimique est unidimensionnelle, elle peut être décrite par le taux de mélange 
entre les deux aciers de base, avec un ajout d’aluminium fixé à 0,3% pour étudier l’effet 
d’une légère contamination par le revêtement lors du soudage. 

Pour les matériaux représentatifs des joints soudés en 22MnB5 et 22MnB5, la variation de 
composition chimique est basée sur deux paramètres, à la fois sur la teneur en carbone et 
sur la teneur en l’aluminium afin de quantifier séparément, puis conjointement l’effet de la 
teneur en ces deux éléments.  

Le traitement thermique consiste en un chauffage à 930°C pendant environ 5 minutes en vue 
d’assurer une austénitisation (complète ou partielle) du matériau, suivi par un 
refroidissement rapide à une vitesse qui varie entre 20°C/s et 100°C/s, où les grains 
d’austénite peuvent se décomposer en ferrite, bainite ou martensite selon la composition 
chimique considérée. 

L’objectif de l’étude est de relier le comportement métallurgique, notamment la température 
de fin de l’austénitisation et la vitesse critique de trempe martensitique, à la composition 
chimique, en vue d’établir un modèle de prédiction de la microstructure en fonction d’une 
part de la composition chimique, et d’autre part des paramètres du traitement thermique 
appliqués, qui sera par la suite applicable aux joints soudés réels. 

L’étude est composée de deux parties : la première sur les joints soudés en 22MnB5 et 
6Mn6, la deuxième sur les joints soudés en 22MnB5 et 22MnB5. Dans chaque partie, on 
décrira d’abord les résultats expérimentaux, puis la modélisation quantitative en s’appuyant 
sur les coulées synthétiques (matériaux modèles). On montrera ensuite l’application de ces 
modèles sur des joints soudés réels. 
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3.5. Comportement métallurgique des métaux de base 

3.5.1. Transformations microstructurales du métal de base 22MnB5 

3.5.1.1 Microstructure à l’état brut de livraison 

125  

Figure 3-9 : Microstructure de l’acier 22MnB5 à l’état brut de livraison, image MEB après attaque Nital 

L’échantillon analysé est prélevé dans une tôle laminée à froid de 1,5mm d’épaisseur avec 
un revêtement à base d’aluminium et silicium (Al-Si). Sa microstructure à l’état de livraison 
est majoritairement ferritique avec des colonies de perlite dispersées (Figure 3-9), ce qui lui 
donne une résistance mécanique d’environ 550 MPa et une microdureté moyenne d’environ 

200 5,0HV . 

3.5.1.2 Transformation de phases en chauffage continu 

Comme décrit précédemment, les échantillons de l’acier 22MnB5 sans revêtement sont 
chauffés dans un dilatomètre, de la température ambiante jusqu’à 930°C à 10°C/s. 

Respectivement, les températures de début ( 1Ac ) de fin ( 3Ac ) d’austénitisation de l’acier 

22MnB5 sont de 740°C et 850°C. La taille de grain d’austénite est d’environ 30µm après 5 
minutes à 930°C. 

 

3.5.1.3 Transformation de phases en refroidissement continu 

En refroidissement continu après austénitisation, sans déformation appliquée, si la vitesse 
de refroidissement est égale ou supérieure à 27°C/s, l’austénite se transforme entièrement 

en martensite. La dureté de martensite est d’environ 480HV et la température SM  est de 

400°C. Si la vitesse de refroidissement est plus faible, des microstructures bainitiques ou 
ferritiques se forment lors de la décomposition de l’austénite. (Figure 3-10) 
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Figure 3-10 : Courbes TRC du 22MnB5, austénitisé à 900°C pendant 5 minutes, refroidi sans 
déformation appliquée (A : austénite ; B : bainite ; F : ferrite ; M : martensite ; P : perlite).100  

3.5.2. Transformation microstructurales du métal de base 6Mn6 

3.5.2.1 Caractérisation du matériau à l’état brut de livraison 

 

Figure 3-11 : Microstructure de l’acier 6Mn6 à l’état brut de livraison, image MEB après attaque Nital 

L’échantillon analysé est prélevé dans une tôle laminée à froid et recuite, de 1,5mm 
d’épaisseur. Cet acier micro-allié a une microstructure majoritairement ferritique avec des 
carbures fins, dispersés dans la microstructure. (Figure 3-11) La résistance mécanique est 

d’environ 600 MPa, et la microdureté moyenne est d’environ 200 5,0HV , assez proche de 

celle du 22MnB5.  
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3.5.2.2 Transformations de phases en refroidissement continu 

Des éprouvettes cylindriques du diamètre 2,5mm extraites des tôles épaisses ont été traitées 
thermiquement à l’aide d’un simulateur thermomécanique Gleeble. 101 

Les échantillons ont été chauffés jusqu’à 1000°C. La vitesse de montée de température est 
de 10°C/s. (Figure 3-12)  

 

Figure 3-12 : Courbe TRC du 6Mn6 construite par des essais expérimentaux (A : austénite ; B : 
bainite ; F : ferrite ; M : martensite ; P : perlite) 101 

Selon les résultats expérimentaux de la Figure 3-12 et de la Figure 3-13 : 

- La bainite se forme pour une vitesse de refroidissement entre 5°C/s et 30°C/s.  

- La vitesse critique de refroidissement pour une transformation de l’austénite en 100% de 
martensite devrait être entre 250°C/s et 2000°C/s (Figure 3-13-d).  

- La microstructure après un refroidissement avec une vitesse entre 20°C/s et 50°C/s est 
toujours un mélange ferrite + moins de 10% de martensite ou de bainite.  
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Figure 3-13 : Microstructure du 6Mn6 après une austénitisation à 1000°C et un refroidissement à  (a) 
20°C/s, (b) 50°C/s, (c) 250°C/s, (d) 2000°C/s. Microscopie optique. 

Les deux métaux de base, 22MnB5 et 6Mn6 ont donc des comportements métallurgiques 
très différents. Pour une vitesse de refroidissement entre 20°C/s et 50°C/s après 
l’austénitisation complète, qui est le domaine d’intérêt pour cette étude, le premier se 
transforme majoritairement en martensite et le dernier majoritairement en ferrite. 
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3.6. Comportement métallurgique des matériaux de synthèse représentatifs 
des différents taux de mélange entre 22MnB5 et 6Mn6 

3.6.1. Caractérisation des matériaux à l’état brut de solidification 

Les quatre matériaux élaborés ont des compositions chimiques très proches des cibles de 
mélange entre les deux matériaux, fixées dans le Chapitre 2 : (Tableau 3-1) 

Tableau 3-1 : Compositions chimiques réellement mesurées (éléments principaux en pourcentages 
massiques) des quatre matériaux de synthèse 

A l’état brut de solidification, après un refroidissement à une vitesse de l’ordre de 10°C/s, les 
matériaux de synthèse présentent des microstructures différentes. (Tableau 3-2) 

Tableau 3-2 : Microstructure et micro-dureté des 4 matériaux élaborés 

Les matériaux les plus proches du 6Mn6 présentent une microstructure plus ferritique, avec 
une dureté plus faible. En même temps, la taille de grain est plus élevée (Figure 3-14). 

La microstructure et la micro-dureté sont homogènes sur les 4 mm proches du cœur de 
l’éprouvette cylindrique. On observe aussi la solidification colonnaire après une attaque 
Béchet-Beaujard. La dimension des grains ferritiques est plus élevée parallèlement au rayon 
de l’éprouvette que dans la direction tangentielle de l’éprouvette. Ceci traduit un effet 
d’histoire métallurgique qui n’a pas été exploré plus avant, car probablement effacé par 
l’austénitisation ultérieure. 

 

Référence C Mn Si Cr Ti Nb B Al 

A80B20 0,19 1,2 0,25 0,2 0,05 0.01 0,0025 0,31 

A60B40 0,16 1,4 0,21 0,1 0,04 0,02 0,0015 0,30 

A40B60 0,12 1.5 0,15 0,1 0,05 0,03 0,0007 0,32 

A20B80 0,09 1,5 0,08 0,06 0,07 0,04 0,0003 0,30 

Référence 
Microstructure  

(pourcentage volumique) 

Micro-dureté 

( 5,0HV ) 

Taille de grain 
ferritique  

( m ) 

A80B20 
40% de ferrite, 10% de perlite,  

et 50% de bainite  
25260  10 - 20 

A60B40 
90% de ferrite, 10% de perlite,  

et quelques carbures fins 
25250  20 - 100 

A40B60 
95% de ferrite, 5% de perlite,  

et quelques carbures fins 
20220  20 - 100 

A20B80 
quasiment 100% de ferrite  

avec quelques îlots de carbures fins 
15170  20 - 150 
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Figure 3-14 : Microstructure à l’état brut de solidification, observée par microscopie optique après 
attaque chimique au Nital 2% des matériaux (a) A80B20 ; (b) A60B40 ; (c) A40B60 ; (d) A20B80 

 

3.6.2. Transformation de phases en chauffage continu 

3.6.2.1 Austénitisation en chauffage continu 

Les températures de début ( 1Ac ) et de fin ( 3Ac ) d’austénitisation des quatre matériaux ont 

été mesurées par dilatométrie. L’austénitisation complète a été atteinte pour ces quatre 
matériaux avant 930°C. 5 éprouvettes ont été testées par matériau. (Tableau 3-3) 

La température 3Ac  augmente également lorsque la composition chimique se rapproche de 

celle du 6Mn6, plus rapidement que ne le fait 1Ac .  
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Tableau 3-3 : Températures d’austénitisation des 4 matériaux élaborés 

Puisque tous les échantillons sont complètement austénitisés à 930°C ( 3Ac  atteinte pour 

tous), il est possible de calculer la taille des grains d’austénite afin d’identifier la situation 
microstructurale avant le refroidissement, en fonction de la composition chimique. 

La taille de grain d’austénite des aciers faiblement alliés peut être estimée par la formule 
empirique suivante (qui ne tient pas compte du faible micro-alliage) 102 : 

211,01443358789098
exp76671 ct

RT

CrC
d 







 
  (3.6) 

- d  est la taille moyenne des grains d’austénite en µm ; 

- R  est la constante des gaz parfaits; 

- T  est la température de maintien pendant l’austénitisation en Kelvin ;  

- ct est la durée de l’austénitisation en secondes ;  

- les teneurs des éléments sont en pourcentages massiques. 

Selon cette formule, la taille des grains austénitiques varie entre 30µm et 35µm pour tous 
ces matériaux de synthèse. Ce résultat est très cohérent avec les observations sur les 
pièces industrielles en 22MnB5 (taille de grain d’austénite mesurée : 30µm à 35µm), ainsi 
qu’avec les tailles prédites par la Figure 3-1, bien que les compositions chimiques soient 
différentes. 

 

3.6.2.2 Formules descriptives des températures d’austénitisation 

Les quatre matériaux élaborés sont issus de quatre taux de mélange différents entre 
22MnB5 et 6Mn6, avec l’ajout d’aluminium, qui génèrent une variation de composition 
chimique, notamment en carbone, en manganèse, en silicium, en chrome, le niobium et en 
bore.  

Pendant l’austénitisation, les quatre matériaux ont des températures de début ( 1Ac ) et de fin 

d’austénitisation ( 3Ac ) différentes. Quand le taux de 6Mn6 augmente, les températures 

Référence 1Ac  (°C) 3Ac (°C) 

A80B20 746± 10  871± 10 

A60B40 751± 10 885± 10 

A40B60 755± 10 889± 10 

A20B80 754± 10 907± 10 



 

  

 

 82 

d’austénitisation augmentent également, sachant qu’à l’état brut de solidification, les 
matériaux concernés présentent également une plus grande taille de grain ferritique.  

La température 1Ac , qui correspond au début d’austénitisation par la transformation des 

zones riches en carbone, est relativement peu influencée par la composition chimique du 

matériau de mélange. Il est raisonnable de conclure que 1Ac  reste constante pour les quatre 

matériaux de mélange élaborés : 

CAc  7501  (3.7) 

Cependant, l’effet est plus visible sur la température 3Ac  qui est plus influencée par la 

composition chimique via un déplacement de l’équilibre thermodynamique et/ou la 
modification de la microstructure de départ. 

BIen qu’on ne dispose pas de ces données pour un matériau de type 22MnB5 avec ajout 
d’aluminium, il est ici soupçonné que l’ajout de l’aluminium augmente fortement la 

température 3Ac (entre 871°C et 907°C), en comparant les coulées synthétiques avec le 

métal de base de 22MnB5 (850°C). La teneur en aluminium est quasiment la même pour ces 
quatre matériaux. Cela rend impossible l’estimation de l’effet de l’aluminium. Cet effet sera 
étudié dans la section 3.6.  

Une seule condition d’austénitisation a été utilisée pour les quatre matériaux élaborés. Il 
n’est pas possible d’évaluer l’influence de la vitesse de chauffage sur les températures de fin 

d’austénitisation. Nous nous intéressons donc à la description de la variation du point 3Ac en 

fonction de la composition chimique.  

Les formules existant sur le calcul de la température 3Ac , pour les aciers faiblement alliés, 

sont en général linéaires par rapport aux teneurs massiques des éléments pour des 
conditions initiales identiques. Selon ces formules, les pondérations affectées aux 
pourcentages massiques des éléments principaux (en °C/%) sont de l’ordre de 103 104 105: 

 350;400: C  ;  20;40: Mn  ;  30;20:Si  ;  0;15: Cr  ;  100;50:Nb  ;  200;100:Ti  

En multipliant avec la variation chimique maximum entre ces quatre matériaux (Tableau 3-1), 

la variation de 3Ac  en °C, liée à la contribution de chaque élément est de : 

 35;40: C  ;  6;12: Mn  ;  5;3:Si  ;  0;2: Cr  ;  3;1:Nb  ;  4;2:Ti  

Il est raisonnable de négliger l’effet des éléments dont la contribution à la variation de 

température 3Ac est faible devant l’incertitude de mesure : le silicium, le chrome, le niobium 

et le titane.  

Ainsi, il est possible de déterminer les coefficients relatifs au carbone et au manganèse, en 

utilisant les températures 3Ac  mesurées à 10°C/s pour ces quatre matériaux (Figure 3-15). 

MnCCAc  283709803  (3.8) 
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Pour les mélanges entre 22MnB5 et 6Mn6, la température 3Ac  semble linéaire par rapport 

au taux de mélange entre les deux matériaux. On rappelle que la formule (3.8) est valable 
pour un ajout de 0,3% en masse d’aluminium. 

 

Figure 3-15 : Température 3Ac  des quatre matériaux intermédiaires entre 22MnB5 et 6Mn6 à 

0,3%Al : comparaison entre les résultats expérimentaux et l’estimation par le calcul 

L’estimation par le calcul est en bon accord avec les valeurs expérimentales pour les quatre 
matériaux intermédiaires entre 22MnB5 et 6Mn6. Du fait de la prise en compte implicite 
(dans la constante) de l’influence de l’aluminium, cette formule donne des valeurs plus 
élevées que celles mesurées pour les compositions des métaux de base 22MnB5 et 6Mn6. 
Cette formule n’est donc valable que pour les matériaux de mélange avec 0,3% d’aluminium. 

 

3.6.3. Transformation de phases en refroidissement continu 

Comme décrit dans le Chapitre 2, on détermine une partie du diagramme de transformation 
de refroidissement continu (TRC) de ces quatre matériaux de synthèse par traitement 
thermique instrumenté dans le dilatomètre. 

Les échantillons (90mm x diamètre 5mm) sont chauffés à 930°C à 10°C/s, puis maintenus à 

cette température pendant 300 secondes. Selon les résultats précédents sur 3Ac , cette 

température de chauffage permet aux échantillons de subir une austénitisation complète.  

Ensuite, les échantillons sont refroidis en suivant cinq vitesses de refroidissement (une par 
échantillon) : 20°C/s, 23°C/s, 27°C/s, 35°C/s et 50°C/s. Ces cinq vitesses ont été utilisées 
pour tous les échantillons présentés dans ce chapitre, à part quelques cas (valeurs 
soulignées dans la suite) pour lesquels la vitesse cible est différente de la vitesse obtenue, 
du fait d’un problème de réglage de la Gleeble. 
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3.6.3.1 Matériau A80B20 

  

Figure 3-16 : Courbes de transformation de phases en refroidissement continu de l’acier A80B20 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure 

Micro-dureté 

(HV0,5) 

Taille de grains de 

la ferrite (µm) 

A80B20 

50 °C/s 
Ferrite + 35% bainite + 

rare martensite 
255±10% 5 

35 °C/s Ferrite + 30% bainite 250±10% 5 

27 °C/s Ferrite + 20% bainite 230±10% 7 

23 °C/s Ferrite + 15% bainite 220±10% 10 

20 °C/s Ferrite + 15% bainite 200±10% 10 

Tableau 3-4 : Microstructure et micro-dureté des échantillons A80B20 après le traitement thermique 

Avec les vitesses de refroidissement étudiées, l’austénite se décompose principalement en 
ferrite et bainite. De rares îlots de martensite peuvent être observés à 50°C/s. La micro-
dureté est approximativement en corrélation avec la proportion de bainite, qui est plus dure 
que la ferrite. 
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3.6.3.2 Matériau A60B40 

  

Figure 3-17 : Courbe de transformation de phases en refroidissement continu de l’acier A60B40 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure 

Micro-dureté 

(HV0,5) 

Taille de grains de 

ferrite (µm) 

A60B40 

50 °C/s Ferrite + 20% bainite 225±10% 5 

35 °C/s Ferrite + 19% bainite 215±10% 5 

27 °C/s Ferrite + 15% bainite 210±10% 10 

23 °C/s Ferrite + 14% bainite 200±10% 10 

20 °C/s Ferrite + 12% bainite 190±10% 10 

Tableau 3-5 : Microstructure et micro-dureté des échantillons A60B40 après le traitement thermique 

Avec les vitesses de refroidissement étudiées, l’austénite se décompose principalement en 
ferrite et bainite. La transformation en martensite n’est pas observée même à 50°C/s. La 
micro-dureté de la microstructure après le refroidissement est approximativement en 
corrélation avec la proportion de bainite. On note une faible dépendance des températures 
de transformation et de la microstructure envers la vitesse de refroidissement. 
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3.6.3.3 Matériau A40B60 

  

Figure 3-18 : Courbe de transformation de phases en refroidissement continue de l’acier A40B60 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure 

Micro-dureté 

(HV0,5) 

Taille de grains de 

ferrite (µm) 

A40B60 

50 °C/s Ferrite + 15% bainite 220±10% 7 

35 °C/s Ferrite + 15% bainite 210±10% 10 

27 °C/s Ferrite + 12% Bainite 200±10% 10 

23 °C/s Ferrite + 10% bainite 200±10% 10 

20 °C/s Ferrite + 10% bainite 200±10% 10 

Tableau 3-6 : Microstructure et micro-dureté des échantillons A40B60 après le traitement thermique 

La microstructure de ce matériau est assez similaire au matériau A60B40. Dans la plage de 
vitesse de refroidissement étudiée, l’austénite se décompose en ferrite et bainite. La 
sensibilité de la microstructure et de la microdureté envers la vitesse de refroidissement est 
plus faible que pour les compositions chimiques précédentes. 
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3.6.3.4 Matériau A20B80 

  

Figure 3-19 : Courbe de transformation de phases en refroidissement continue de l’acier A20B80 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure 

Micro-dureté 

(HV0,5) 

Taille de grains de 

ferrite (µm) 

A20B80 

50 °C/s Ferrite + 10% bainite 210±10% 10 

35 °C/s Ferrite + 10% bainite 190±10% 10 

27 °C/s Ferrite + 8% Bainite 185±10% 10 

23 °C/s Ferrite + 7% bainite 185±10% 10 

20 °C/s Ferrite + 5% bainite 180±10% 10 

Tableau 3-7 : Microstructure et micro-dureté des échantillons A20B80 après le traitement thermique 

Il s’agit du matériau contenant le plus de 6Mn6 parmi les quatre matériaux élaborés. La 
microstructure après le refroidissement contient encore plus de ferrite que celles des trois 
autres matériaux de mélange.  
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3.6.3.5 Effet de la composition chimique sur la décomposition de l’austénite 

Les traitements thermiques ont été effectués avec des vitesses de refroidissement entre 
20°C/s et 50°C/s. Tous les échantillons traités présentent des microstructures ferrito-

bainitiques. Le point SM  n’est atteint que pour un seul échantillon à forte proportion de 

22MnB5 et à forte vitesse de refroidissement. 

On superpose les courbes de transformation de phases en refroidissement continu des 
quatre matériaux de composition intermédiaire entre 22MnB5 et 6Mn6 sur les figures 3-20 et 
3-21. 

 

Figure 3-20 : Températures du début de décomposition de l’austénite en refroidissement continu 

( 3Ar ) des quatre matériaux élaborés 

 

Figure 3-21 : Températures du début d’apparition de la bainite en refroidissement continu des quatre 
matériaux élaborés 

Les températures des débuts de transformations ferritique ( 3Ar ) et bainitique (on appelle ici 

cette température « sB  » de façon pratique, en sachant que cela n’est pas le « vrai » sB  au 

sens usuel car de la ferrite s’est formée avant la bainite) sont influencées à la fois par la 
composition chimique et par la vitesse de refroidissement. Une plus grande proportion de 

22MnB5 mène à des plus basses valeurs de 3Ar  et de sB . Ces deux températures sont aussi 

réduites lorsque la vitesse de refroidissement est plus élevée. 
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L’augmentation de la teneur en éléments gamma-gènes tels que le carbone et le manganèse 

retarde la décomposition de l’austénite et permet ainsi de diminuer la température 3Ar 106 107 
108.  

L’aluminium élargit le domaine de stabilité de la ferrite, et augmente la température 3Ar . En 

même temps, l’aluminium produit un autre effet, qui est d’accélérer la transformation 
ferritique 109. Comme les températures de transformation de phases du métal 6Mn6 pur ne 
suivent pas la même tendance que celles de ces quatre matériaux intermédiaires (Figure 3-

12), nous soupçonnons ici que les températures 3Ar  et sB  des matériaux intermédiaires 

sont déjà influencées par la teneur en aluminium, de 0,3% dans le cas présent. Cela sera 
étudié au Chapitre 3.6. 

Il est possible d’estimer la température du début de décomposition de l’austénite ( 3Ar ) par 

un calcul à partir de la composition chimique et de la vitesse de refroidissement. Dans notre 
cas, les quatre matériaux intermédiaires ont des tailles de grain d’austénite similaires, de 
30µm à 35µm à la fin de l’austénitisation. Il n’est donc pas possible d’évaluer l’influence de la 
microstructure en fin d’austénitisation. L’effet de la composition chimique, déjà évalué par de 
nombreuses formules empiriques pour les aciers faiblement alliés 110 111 112 113 114 115 116, peut 
être décrit ici par une fonction de la forme : 

)ln(33

.

333333

3 R

Ar

V

Ar

MnC

Ar

B

Ar

Nb

Ar

Cr

Ar

Si

Ar

Mn

Ar

CA VXMnCXBXNbXCrXSiXMnXCXTAr 

 (3.9) 

- 3Ar  est la température de début de décomposition de l’austénite en ferrite en °C;  

- les teneurs des éléments sont en pourcentages massiques ;  

- RV est la vitesse de refroidissement en °C/s ; 

Les coefficients multiplicateurs sur le pourcentage massique des éléments principaux sont 
de l’ordre de [64-70]: 

 100;600: C  ;  20;100: Mn  ;  50;20:Si  ;  10;30: Cr  ;  400;150:MnC    

Il est mentionné dans ces publications que le bore a un effet réducteur sur la température 

3Ar ,117 mais cet effet n’a pas été quantifié.  

Le niobium joue un rôle important sur la croissance de l’austénite. Il n’est pas inclus dans la 
formule car son effet est peu significatif si la durée de l’austénitisation n’est pas importante118 
ou si la température d’austénitisation est basse, ce qui est le cas dans notre étude. 

En multipliant par la variation de composition chimique entre ces quatre matériaux élaborés 

(Tableau 3-1), la variation attendue sur 3Ac  liée à l’influence de chaque élément est de 

(°C/%) : 

 10;60: C  ;  6;30: Mn  ;  8;5:Si  ;  1;4: Cr  ;  12;5:MnC   ;  

Il est raisonnable de négliger l’effet du chrome dans la formule dans le cas des matériaux 
étudiés. 
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Ainsi, il est possible de déterminer les coefficients par régression, avec les valeurs de 3Ar  

mesurée pour ces quatre matériaux : 

)ln(37260250004151210863 RVMnCBMnCAr   (3.10) 

La fiabilité de la quantification des influences de MnC   et de B  est discutable en raison de 

la variation faible de leurs teneurs entre les quatre matériaux élaborés. Les coefficients dans 
cette formule de calcul restent exploratoires. Si l’on fait abstraction de ces deux 
contributions, qui restent faibles, le modèle est une fonction quadratique de la composition 
chimique via le produit C.Mn, et linéaire à la fois envers le taux de mélange entre les deux 
aciers de base, et envers le logarithme de la vitesse de refroidissement.  

 

Figure 3-22 : Températures 3Ar  : mesures expérimentales et estimation par le calcul (3.10) pour les 

matériaux modèles : (a)A80B20, (b) A60B40, (c) A40B60, (d) A20B80 

Les valeurs données par l’équation (3.10) sont cohérentes avec les résultats expérimentaux. 
(Figure 3-22). L’écart (entre le résultat du calcul et les données expérimentales) reste dans 
l’incertitude de mesure. Il est donc possible d’estimer la température du début de 
décomposition de l’austénite par l’équation (3.10) pour les compositions chimiques 
intermédiaires entre 22MnB5 et 6Mn6. 
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3.6.3.6 Description de la température de début de formation de la bainite 

La bainite est formée pour les quatre compositions chimiques dans le domaine de vitesses 
de refroidissement testé. La formation de bainite est notamment favorisée par le carbone, le 
manganèse, le chrome, le bore et le niobium119 120 121 122 123.  

L’aluminium, même à raison d’une teneur relativement faible (0,3% dans notre étude) 
augmente la température de formation de la bainite supérieure.124  

Un phénomène intéressant est l’interaction entre le bore et le niobium sur la transformation 
de l’austénite en bainite. Il a été observé que pendant le refroidissement continu, l’addition 
de bore baisse légèrement la température du début de transformation125. Mais l’addition 
combinée du bore et du niobium baisse de façon assez significative la température de 
transformation. Une explication à ce phénomène de synergie est que l’ajout de niobium en 

solution solide ou sous forme de composé  NCNb ,  permet de protéger le bore notamment 

vis-à-vis de l’azote, et favoriser la formation de précipités très fins de carbures de bore. Ces 
atomes de bore ou précipités fins de bore couvrent les joints des grains d’austénite. Par 
conséquent, les sites de germination pour la formation de bainite sont significativement 
réduits126. Ce mécanisme pourrait aussi être actif pour la formation de ferrite, mais cela n’a 
pas été étudié. (cf. Chapitre 3.2.1) 

Les formules empiriques publiées sur la température de transformation en bainite pour les 
aciers faiblement alliés, sont en fait basées sur la transformation directe de l’austénite en 
bainite, en tenant compte de la composition chimique, de l’état d’austénitisation, ainsi que la 
vitesse de refroidissement. 127 128 129 130 131 132 133 134 

Dans notre cas, l’apparition de la transformation intervient après que la ferrite commence à 

se former. On appelle ici cette température « sB  » de façon pratique, en sachant que cela 

n’est pas le « vrai » sB  au sens usuel. La bainite commence à se former à partir de 

l’austénite déjà enrichie en carbone rejeté par la ferrite. La vraie teneur en carbone dans 

l’austénite est le résultat de sa transformation partielle en ferrite entre 3Ar  et « sB  ». Cette 

condition est plus complexe que la transformation directe de l’austénite initiale, y compris en 
ce qui concerne la germination de la bainite. 

On essaie ici d’estimer la température du début de la transformation de bainite « sB  » de ces 

quatre matériaux intermédiaires, d’une manière simple, par une formule de la forme : 

)ln(. R

Bs

V

Bs

BNb

Bs

Cr

Bs

Si

Bs

Mn

Bs

CBS VXBNbXCrXSiXMnXCXTB   (3.11) 

- SB  est la température de début de formation de la bainite en °C. 

- les teneurs des éléments sont en pourcentages massiques ;  

Ici nous ne prenons pas explicitement en compte l’aluminium dont la teneur est identique 
pour les quatre matériaux. 

Ainsi, les coefficients sont déterminés par régression, avec les températures « SB  » 

mesurées de ces quatre matériaux, en °C :  

)ln(51400030432510560 RVS VXNbBCrSiMnCTB   (3.12) 
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Il est raisonnable de négliger les contributions du silicium et du chrome en considérant la 
faible variation de leurs teneurs entre les quatre matériaux élaborés. En même temps, le 

coefficient sur le couple NbB   est complètement exploratoire et le terme correspondant 

donne aussi une variation de température très faible ( C10 ). 

Par conséquent, le modèle a été simplifié à deux variables, le carbone et la vitesse de 
refroidissement, de la manière suivante: 

)ln(481100955 RS VCB   (3.13) 

Comme pour la température 3Ar , ce modèle simplifié est linéaire à la fois envers le taux de 

mélange entre les deux aciers de base, et envers la valeur logarithmique de la vitesse de 
refroidissement. 

 

Figure 3-23 : Températures « sB  » expérimentales et calculées des matériaux élaborés : (a) A80B20, 

(b) A60B40, (c) A40B60, (d) A20B80 

Il est difficile d’établir un modèle de calcul simplifié basé sur la composition chimique à l’état 

initial du matériau pour cette température qui n’est pas la vraie SB . Le calcul simplifié montre 

un écart non négligeable avec les valeurs mesurées. (Figure 3-23) Un calcul thermocinétique 
serait nécessaire pour une prédiction précise. Néanmoins, dans notre cas, il nous suffit de 
déterminer la plage de température où la bainite commence à apparaitre, dans le but de 
mieux prédire la morphologie de la microstructure.  
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3.6.3.7 Microstructure après le traitement thermique 

L’essentiel des échantillons des quatre matériaux élaborés sont transformés en une 
microstructure de mélange entre ferrite et bainite. (Figure 3-24) 

 

Figure 3-24 : Micrographies optiques des quatre matériaux transformés avec une vitesse de 
refroidissement de 35°C/s (a) A80B20, (b) A60B40, (c) A40B60, (d) A20B80, après une attaque 

chimique Nital 2% 

On trouve quelques îlots de martensite uniquement dans la coulée à plus haut carbone et à 
plus grande vitesse de refroidissement.  

Après le traitement thermique, on ne voit pas de trace de la solidification lors de l’élaboration. 
La microstructure est équiaxe.  

La répartition entre la ferrite et la bainite est gouvernée à la fois par la composition chimique, 
intermédiaire entre les deux aciers de base à part l’addition d’aluminium, et par la vitesse de 
refroidissement lors de la transformation (Figure 3-25). 

Pour une même vitesse de refroidissement, les matériaux élaborés à plus forte proportion de 
22MnB5 se transforment en une microstructure contenant plus de bainite (identifiée par 
microscopie et microdureté). Plus la proportion du 6Mn6 est importante, plus la taille de grain 
de ferrite est élevée. (Figure 3-24)  

.  
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Figure 3-25 : Observation optique des microstructures du matériau A60B40 transformé avec des 
vitesses de refroidissement de (a) 23°C/s, (b) 27°C/s, (c) 35°C/s, (d) 50°C/s, après une attaque 

chimique Nital 2% 

3.6.3.8 Estimation paramétrique de la fraction de bainite 

Puisque la microstructure finale est un mélange de ferrite et de bainite, la proportion de 
bainite transformée peut être calculée par la proportion volumique de ferrite, qui est 
gouvernée par la cinétique de décomposition de l’austénite et le temps disponible pour la 
transformation ferritique.  

On peut estimer la proportion volumique de bainite par un modèle empirique : 

 cP
b

V
a MnB

R
B 








 522ln  (3.14) 

- B  est la fraction volumique de bainite 

- RV est la vitesse de refroidissement en °C/s 

- 522MnBP est le taux de mélange de 22MnB5 dans le matériau élaboré 

L’ajustement sur les résultats expérimentaux donne les valeurs suivantes: 

35,0a  ; 13b  ; 0c  
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Figure 3-26 : Fraction volumique de bainite dans les matériaux élaborés (a)A80B20, (b) A60B40, (c) 
A40B60, (d) A20B80 après le traitement thermique en fonction de la vitesse de refroidissement : 

comparaison entre les valeurs mesurées et celles calculées selon l’équation ci-avant. 

Une bonne cohérence est observée entre les valeurs mesurées et celles estimées par le 
calcul. (Figure 3-27)  

Comme la microstructure de tous les matériaux après le traitement thermique est composée 
presque exclusivement de bainite et de ferrite, une autre méthode possible pour calculer la 
fraction volumique de bainite est d’estimer la proportion de ferrite, pour ensuite en déduire 
celle de bainite. 

La formule empirique, notamment utilisée dans le domaine du soudage, sur le 
refroidissement de la zone affectée thermiquement, basée sur la concurrence de 
transformation de l’austénite en ferrite et en bainite,135 ce qui est le cas dans la présente 
étude où les matériaux sont transformés d’abord partiellement en ferrite puis en bainite, 
pourrait être présentée comme ci-dessous : 

   
    
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


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
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
  d

tt

tt
cba

FPA

FPCC
FP

lnln

lnln
arctan 500800  (3.15) 

- FP  est la fraction volumique de ferrite/perlite.  
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- CCt  500800  est le temps de refroidissement de 800°C à 500°C en secondes 

- FPt  est le temps minimal de refroidissement nécessaire pour la transformation de 

l’austénite au moins partielle en ferrite, en secondes 

- At est le temps de refroidissement minimal nécessaire pour la transformation de 

l’austénite entièrement en ferrite, en secondes 

   
    













  '

lnln

lnln
'arctan''1 500800 d

tt

tt
cba

FPA

FPCC
FPB   (3.16) 

Dans la présente étude, la durée CCt  500800 peut être présentée par
RV

T
, où CT  300 . 

Mais les essais expérimentaux ne permettent pas de déterminer les durées FPt  ou At . 

Une hypothèse basée sur les résultats expérimentaux pourrait être que les différents taux de 
mélange affectent peu la forme des diagrammes TRC. Par conséquent, le rapport 

FP

A

t

t




resterait peu variable entre les quatre matériaux élaborés et sera ici considéré comme 

constant. En même temps, la durée FPt  peut être représentée par 
FPV

T
, FPV est la vitesse 

de refroidissement minimale pour la transformation au moins partielle en ferrite, et devrait 
être gouvernée par la composition chimique du matériau, représentée par un carbone 

équivalent eqC . Ainsi :  

   'ln''arctan''1 dVeCcba ReqFPB    (3.17) 

Une formule empirique est ainsi identifiée en ajustant les coefficients avec des résultats 
expérimentaux : 

     2ln2.472,0arctan48,05,0  ReqB VC  (3.18) 

Le carbone équivalent est calculé par la formule ci-dessous136 137, en prenant en compte 
uniquement les éléments d’alliage principaux de ces matériaux : 

32486

NbSiCrMn
CCeq   (3.19) 

Les teneurs des éléments sont en pourcentages massiques. L’effet de l’aluminium n’est pas 
explicitement pris en compte par ce modèle. 

Les estimations à l’aide de ces formules montrent une meilleure cohérence avec les valeurs 
mesurées, comparé avec le modèle précédent, sur les microstructures majoritairement 
ferritiques. Par contre, pour les microstructures à proportion importante de bainite (>30 
vol%), il y a un écart significatif entre le modèle et les données expérimentales. (Figure 3-27) 
La population des données mesurées ne nous permet pas de calibrer ce modèle dans ce 
domaine. Ce modèle sera rediscuté dans le Chapitre 3.6. 
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Figure 3-27 : Fraction volumique de bainite dans les matériaux élaborés (a)A80B20, (b) A60B40, (c) 
A40B60, (d) A20B80 après le traitement thermique en fonction de la vitesse de refroidissement : 

comparaison entre les valeurs mesurées et celles calculées selon l’équation (3.18). 

 

3.6.3.9 Micro-dureté de la microstructure transformée  

La micro-dureté moyenne des microstructures transformées peut être estimée à l’aide de la 
répartition de la microstructure entre ferrite et bainite, et de la micro-dureté de chacun de ces 

deux constituants138, FHV  pour la ferrite, et BHV  pour la bainite.  

On trouve très peu de martensite dans la microstructure des échantillons traités 

thermiquement. La fraction de martensite M est négligée ici. Le modèle considère donc 

deux contributions, liées à la fraction de ferrite, F , et à la fraction de bainite, B  : 

BBFF HVHVHV    (3.20) 

Les duretés respectives de la ferrite et de la bainite ont été exprimées dans la littérature en 
fonction de leur composition chimique, notamment en carbone, et de la vitesse de 
refroidissement.  

Une formule empirique basée sur la formule existante (Blondeau) 139 est utilisée en ajustant 
les coefficients sur nos résultats expérimentaux : 
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  114ln8,791  ReqF VCHV ,  (3.21) 

  117ln41197  ReqB VCHV ,  (3.22) 

32486

NbSiCrMn
CCeq   (3.23) 

Ici la dureté de la bainite est une estimation à partir de la teneur globale en carbone, donc 
sans tenir compte de la teneur en carbone réelle dans la bainite, après la formation de ferrite 
quasiment dépourvue de carbone.  

Les fractions volumiques de ferrite et de bainite F  et B  sont celles calculées par les 

formules données par le précédent modèle.  

Les estimations sont globalement en cohérence par rapport aux résultats expérimentaux. En 
revanche, la forme de la courbe n’est toujours pas bonne pour A80B20, matériau contenant 
la plus forte proportion de 22MnB5.  (Figure 3-28)   

 

Figure 3-28 : Micro-dureté moyenne des quatre matériaux élaborés (a) A80B20, (b) A60B40, (c) 
A40B60, (d) A20B80 après le traitement thermique en fonction de la vitesse de refroidissement 
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En raison de l’imprécision de calcul de la fraction volumique de bainite, pour les plus hautes 
valeurs, par le modèle précédent, les micro-duretés calculées s’écartent davantage des 
valeurs expérimentales pour les microstructures à haute proportion de bainite (>30 vol%).  

 

3.6.3.10 Conclusions 

Les quatre matériaux intermédiaires entre 22MnB5 et 6Mn6 ont des comportements 
métallurgiques similaires. Après le traitement thermique avec une vitesse de refroidissement 
entre 20°C/s et 50°C/s, la microstructure est toujours un mélange de ferrite et de bainite. 

Les températures de transformation de phases pour la ferrite et la bainite sont très élevées. 

(entre 680°C et 830°C pour 3Ar , et entre 540°C et 750°C pour l’apparition de la bainite 

« sB  »). Ces températures sont d’abord influencées par la composition chimique, notamment 

la teneur en  carbone, et en second degré, par la vitesse de refroidissement.  

A part le matériau A80B20 traité avec des vitesses de refroidissement élevées, les 3 autres 
matériaux ont des microstructures relativement proches, à fractions volumiques de bainite 
similaires. Un modèle empirique a permis la description paramétrique de la microstructure 
(fraction volumique de bainite) après le traitement thermique, en fonction de la composition 
chimique (taux de mélange entre les deux aciers de base) et de la vitesse de 
refroidissement. (Figure 3-29) 

 

Figure 3-29 : Corrélation entre la fraction volumique de bainite mesurée et celle estimée à partir de la 
composition chimique et de la vitesse de refroidissement 
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L’accord entre les estimations et les mesures expérimentales est satisfaisant, à part pour 
A80B20 aux vitesses de refroidissement les plus élevées.  

La même conclusion peut être tirée pour la micro-dureté de ces matériaux. Les micro-
duretés, fortement dépendantes de la fraction volumique de bainite, sont assez proches les 
unes des autres, à part pour le matériau A80B20 traité avec des vitesses de refroidissement 
élevées. Une description empirique permet d’estimer la micro-dureté des matériaux 
intermédiaires, après le traitement thermique, en utilisant la fraction volumique de bainite 
calculée par le modèle précédent, basé sur la composition chimique (taux de mélange entre 
les deux aciers de base) et la vitesse de refroidissement. (Figure 3-30). Dans le paragraphe 
suivant, on évaluera la capacité de ce modèle à prévoir les propriétés de joints soudés réels 
dans ces domaines de composition. 

  

Figure 3-30 : Corrélation entre la micro-dureté mesurée et celle estimée à partir de la composition 
chimique et de la vitesse de refroidissement 

 

3.6.4. Microstructure des joints soudés réels entre tôles de 22MnB5 et 6Mn6 

Selon les observations micrographiques et les mesures de micro-dureté, les joints soudés 
d’assemblage hétérogène de 22MnB5 et 6Mn6 sont des matériaux complexes en termes de 
microstructure et aussi de comportement mécanique.  

Dans l’étude, on ne s’intéresse qu’à la zone fondue, non à la zone affectée thermiquement, 
qui n’est plus visible après le traitement thermique final.  

Après le traitement thermique, la microstructure du métal de base 6Mn6 est majoritairement 
ferritique tandis que celle du métal de base 22MnB5 est complètement martensitique. Le 
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joint soudé, issu du mélange potentiellement imparfait entre les deux matériaux, présente 
une microstructure globalement hétérogène ferrito-bainitique. La proportion entre fractions 
de ferrite et de bainite dépend du taux de mélange local entre les deux métaux de base et du 
cycle thermique appliqué à la pièce, notamment de la vitesse de refroidissement. Les 
observations microstructurales montrent une très légère tendance sur la répartition 
ferrite/bainite et la taille des grains : en allant depuis le 6Mn6 vers le 22MnB5, on trouverait 
plus de grains bainitiques et la taille de grains est affinée. Une vitesse de refroidissement 
plus élevée, à 50°C/s par exemple, permet de générer une plus grande proportion de bainite, 
ainsi une dureté plus importante. (Figure 3-31) 

L’analyse de joints soudés entre 22MnB5 1,8 mm et 6Mn6 1,5 mm (proche d’un A55B45), 
traités thermiquement et refroidis aux alentours de 50°C/s montre des microstructures en 
cohérence avec les résultats obtenus avec les coulées synthétiques. Le joint soudé présente 
une bonne homogénéité microstructurale. Néanmoins, il est difficile de prédire la composition 
microstructurale exacte dans toutes les zones d’un joint soudé sans effectuer une analyse 
chimique plus précise.  

 

Figure 3-31 : Vue en coupe d’un joint soudé entre 22MnB5 1,8mm et 6Mn6 1,5mm après le traitement 
thermique au cycle thermique conventionnel (austénitisation à 930°C pendant 5 minutes puis 

refroidissement à environ 50°C/s): (a)  microscopie optique après attaque Nital 5%; (b), (c) et (d) 
analyse par EBSD sur 3 zones dans le joint soudé marquées sur l’image (a) : (b) zone 1 ; (c) zone 2 : 

(d) zone 3. (e) code de couleurs des trois  images EBSD 
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3.6.5. Discussion 

Les modèles précédents permettent de calculer les températures de principaux 
changements de phases des matériaux issus du mélange de 22MnB5 et 6Mn6, avec 
l’addition de l’aluminium, d’estimer la microstructure et la micro-dureté après le traitement 
thermique simulant l’emboutissage à chaud. 

Les valeurs calculées ont un bon niveau de cohérence avec les résultats expérimentaux. 

L’analyse des résultats et leur représentation paramétrique en fonction de la composition 
chimique et de la vitesse de refroidissement démontrent l’origine du phénomène de 
l’homogénéité microstructurale dans les joints soudés réels en 22MnB5 et 6Mn6 après le 
traitement thermique : la robustesse de la composition microstructurale vis-à-vis des 
variations de composition chimique et de vitesse de refroidissement  (Figure 3-32). 
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Figure 3-32 : Micro-dureté estimée  par le modèle en fonction de la vitesse de refroidissement 
(calculée) 

Seuls les résultats des matériaux riches en 22MnB5 combinés avec une vitesse de 
refroidissement supérieure à 50°C/s sont moins cohérents avec l’estimation. Mais en 
pratique on ne rencontrera pas ce cas sur des vrais joints soudés. 

Pour les autres matériaux intermédiaires, la micro-dureté est peu sensible à la composition 
chimique (variation de moins de 50HV), du fait de la grande robustesse du 6Mn6 vis-à-vis du 
traitement thermique. Dans la plupart de cas, les joints soudés réels ont un rapport de 
mélange entre A40B60 et A60B40, ce qui réduit encore la dispersion possible des valeurs de 
micro-dureté.  

Cette homogénéité microstructurale mène par conséquent à l’homogénéité de la micro-
dureté des quatre aciers de mélange. Après le traitement thermique avec une vitesse de 
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refroidissement donnée, comme la composition de la ferrite varie peu et que la bainite est 
généralement très minoritaire, de très faibles variations de micro-dureté sont générées. Ceci 
permet d’expliquer l’effet de « palier » de la micro-dureté observé dans le joint soudé entre 
22MnB5 et 6Mn6, avec l’addition d’environ 0,3% d’aluminium. La contribution de la ferrite est 
toujours prépondérante sur la dureté, d’où cette stabilité de la dureté tout le long du joint 
soudé. 

Il est maintenant très intéressant de regarder plus en détail le comportement mécanique de 
ces aciers synthétiques issus de différents taux de mélange entre les deux métaux de base. 
Si l’homogénéité microstructurale mène à une homogénéité de l’ensemble du comportement 
mécanique, peu dépendant envers la composition chimique locale ou envers la vitesse de 
refroidissement, alors il sera possible d’utiliser une seule loi de comportement sur l’ensemble 
du joint soudé dans le calcul de structure. Ce point sera abordé dans le chapitre suivant. 

 

3.7. Comportement métallurgique du mélange de 22MnB5 avec carbone et/ou 
aluminium 

3.7.1. Composition chimique des matériaux de synthèse 

L’étude porte sur la compréhension de l’influence de la teneur en aluminium et/ou en 
carbone sur le comportement métallurgique des matériaux de base 22MnB5. 

Onze matériaux de synthèse à base de 22MnB5, avec l’ajout d’aluminium et/ou de carbone 
ont été élaborés sous la forme de coulées de laboratoire.  

Pour rappel, l’objectif de fabrication des coulées synthétiques est de modifier la teneur en 
carbone et en aluminium du métal de base, par ajout de ces éléments de la manière la plus 
homogène possible, la teneur des autres éléments restent alors quasiment constantes. 

Une matrice de compositions chimiques à différentes teneurs de carbone/aluminium a donc 
été créée pour étudier séparément l’influence de ces deux éléments sur le comportement 
métallurgique, ainsi que l’interaction entre ces deux éléments. 

Cependant, des incidents se sont produits pendant l’élaboration de certaines coulées de 
synthèse, comme (dans certains cas) une perte de carbone. La composition chimique des 
matériaux obtenus est donc parfois légèrement différente des cibles. 

Les teneurs en éléments principaux des coulées élaborées sont les suivantes : (Tableau 3-8) 
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Tableau 3-8 : Composition chimique (éléments principaux) des onze matériaux élaborés, en 
pourcentages massiques 

 

 

Figure 3-33 : Matrice de compositions chimiques élaborées 

La première série de matériaux élaborés comprend les matériaux à base de 22MnB5 avec 
uniquement la modification de la teneur en carbone, permettant d’étudier l’effet du carbone 
seul sur le comportement métallurgique et les propriétés mécaniques. Elle comprend les 

Référence C Al Mn Si Cr Nb Ti B 

22C 0,22 0,041 1,2 0,27 0,15 0,003 0,043 0,003 

30C 0,30 0,038 1,2 0,26 0,18 0,003 0,045 0,003 

36C 0,36 0,051 1,2 0,26 0,17 0,003 0,040 0,003 

20C16Al 0,20 0,16 1,2 0,45 0,28 0,003 0,049 0,003 

19C20Al 0,19 0,20 1,2 0,33 0,26 0,003 0,051 0,003 

19C53Al 0,19 0,53 1,2 0,27 0,20 0,003 0,055 0,003 

18C73Al 0,18 0,73 1,2 0,34 0,19 0,003 0,052 0,003 

25C29Al 0,25 0,29 1,2 0,51 0,12 0,003 0,025 0,003 

30C28Al 0,30 0,28 1,2 0,49 0,11 0,003 0,037 0,003 

30C63Al 0,30 0,63 1,2 0,42 0,08 0,003 0,033 0,003 

38C60Al 0,38 0,60 1,2 0,47 0,10 0,003 0,035 0,003 
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matériaux 22C, 30C et 36C. Cette série parcourt une plage de teneurs en carbone entre 
0,22% et 0,36% en masse. Les trois matériaux contiennent aussi environ 0,05% 
d’aluminium, comme l’acier 22MnB5. 

La seconde série comprend les matériaux à base de 22MnB5 avec uniquement une 
modification de la teneur en aluminium, permettant d’isoler l’effet de l’aluminium. Néanmoins, 
des incidents de perte de carbone se sont produits. Par conséquent, la teneur en carbone de 
ces coulées est légèrement plus faible que celle du 22MnB5. Cette catégorie comprend les 
matériaux 22C16Al, 19C20Al, 19C53Al et 18C73Al, contenant entre 0,16 % et 0,73% en 
masse d’aluminium. 

La dernière série comprend les matériaux avec à la fois une modification de la teneur en 
carbone et une modification de la teneur en aluminium. L’objectif est d’étudier l’interaction 
entre ces deux éléments vis-à-vis des comportements métallurgique et mécanique. Les 
matériaux 25C29Al, 31C28Al, 30C63Al et 38C60Al forment un nuage de teneurs en carbone 
entre 0,25% et 0,38% en masse, et de teneur en aluminium entre 0,28% et 0,63% en masse. 
(Figure 3-33) 

Dans l’ensemble des coulées, on note qu’il est possible d’étudier l’effet de l’aluminium sur 
trois compositions à 0,3% de carbone, ainsi que l’effet du carbone à 0,6% d’aluminium. 

On commence par l’étude des matériaux à teneur en carbone variable, qui nous permet de 
comparer les résultats avec la référence sur le métal de base 22MnB5, afin de valider la 
démarche « crayon » sur le comportement métallurgique.  

Ensuite, on continue avec les matériaux à teneur en aluminium variable, et ceux à la fois 
variables en aluminium et en carbone. 

 

3.7.2. Matériaux à teneur en carbone variable 

3.7.2.1 Matériau 22C 

Le matériau 22C est issu de l’élaboration d’une coulée synthétique à base de l’acier 22MnB5 
sans modification de composition chimique. La microstructure brute de solidification consiste 
en un mélange de 30% de ferrite, 50% de bainite et 20% de martensite. (Figure 3-34)  
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Figure 3-34 : Microstructure du 22C à l’état brut de solidification 

Les échantillons sont chauffés dans le dilatomètre, de l’ambiante jusqu’à 930°C avec une 

vitesse de chauffage à 10°C/s. Respectivement, les températures de début ( 1Ac ) de fin 

( 3Ac ) d’austénitisation de l’acier 22C sont de 725°C et 845°C en moyenne. La température 

3Ac  est similaire à celles mesurées dans les mêmes conditions de cycle thermique pour le 

métal de base industriel 22MnB5 laminé à froid et recuit. Mais la température 1Ac   est plus 

faible que celle du 22MnB5 en raison de la plus importante proportion des zones non 
ferritiques. (cf. Chapitre 3.4.1.2) 

Par la suite, on essaie de reproduire une partie du diagramme de transformation de 
refroidissement continu (TRC) de l’acier 22C. Les échantillons sont austénitisés à 930°C 
pendant 300 secondes. Selon le résultat obtenu par chauffage continu, cette température de 
chauffage permet aux échantillons d’obtenir l’austénitisation complète. La taille de grain 
d’austénite est de l’ordre de 35µm. 

Les résultats obtenus par dilatométrie sur la coulée synthétique sont globalement cohérents 
avec le diagramme TRC obtenu sur des échantillons issus du laminage à froid (en bleu dans 
la Figure 3-35). La vitesse critique de trempe martensitique pour le matériau 22C est 
d’environ 27°C/s : pour une vitesse égale ou supérieure à 27°C/s, le matériau se transforme 
complètement en martensite.   

Si la vitesse de refroidissement est entre 10°C/s et 27°C/s, alors une partie de l’austénite se 
décompose en bainite. La microstructure à l’issue de ces traitements thermiques consiste en 
un mélange de bainite supérieure et de martensite. (Tableau 3-9)  

La température du début de la transformation martensitique SM (ici 370°C) est légèrement 

inférieure à celle de la bibliographie (400°C). Cela peut être dû à la taille de grain d’austénite 
avant la transformation. Dans notre cas, nous avons la taille de grain comparable à celle 
d’un joint soudé par laser. Le diagramme de TRC de 22MnB5 a été obtenu en utilisant des 
tôles d’acier 22MnB5, la taille de grains d’austénite avec le même cycle thermique est 
souvent plus élevée, entre 50µm et 100µm. 
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Figure 3-35 : Courbe TRC de l’acier 22C tracée (en pointillés noirs) à l’aide des résultats de 
dilatométrie (points noirs), superposée avec la courbe de TRC du 22MnB5 laminé à froid et recuit 

(lignes bleues) 

Les microstructures obtenues à des vitesses de refroidissement entre 10°C/s et 35°C/s sont 
cohérentes avec celles de l’acier 22MnB5 traité dans les mêmes conditions. La cohérence 
avec la courbe TRC de 22MnB5 nous laisse imaginer qu’une transformation partielle en 
ferrite devrait avoir lieu si la vitesse de refroidissement était inférieure à 10°C/s. 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure Micro-dureté (HV500g) 

22C 

35 °C/s Martensite 490 

27 °C/s Martensite 488 

23 °C/s Martensite + rare bainite 478 

20 °C/s Martensite + 20% bainite 443 

10 °C/s Bainite + rare martensite 332 

Tableau 3-9 : Microstructure et micro-dureté des échantillons 22C après le traitement thermique 
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3.7.2.2 Matériau 30C 

Le matériau 30C est issu de l’élaboration d’une coulée synthétique à base de l’acier 22MnB5 
avec ajout de carbone jusqu’à 0,30% sans modification de la teneur chimique en d’autres 
éléments. La microstructure brute de solidification est un mélange de 30% de ferrite, 40% de 
bainite et 30% de martensite. (Figure 3-36 a) 

La composition chimique de ce matériau est similaire à l’acier de grade 30MnB5 disponible 
sous forme de tôle. Cependant, pour comparaison, l’acier 30MnB5 laminé à chaud puis 
recuit à froid présente une microstructure ferrito-perlitique. 140 (Figure 3-36 b) 

 

Figure 3-36 : Microstructure (a) du 30C à l’état brut de solidification ; (b) du 30MnB5 à l’état brut de 
livraison : les zones blanches sont des grains de ferrite, les zones noires sont des colonies de perlite 

Cette différence de microstructure est due au cycle thermomécanique appliqué lors de la 
fabrication de ces matériaux. 

Les températures de début ( 1Ac ) de fin ( 3Ac ) d’austénitisation de l’acier 30C sont de 745°C 

et 815°C en moyenne. L’augmentation en carbone influence peu la valeur de 1Ac , 

cependant, on peut voir un effet significatif sur la valeur de 3Ac .  

En ajoutant plus de carbone dans l’acier élaboré, la courbe de début de transformation de 
phases au refroidissement est décalée vers la droite (vitesse critique de trempe 

martensitique) et en même temps légèrement vers le bas ( SM ). Avec une vitesse de 

refroidissement supérieure à 20°C/s, le matériau est totalement transformé en martensite. Il 
semble que la vitesse critique de trempe martensite soit située entre 20°C/s et 10°C/s,  donc 
au moins 7°C/s inférieure à celle du 22C. (Figure 3-37) 

a b 
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Figure 3-37 : Courbe TRC du matériau 30C tracée (en pointillés noirs) à l’aide des résultats de 
dilatométrie (points noirs), superposée avec la courbe de TRC tracée du 22C (en tirets rouges) 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure Micro-dureté (HV500g) 

30C 

35 °C/s Martensite 580 

27 °C/s Martensite 575 

23 °C/s Martensite 580 

20 °C/s Martensite 565 

10 °C/s Martensite + 50% bainite 438 

Tableau 3-10 : Microstructure et micro-dureté des échantillons 30C après le traitement thermique 

La température SM  est d’environ 20°C (350°C) inférieure à celle de 22C (370°C) en raison 

d’une plus forte teneur en carbone dans l’austénite. 
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La transformation en bainite a eu lieu uniquement pour la vitesse de refroidissement de 
10°C/s. Les données obtenues ne nous permettent pas de construire la zone de 
transformation bainitique. (Tableau 3-10) 

3.7.2.3 Matériau 36C 

La microstructure brute de solidification du 36C consiste en un mélange de martensite et de 
ferrite (environ 10%). (Figure 3-38) 

 

Figure 3-38 : Microstructure du matériau 36C à l’état brut de solidification 

En chauffage continu à une vitesse de 10°C/s, les températures de début ( 1Ac ) de fin ( 3Ac ) 

d’austénitisation de l’acier 36C sont de 740°C et 795°C en moyenne. Par comparaison avec 
les deux matériaux précédents, 22C et 30C, l’augmentation de la teneur en carbone 

influence peu la valeur de 1Ac (745°C – 745°C – 740°C). L’effet du carbone est plus visible 

sur la valeur de 3Ac  (845°C – 815°C – 795°C).  

Sur l’ensemble de 5 vitesses étudiées, le matériau est toujours transformé entièrement en 
martensite. (Tableau 3-11) La vitesse critique de trempe martensitique est donc inférieure à 

10°C/s. La température SM est très légèrement décalée vers le bas (345°C) par rapport au 

matériau 30C (350°C).  (Figure 3-39) 

Il n’est pas possible de construire le diagramme de TRC complet du matériau 36C. La 
transformation en ferrite, perlite ou bainite n’a pas été observée avec les vitesses étudiées.  
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Figure 3-39 : Courbe de TRC de l’acier 36C tracée (en pointillés noirs) à l’aide des résultats de 
dilatométrie (points noirs), superposée avec la courbe de TRC tracée de l’acier 22C (en tirets rouges) 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure Micro-dureté (HV500g) 

36C 

35 °C/s Martensite 643 

27 °C/s Martensite 628 

23 °C/s Martensite 634 

20 °C/s Martensite 632 

10 °C/s Martensite 612 

Tableau 3-11 : Microstructure et micro-dureté des échantillons 36C après le traitement thermique 

La micro-dureté du matériau 36C après le traitement thermique varie de 643 5,0HV  à 612  

5,0HV  selon la vitesse de refroidissement. Une hypothèse pour interpréter ce phénomène est 

qu’un refroidissement plus sévère mène à des microstructures martensitiques à contrainte 
interne plus élevée, donc plus dures.  

0

100

200

300

400

500

600

700

800

900

Vitesse de refroidissement (°C/s)

T
e
m

p
é
ra

tu
re

 (
°C

)

A+M 

Austénitisation à 930°C  

35 30 27 23 20 10 Vitesse de refroidissement (°C/s) 

Micro-dureté 5,0HV   643 

628 

634 

632 

612 



 

  

 

 112 

3.7.3. Matériaux à teneur en aluminium variable 

3.7.3.1 Matériau 20C16Al 

La microstructure après solidification consiste en un mélange de ferrite, de 30% de bainite et 
de carbures. (Figure 3-40) 

 

Figure 3-40 : Microstructure du matériau 20C16Al à l’état brut de solidification 

Les températures de début ( 1Ac ) de fin ( 3Ac ) d’austénitisation du matériau 20C16Al sont de 

755°C et 854°C en moyenne sur 5 échantillons. Comparé avec l’acier 22C qui contient  
uniquement 0,05 % d’aluminium, la montée en teneur d’aluminium augmente assez peu les 
températures de début et fin d’austénitisation.  

Le chauffage à 930°C permet aux échantillons de subir une austénitisation complète. La 
microstructure des échantillons issus des traitements thermiques en refroidissement continu 
est toujours un mélange de martensite et de bainite. Même la vitesse de refroidissement la 
plus élevée, 35°C/s, ne permet pas d’atteindre une microstructure complètement 
martensitique. (Tableau 3-12) 

Les vitesses de refroidissement étudiées ne nous permettent d’obtenir qu’une partie très 
limitée du diagramme de TRC. La transformation en ferrite ou perlite n’a pas été observée 

dans cette plage de vitesses. Les températures SB  et SM  ont été repérées pour toutes les 

vitesses par la dilatométrie. La fraction volumique de bainite baisse de 80% pour la vitesse 
de refroidissement de 20°C/s à 20% pour la vitesse de refroidissement de 35°C/s. Une 
vitesse supérieure à 35°C/s est nécessaire pour la transformation entière en martensite. 
L’ajout d’environ 0,11 % d’aluminium décale donc la vitesse critique de transformation 
martensitique d’au moins 10°C/s. (Figure 3-41) 
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Figure 3-41 : Courbe TRC de l’acier 20C16Al tracée (en pointillés noirs) à l’aide des résultats de 
dilatométrie (points noirs), superposée avec les courbes TRC de l’acier 22C (en tirets rouges) 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure Micro-dureté (HV500g) 

20C16Al 

35 °C/s Martensite + 20% bainite 433 

30 °C/s Martensite + 20% bainite  422 

27 °C/s Martensite + 40% bainite  406 

23 °C/s Martensite + 60% bainite 357 

20 °C/s Martensite + 80% bainite 336 

Tableau 3-12 : Microstructure et micro-dureté des échantillons 20C16Al après le traitement thermique 
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3.7.3.2 Matériau 19C20Al 

Le matériau 19C20Al a eu une perte de carbone pendant l’élaboration. Par conséquent, la 
teneur en carbone dans le matériau est à 0,19 % au lieu de 0,22 % pour l’acier 22MnB5. La 
microstructure de solidification consiste en un mélange de ferrite et de 30% de bainite 
supérieure. La microstructure de départ est similaire à celle du matériau 20C16Al. (Figure 3-
42) 

 

Figure 3-42 : Microstructure du matériau 19C20Al à l’état brut de solidification 

En chauffage continu, les températures de début ( 1Ac ) de fin ( 3Ac ) d’austénitisation du 

matériau 19C20Al sont de 762°C et 873°C en moyenne sur 5 échantillons. Comparé avec le 
matériau précédent avec 0,16 masse% d’aluminium et quasiment la même teneur en 
carbone, l’augmentation de la teneur en aluminium augmente encore les températures de 
début et fin d’austénitisation. 

Les échantillons sont chauffés à 930°C et austénitisés pendant environ 300 secondes. Selon 
le résultat obtenu par chauffage continu, cette température de chauffage permet aux 
échantillons d’obtenir l’austénitisation complète. Les échantillons sont refroidis par cinq 
vitesses de refroidissement : 20°C/s, 23°C/s, 27°C/s, 29°C/s et 30°C/s. (les vitesses 
réellement obtenues ont été un peu décalées par rapport aux consignes en raison d’un 
problème du réglage de la machine, par conséquent, nous n’avons pas eu la vitesse à 
35°C/s) 

Même la vitesse de refroidissement la plus élevée, 30°C/s, ne permet pas d’atteindre une 
microstructure complètement martensitique. (Tableau 3-13) 

Comparé avec le matériau précédent avec 0,16 masse% d’aluminium, la teneur plus élevée 
en aluminium décale la courbe TRC (le nez de la bainite) vers la gauche et fait apparaître la 
transformation ferritique à faible vitesse de refroidissement (20°C/s). (Figure 3-43) En 
comparant avec 20C16Al, nous supposons que la vitesse critique de refroidissement pour la 
trempe martensitique est supérieure à 50°C/s. 
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Par rapport à l’acier 22MnB5, la forme du diagramme TRC n’est pas tout à fait la même. La 
position relative du nez de ferrite par apport à celui de la bainite est plus à gauche pour le 
matériau 19C20Al que l’acier de base 22MnB5. 

 

Figure 3-43 : Courbe TRC de l’acier 19C20Al tracée (en pointillés noirs) à l’aide des résultats de 
dilatométrie (points noirs), superposée avec la courbe TRC de l’acier 22C (en tirets rouges) 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure Micro-dureté (HV500g) 

19C20Al 

30 °C/s Martensite + 40% bainite 399 

29 °C/s Martensite + 40% bainite  388 

27 °C/s Martensite + 40% bainite  365 

23 °C/s Rare martensite + Bainite  336 

20 °C/s Bainite + 40% ferrite 297 

Tableau 3-13 : Microstructure et micro-dureté des échantillons 19C20Al après le traitement thermique 

0

100

200

300

400

500

600

700

800

900

Vitesse de refroidissement (°C/s)

T
e
m

p
é
ra

tu
re

 (
°C

)

A+F+B 

A+F 

Austénitisation à 930°C  

35 30 27 23 20 10 Vitesse de refroidissement (°C/s) 

Micro-dureté 5,0HV   

388 

399 

365 

336 

297 



 

  

 

 116 

 

3.7.3.3 Matériau 19C53Al 

A l’état brut de solidification, la microstructure consiste en un mélange de ferrite et de 40% 
de bainite. (Figure 3-44). La taille de grain de ferrite est plus élevée par rapport au matériau 
précédent qui contient moins d’aluminium (0,20%). 

  

Figure 3-44 : Microstructure du matériau 19C53Al à l’état brut de solidification 

En chauffage continu à 10°C/s, les températures de début ( 1Ac ) de fin ( 3Ac ) 

d’austénitisation du matériau 19C53Al sont de 765°C et 889°C en moyenne sur 5 
échantillons. Comparé avec le matériau 19C20Al avec 0,20 masse% d’aluminium et la 

même teneur en carbone, la température 1Ac  est quasiment la même, mais la température 

3Ac  augmente d’environ 20°C. 

Ensuite, les échantillons sont refroidis après l’austénitisation complète à 930°C. La 
microstructure des échantillons issus des traitements thermiques est un mélange de 
martensite, bainite et ferrite. Même la vitesse de refroidissement la plus élevée, 35°C/s, ne 
permet pas d’atteindre une microstructure complètement martensitique. Pour les vitesses les 
plus faibles, on ne trouve pas de martensite. (Tableau 3-14) 

Comparé avec les matériaux précédents, sur le diagramme du matériau 19C53Al, le nez 
ferritique est tiré vers la gauche. De ce fait, l’austénite restante est enrichie en carbone et  le 
nez bainitique est repoussé vers la droite. Par conséquent, à 35°C/s, la microstructure 
transformée est un mélange de ferrite et de martensite, sans transformation en bainite. 
(Figure 3-45) 

Avec 0,53 masse% d’aluminium, nous avons profondément modifié la forme du TRC par 
rapport à celui du métal de base de 22MnB5. Les données que nous avons obtenues ne 
nous permettent pas d’obtenir une estimation fiable de la vitesse critique de trempe 
martensitique de ce matériau.  
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Figure 3-45 : Courbe TRC de l’acier 19C53Al tracée (en pointillés noir) à l’aide des résultats de 
dilatométrie (points noirs), superposée avec la courbe TRC de l’acier 22C (en tirets rouges) 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure 

Micro-dureté 

(HV500g) 

19C53Al 

35 °C/s Ferrite + 30% martensite 324 

30 °C/s Ferrite + 20% martensite  329 

27 °C/s 
Ferrite +  rare martensite + 20% 

bainite 307 

23 °C/s Ferrite + 20% bainite 270 

20 °C/s Ferrite + 20% bainite 251 

Tableau 3-14 : Microstructure et micro-dureté des échantillons 19C53Al après le traitement thermique 
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3.7.3.4 Matériau 18C73Al 

Pour ce matériau contenant 0,73 masse% d’aluminium, la microstructure à l’état brut de 
solidification consiste en un mélange de ferrite et de 40% de  bainite. (Figure 3-46) La 
microstructure est similaire au matériau précédent contenant moins d’aluminium (0,53 
masse%) mais la taille de grains ferritiques est plus grosse.  

 

Figure 3-46 : Microstructure du matériau 18C73Al à l’état brut de solidification 

La température de début ( 1Ac ) d’austénitisation du matériau 18C73Al est de 779°C en 

moyenne sur 5 échantillons. Jusqu’à 930°C, la température de fin ( 3Ac ) d’austénitisation 

n’est pas atteinte. L’ajout d’aluminium augmente fortement la température 3Ac . 

Après l’austénitisation (partielle) à 930°C, les échantillons sont refroidis par cinq vitesses de 
refroidissement : 22°C/s, 23°C/s, 27°C/s, 30°C/s et 35°C/s. La vitesse de consigne de 20°C/s 
n’a pas été réellement obtenue en raison du problème de réglage de la machine. 

La microstructure des échantillons issus des traitements thermiques est majoritairement 
ferritique avec des îlots martensitiques. Cependant, la transformation en martensite n’a pas 
été observée sur le signal de dilatation lors du refroidissement. (Tableau 3-15) 

Sur le diagramme TRC, nous pouvons imaginer un nez ferritique tiré encore plus vers la 
gauche par rapport au matériau précédent. Nous n’avons pas assez d’éléments pour estimer 
la limite de cette zone ferritique ou la vitesse critique de refroidissement pour la trempe 
martensitique. (Figure 3-47) 
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Figure 3-47 : Courbe TRC de l’acier 18C73Al tracée (en pointillés noirs) à l’aide des résultats de 
dilatométrie (points noirs), superposée avec la courbe TRC de l’acier 22C (en tirets rouges) 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure Micro-dureté (HV500g) 

18C73Al 

35 °C/s Ferrite + 10% martensite 240 

30 °C/s Ferrite + 10% martensite  243 

27 °C/s Ferrite + (<10%) martensite 235 

23 °C/s Ferrite + rare martensite 221 

22 °C/s Ferrite + rare martensite 222 

Tableau 3-15 : Microstructure et micro-dureté des échantillons 18C73Al après le traitement thermique 
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3.7.4. Matériaux à teneurs en aluminium et en carbone variables 

3.7.4.1 Matériau 25C29Al 

Le matériau 25C29Al est obtenu par l’ajout de carbone et d’aluminium dans un acier de base 
de 22MnB5. La microstructure à l’état brut de solidification est un mélange de 30% de ferrite, 
de 30% de bainite et de martensite. (Figure 3-48) 

 

Figure 3-48 : Microstructure du matériau 25C29Al à l’état brut de solidification 

Les températures de début ( 1Ac ) de fin ( 3Ac ) d’austénitisation du matériau 25C29Al sont de 

750°C et 847°C en moyenne sur 5 échantillons. Ces deux températures caractéristiques sont 
comparables avec celles du matériau 22C (745°C et 845°C, respectivement).  

Les échantillons sont chauffés à 930°C et austénitisés pendant environ 300 secondes. Selon 
le résultat obtenu par dilatométrie, cette température permet aux échantillons d’obtenir 
l’austénitisation complète. Les échantillons sont refroidis par cinq vitesses de 
refroidissement : 20°C/s, 23°C/s, 27°C/s, 30°C/s et 33°C/s. (au lieu de 35°C/s en raison du 
réglage de la machine) 

La microstructure des échantillons issus des traitements thermiques est toujours un mélange 
de martensite, bainite et/ou ferrite. Même la vitesse de refroidissement la plus importante, 
33°C/s, ne permet pas d’atteindre une microstructure complètement martensitique. La 
vitesse critique de refroidissement pour la transformation entièrement martensitique devrait 
être légèrement supérieure à 33°C/s. (Tableau 3-16) 

Comparé avec le matériau 22C, la teneur plus élevée en aluminium décale le haut du 
diagramme TRC vers la gauche et fait apparaître la transformation ferritique à faible vitesse 
de refroidissement. (Figure 3-49) 
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Figure 3-49 : Courbe de TRC de l’acier 25C29Al tracée (en pointillés noirs) à l’aide des résultats de 
dilatométrie (points noirs), superposée avec la courbe de TRC tracée de l’acier 22C (en tirets rouges) 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure Micro-dureté (HV500g) 

25C29Al 

33 °C/s Martensite + rare bainite 484 

30 °C/s Martensite + 20% bainite  438 

27 °C/s Martensite + 30% bainite 412 

23 °C/s Martensite + 60% bainite  328 

20 °C/s Martensite + 70% bainite 320 

Tableau 3-16 : Microstructure et micro-dureté des échantillons 25C29Al après le traitement thermique 
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3.7.4.2 Matériau 30C28Al 

Comparé avec le matériau précédent, le matériau 30C28Al contient plus de carbone avec 
une teneur en aluminium quasiment équivalente. Et il contient plus d’aluminium à même 
teneur de carbone si on le compare avec le matériau 30C. La microstructure à l’état brut de 
solidification est un mélange de ferrite, de 50% de bainite et de 40% de martensite. (Figure 
3-50) 

 

Figure 3-50 : Microstructure du matériau 30C28Al à l’état brut de solidification 

Les températures de début ( 1Ac ) de fin ( 3Ac ) d’austénitisation du matériau 30C28Al sont de 

749°C et 826°C en moyenne sur 5 échantillons. L’ajout de carbone permet de baisser la 

température 3Ac  par rapport au matériau 25C29Al. Et l’ajout d’aluminium augmente la 

température  3Ac  par rapport au matériau 30C (815°C). 

Après l’austénitisation complète à 930°C. Les échantillons sont refroidis par cinq vitesses de 
refroidissement : 20°C/s, 23°C/s, 26°C/s, 29°C/s et 33°C/s. (Des vitesses réellement 
obtenues sont écartées avec la consigne en raison du problème de réglage de la machine) 

Par rapport au matériau 25C29Al contenant quasiment la même teneur en aluminium, en 
rajoutant plus de carbone dans ce matériau élaboré, la courbe de transformation de phases 
est décalée vers la droite, et en même temps légèrement vers le bas. (Figure 3-51) 

Avec une vitesse de refroidissement supérieure ou égale à 26°C/s, le matériau est 
totalement transformé en martensite. Il apparaît que la vitesse critique de trempe 
martensitique est située entre 26°C/s et 23°C/s.  

La transformation en ferrite n’a pas été observée même pour une vitesse à 20°C/s. Entre 
23°C/s et 20°C/s, la microstructure est un mélange de martensite et de bainite.  (Tableau 3-
17) 

Selon le diagramme de TRC (partiel) tracé, le comportement métallurgique dans ce domaine 
de vitesse de refroidissement est assez similaire à celui du matériau 22C, mise à part une 

légère baisse de SM .   
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Figure 3-51 : Courbe de TRC de l’acier 30C28Al tracée (en pointillés noirs) à l’aide des résultats de 
dilatométrie (points noirs), superposée avec la courbe de TRC tracée de l’acier 22C (en tirets rouges) 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure Micro-dureté (HV500g) 

30C28Al 

33 °C/s Martensite  545 

29 °C/s Martensite  540 

26 °C/s Martensite 541 

23 °C/s Martensite + 20% bainite  450 

20 °C/s Martensite + 50% bainite 405 

Tableau 3-17 : Microstructure et micro-dureté des échantillons 30C28Al après le traitement thermique 
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3.7.4.3 Matériau 30C63Al 

Le matériau 30C63Al contient plus d’aluminium à même teneur de carbone si on le compare 
avec le matériau 30C28Al, encore plus que le matériau 30C. La microstructure à l’état brut 
de solidification est un mélange de ferrite et de 50% de bainite. (Figure 3-50) 

 

Figure 3-52 : Microstructure du matériau 30C63Al à l’état brut de solidification 

Les températures de début ( 1Ac ) de fin ( 3Ac ) d’austénitisation du matériau 30C63Al sont de 

756°C et 857°C en moyenne sur 5 échantillons. La teneur plus importante en aluminium fait 

augmenter la température 3Ac  par rapport à la modalité précédente iso-carbone contenant 

0,28% d’aluminium. Néanmoins, à 0,63% d’aluminium et 0,30% de carbone, 3Ac  est encore 

inférieure à 900°C. 

Après l’austénitisation complète, les échantillons sont refroidis par cinq vitesses de 
refroidissement : 20°C/s, 23°C/s, 27°C/s, 30°C/s et 33°C/s. (au lieu de 35°C/s en raison du 
problème de réglage de la machine) 

Par rapport au matériau 30C28Al contenant quasiment la même teneur en carbone, en 
rajoutant plus d’aluminium dans le matériau élaboré, la courbe de transformation de phases 
est de nouveau décalée vers la gauche et en même temps légèrement vers le haut. La 
vitesse critique de trempe martensitique est entre 30°C/s et 33°C/s. (Figure 3-53) 

La transformation en ferrite n’a pas été observée même à 20°C/s. Entre 20°C/s et 30°C/s, la 
microstructure est toujours un mélange de martensite et de bainite.  (Tableau 3-18) 
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Figure 3-53 : Courbe de TRC de l’acier 30C63Al tracée (en pointillés noirs) à l’aide des résultats de 
dilatométrie (points noirs), superposée avec la courbe de TRC tracée de l’acier 22C (en tirets rouges) 

 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure Micro-dureté (HV500g) 

30C63Al 

33 °C/s Martensite  550 

30 °C/s Martensite + rare bainite 500 

27 °C/s Martensite + 30% bainite 500 

23 °C/s Martensite + 80% bainite  451 

20 °C/s Rare martensite + bainite 367 

Tableau 3-18 : Microstructure et micro-dureté des échantillons 30C63Al après le traitement thermique 
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3.7.4.4 Matériau 38C60Al 

Le matériau 38C60Al contient 0,08% de plus de carbone par rapport au matériau précédent, 
le 30C63Al, à une teneur en aluminium proche. A l’état brut de solidification, La 
microstructure est un mélange de 10% de ferrite, de 30% de bainite et de martensite. (Figure 
3-54) 

 

Figure 3-54 : Microstructure du matériau 38C59Al à l’état brut de solidification 

Les températures de début ( 1Ac ) de fin ( 3Ac ) d’austénitisation du matériau 38C59Al sont de 

752°C et 830°C en moyenne sur 5 échantillons. L’ajout de carbone permet de baisser la 

température 3Ac d’environ 25°C par rapport au matériau 30C63Al contenant quasiment le 

même pourcentage massique d’aluminium.  

Après l’austénitisation complète, les échantillons sont refroidis par cinq vitesses de 
refroidissement : 20°C/s, 23°C/s, 27°C/s, 30°C/s et 35°C/s. 

Par rapport au matériau 30C63Al contenant quasiment la même teneur en aluminium, en 
rajoutant du carbone, la courbe de transformation de phases est de nouveau décalée vers la 
droite. (Figure 3-55) 

La microstructure des échantillons après le traitement thermique est quasiment 100% 
martensitique malgré la teneur élevée en aluminium. La fraction de bainite pour les deux 
vitesses les plus faibles (23°C/s et 20°C/s) est inférieure à 5%. (Tableau 3-19) 

La vitesse critique de trempe martensitique devrait être légèrement supérieure à 23°C/s. Et 

la température SM  est très basse, soit 320°C. La dureté après refroidissement à 23°C/s est 

particulièrement élevée, l’origine de ce point singulier n’a pas été élucidée. 
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Figure 3-55 : Courbe de TRC de l’acier 38C60Al tracée (en pointillés noirs) à l’aide des résultats de 
dilatométrie (points noirs), superposée avec la courbe de TRC tracée de l’acier 22C (en tirets rouges) 

 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 
Microstructure Micro-dureté (HV500g) 

38C60Al 

35 °C/s Martensite  646 

30 °C/s Martensite 639 

27 °C/s Martensite 599 

23 °C/s Martensite + rare bainite 611 

20 °C/s Martensite + rare bainite 536 

Tableau 3-19 : Microstructure et micro-dureté des échantillons 38C60Al après le traitement thermique 
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3.7.5. Description paramétrique du comportement métallurgique 

Le comportement métallurgique des différentes nuances de synthèse est synthétisé dans le 
Tableau 3-20.  

 

Matériau Microstructure 

de départ (%) 

Austénitisation 

(°C) 

Microstructure (TRC) à RV  

croissante 
MV  

(°C/s) 
SM  

(°C) 

F B M 1Ac  3Ac  

22C 30 50 20 725 845 M  B 27 370 

30C 30 40 30 745 815 M+50%B  M  ]10,20[ 350 

36C 10 - 90 740 795 M <10 345 

20C16Al 70 30 - 755 854 M+80%B  M+20%B >35 ? 

19C20Al 70 30 - 762 873 F+60%B  B  M + 40%B >30 ? 

19C53Al 60 40 - 765 889 F+20%B  F + 30%M >35 ? 

18C73Al 60 40 - 779 >930 F  F+10%M (pas de B) >35 ? 

25C29Al 30 30 40 745 845 M+70%B  M ~33 380 

30C28Al 10 50 40 749 826 M+50%B  M  ]23,26[ 340 

30C63Al 50 50 - 756 857 B  M  ]30,33[ 360 

38C60Al 10 30 60 752 830 M+ traces B  M ~23 320 

Tableau 3-20 : Microstructure initiale et comportement métallurgique des matériaux de synthèse à C 
et Al variables. F : ferrite ; B : bainite ; M : martensite. 

 

3.7.5.1 Températures de transformation en austénite au chauffage 

La première série comprend des matériaux élaborés à base de 22MnB5 avec uniquement la 
modification de teneur de carbone, dont les matériaux 22C, 30C et 36C. Pour rappel, cette 
catégorie parcourt une plage de teneur de carbone entre 0,22% et 0,36%. Cela nous permet 
d’isoler l’effet de la teneur en carbone.  

Le carbone a peu d’effet sur la température du début d’austénitisation ( 1Ac ), qui reste 

toujours à environ 740°C (Tableau 3-20).  

L’effet du carbone sur la température 3Ac  est plus visible. Une teneur plus élevée en carbone 

favorise clairement le développement de l’austénite. Si l’on simplifie la description de ce 

phénomène en une équation linaire, l’effet de la teneur en carbone sur 3Ac  est 
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d’environ %/370 C . Ce coefficient est cohérent avec les formules empiriques de la 

bibliographie141, et cohérent avec la formule empirique ajustée sur les matériaux de mélange 
entre le 22MnB5 et le 6Mn6 (équation (3.8). 

CAc  3709273  (3.24) 

- 3Ac  est en °C 

- La teneur en carbone (C ) est en pourcentage massique 

Ces deux formules sont en bonne cohérence avec les valeurs mesurées. (Figure 3-56) 
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Figure 3-56 : Températures 1Ac et 3Ac  des matériaux élaborés à 0,22%, 0,30% et 0,36% de carbone 

à base de l’acier 22MnB5 : comparaison entre les valeurs mesurées et la représentation paramétrique 

La seconde série comprend les matériaux élaborés à base de 22MnB5 avec uniquement une 
modification de la teneur en aluminium, permettant d’isoler l’effet de l’aluminium. Néanmoins, 
des incidents de perte de carbone se sont produits. Par conséquent, la teneur en carbone de 
ces coulées est légèrement plus faible que celle du 22MnB5.  

Pour rappel, cette catégorie comprend les matériaux 22C16Al, 19C20Al, 19C53Al et 
18C73Al, contenant de 0,16% jusqu’à 0,73% d’aluminium. 

La microstructure à l’état brut de solidification de ces 4 matériaux élaborés est toujours un 
mélange de ferrite et de 30-40% de bainite (Tableau 3-20). Une teneur plus élevée en 
aluminium mène à une proportion volumique plus importante de ferrite et la taille de grain 
ferritique est plus élevée.  

Pour les teneurs entre 0,16 masse% et 0,73 masse%, l’aluminium augmente légèrement la 

température du début de l’austénitisation ( 1Ac ). Si l’on simplifie la description de ce 
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phénomène en une équation linaire prenant en compte à la fois le carbone et l’aluminium,  

l’influence de l’aluminium sur 1Ac  est d’environ %/36 masseC .  

AlCAc  36357521  (3.25) 

- 1Ac  est en °C 

- Les teneurs en carbone (C ) et en aluminium ( Al ) sont en pourcentages massiques 

En même temps, la teneur en aluminium modifie significativement la température de fin de 

l’austénitisation ( 3Ac ). L’aluminium stabilise la ferrite et retarde la transformation de la ferrite 

en austénite. Si l’on simplifie la description de ce phénomène en une équation linaire, 

l’influence de l’aluminium sur 3Ac  est d’environ %/85 masseC .  

AlCAc  853709223  (3.26) 

- 3Ac  est en °C 

- Les teneurs en carbone (C ) et en aluminium ( Al ) sont en pourcentages massiques 
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Figure 3-57 : Températures du début et de la fin d’austénitisation ( 1Ac et 3Ac ) des matériaux 

élaborés à 0,16 %, 0,20 %, 0,53 % et 0,73 % d’aluminium à base de 22MnB5 : comparaison entre les 
valeurs mesurées et la description paramétrique 

Les deux formules (3.25) et (3.26) prédisent des valeurs cohérentes avec les valeurs 
mesurées, en tenant compte de la variation de teneur en carbone. (Figure 3-57) 
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La dernière série inclut les matériaux élaborés avec à la fois la modification de la teneur en 
carbone et la modification de teneur de la teneur en aluminium. L’objectif est d’étudier 
l’interaction, s’il en y a, entre ces deux éléments sur les différentes propriétés métallurgiques 
et mécaniques d’intérêt. Les matériaux 25C29Al, 30C28Al, 30C63Al et 38C60Al permettent 
d’explorer un intervalle de teneurs en carbone entre 0,25 % et 0,38 %, et de teneurs en 
aluminium entre 0,28 % et 0,63 %. 

Pendant l’austénitisation, il semble y avoir peu d’interaction coopérative entre ces deux 
éléments par des précipités complexes ou l’effet de concurrence. L’effet de ces deux 
éléments sur les températures d’austénitisation est correctement décrit par la combinaison 

simple de chacun des effets séparément. Les températures 1Ac  et 3Ac peuvent donc être 

bien décrites par les formules linéaires.  (Figure 3-58 et Figure 3-59) 

Inspirés par les équations précédemment décrites dans la bibliographie, les modèles de 
prédiction linaires ainsi établis montrent un bon niveau de cohérence par rapport aux 
résultats expérimentaux. L’extrapolation de l’équation (3.26) suggère que la température de 
fin d’austénitisation de l’acier 18C73Al à un teneur important d’aluminium est sans doute 
proche de 930°C. Il serait utile de vérifier ce point par dilatométrie.   

Il est donc possible de tracer des iso-valeurs pour les températures 1Ac  et 3Ac  en fonction 

des teneurs en aluminium et en carbone, dans un domaine de compositions chimiques 
proche des conditions industrielles d’intérêt et pour une vitesse de chauffage de 10°C/s. 
(Figure 3-60) 

 

 

Figure 3-58 : Températures de début d’austénitisation ( 1Ac ) des 11 matériaux élaborés : 

comparaison entre les valeurs mesurées et les valeurs calculées par (3.25) 
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Figure 3-59 : Températures de fin d’austénitisation ( 3Ac ) des 11 matériaux élaborés (sauf 18C73Al : 

manque de donnée) : comparaison entre les valeurs mesurées et les valeurs calculées par (3.26) 

 

Figure 3-60 : Estimation de 3Ac  à 10°C/s en fonction des teneurs en carbone et en aluminium 
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Selon (3.26), si un joint soudé de 22MnB5 (contenant environ 0,22% de carbone) contient 
localement plus de 0,7 % d’aluminium, alors il ne pourrait plus être complètement austénitisé 
s’il est chauffé à moins de 900°C. Par conséquent, quelle que soit la vitesse de 
refroidissement, cette zone du joint soudé ne peut être transformée à 100% en martensite.  

L’effet de l’aluminium sur la température du début et de fin d’austénitisation peut être 
compensé par l’addition de carbone. Si cette même zone du joint soudé contient 0,7 % 
d’aluminium et 0,35% de carbone, alors la température de fin d’austénitisation est d’environ 
850°C, comparable à celle du métal de base 22MnB5 à l’état recuit.  

Ces résultats permettent également d’expliquer l’observation de gros grains ferritiques dans 
certains joints soudés où nous mesurons localement également des teneurs en aluminium 
d’environ 1 à 2 masse%. En effet, ces zones ne sont pas complètement austénitisées lors du 
chauffage à 930°C. De ce fait, des phases   y restent après la trempe. (cf. Chapitre 1.2.3) 

Afin d’élargir la description phénoménologique de l’austénitisation à une gamme plus 
étendue de compositions chimiques, on utilise les deux familles de matériaux de synthèse 
(mélange 22MnB5/6Mn6 et base 22MnB5+C+Al) pour ajuster les coefficients des autres 
éléments d’alliage. En partant des nombreuses formules existantes sur les aciers faiblement 
alliés141 142 143, on essaie ici d’étendre la description paramétrique précédente des 
températures d’austénitisation à une composition chimique plus complète. Les coefficients 
de chaque élément dans ces formules sont exploratoires, du fait des faibles variations de 
teneurs explorées. Le résultat de l’ajustement est reporté ci-dessous. Il est cohérent avec les 
formules (3.7) et (3.8) établies sur les matériaux mélanges entre le 22MnB5 et le 6Mn6 :  

AlCrSiMnCAc  367,1128,6357551  (3.27) 

NbAlTiCrSiMnCAc  5,648519035,63,274,273709373  (3.28) 

1Ac  et 3Ac  sont en °C et les teneurs des éléments sont en pourcentages massiques. On 

rappelle que ces formules sont valables sur l’intervalle de composition exploré (donc en 
particulier, elles ne sont pas valables pour le fer pur). 

 

3.7.5.2 Transformation martensitique 

Cette section se focalise sur la transformation martensitique après l’austénitisation. Les 
paramètres les plus importants sont la vitesse critique de refroidissement pour la 

transformation à 100% martensitique ( MV ), et la température de début de transformation 

martensitique ( SM ). Les valeurs expérimentales sont rappelées dans le tableau 3-20 pour 

l’ensemble des matériaux modèles. 

Un point particulier des aciers à base de 22MnB5 est la teneur en bore qui favorise la 
transformation martensitique. Il est nécessaire de la prendre en considération pour le calcul 

de la vitesse critique MV . 

Selon le même principe que les sous-chapitres précédents, les onze matériaux élaborés sont 
répartis en trois séries : addition de carbone, addition d’aluminium et addition des deux 
éléments afin d’identifier l’effet de chaque élément.  
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La reconstruction des courbes de TRC avec les résultats expérimentaux de dilatométrie 
montre que l’ajout de carbone dans le matériau permet de décaler les courbes TRC vers la 

droite, et de diminuer significativement la vitesse critique de trempe martensitique ( MV ). 

Inspiré par les équations empiriques publiées 144 145 (y compris celles citées précédemment), 
nous optons pour un modèle logarithmique décrivant la vitesse critique de trempe 
martensitique en fonction de la composition chimique. Du fait que les matériaux de mélange 
entre 22MnB5 et 6Mn6 n’ont pas été testés en termes de trempabilité martensitique, nous 
prenons en compte ici uniquement le carbone et l’aluminium : 

 AlxCx
V

VM 









21

0

ln  (3.29) 

Avec les matériaux 22C, 30C et 36C, nous pouvons ajuster les coefficients liés au carbone 

( 1x  et  ). Il est observé que la relation est linéaire envers la teneur en carbone.  (Figure 3-

61) 
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Figure 3-61 : Description de la vitesse critique de trempe martensitique ( MV ) des 3 matériaux 

élaborés à base de 22MnB5 avec l’addition de carbone (22C, 30C et 36C) : comparaison entre les 
valeurs mesurées et les valeurs estimées par l’équation (3.29) 

En même temps, la teneur plus élevée de carbone décale légèrement la température de 

début de transformation martensitique ( SM ) vers le bas. (Figure 3-62)  
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 Figure 3-62 : Description de la température SM  des 3 matériaux élaborés à base de 22MnB5 avec 

l’addition de carbone (22C, 30C et 36C) : comparaison entre les valeurs mesurées et les valeurs 
estimées par l’équation (3.30) 

Pour les matériaux élaborés à base de 22MnB5 avec une teneur en carbone entre 0,22 

masse% et 0,36 masse%, si l’on simplifie la description de SM  en une équation linaire 

comme dans les nombreuses formules empiriques développées sur les aciers faiblement 

alliés 146 147 148 149 150 151 152 153, le coefficient du carbone sur la température SM est d’environ 

%/350 C . (Figure 3-62, équation 3.30)   

CM S  350457  (3.30) 

- SM  est en °C 

- La teneur en carbone (C ) est en pourcentage massique 

Ce coefficient est cohérent avec les formules issues de la bibliographie.  

La seconde série concerne les matériaux à base de 22MnB5 avec une modification de 
teneur en aluminium et une faible variation de la teneur en carbone, permettant d’isoler l’effet 
de l’aluminium entre 0,16% et  0,73%.  

En tenant compte de la faible variation de teneur en carbone à l’aide de l’équation (3.29), il 

est observé que la valeur critique MV  dépend quasiment linéairement de la teneur en 

aluminium. (Figure 3-63) 
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Figure 3-63 : Description de la vitesse critique de trempe martensitique ( MV ) des 3 matériaux 

élaborés à base de 22MnB5 avec l’addition d’aluminium (20C19Al, 19C20Al et 19C53Al) : 
comparaison entre les valeurs mesurées et les valeurs estimées par l’équation (3.31) 

Ainsi, tous les coefficients de l’équation (3.29) sont déterminés :  

AlC
VM 








2,21,9

185
ln  (3.31) 

- MV  est la vitesse critique de refroidissement pour la trempe martensitique en sC /  

- Les teneurs en éléments sont en pourcentages massiques 

Si on extrapole cette formule (3.31) à tous les matériaux élaborés à base de 22MnB5, il 
semble qu’il n’y a peu d’interaction coopérative entre le carbone et l’aluminium, ce qui est 
connu du fait de l’absence de précipités complexes ou d’effet de concurrence. L’effet de ces 

deux éléments sur MV reste bien la combinaison simple de chacun des deux effets pris 

séparément. Les estimations à partir de l’équation (3.32) sont cohérentes avec les valeurs 
mesurées, y compris sur les coulées sur lesquelles les coefficients n’ont pas été ajustés 
(Figure 3-64) 
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Figure 3-64 : Description de la vitesse critique de trempe martensitique ( MV ) des 10 matériaux 

élaborés (sauf 18C73Al pour raison d’austénitisation incomplète) : comparaison entre les valeurs 
mesurées et les valeurs estimées par l’équation (3.31) 

On essaie également d’identifier l’effet de l’aluminium sur la température SM , avec les 

données des matériaux pour lesquelles cette température a pu été mesurée (25C29Al, 
30C28Al, 30C63Al, 38C60Al, voir Tableau 3-20). En tenant compte de l’effet du carbone 
calculé par la formule (3.30), il apparaît que la teneur en aluminium a assez peu d’effet sur la 

SM . Si l’on réduit le calcul de SM  à une équation linéaire comme décrit par des rares 

formules empiriques développées sur les aciers faiblement alliés153 154, le coefficient de 

l’aluminium sur la valeur de SM  pourrait être de l’ordre de %/30 masseC , cohérent avec les 

formules empiriques de la bibliographie. Par conséquent on utilisera la formule suivante, 
proche de (3.30) : 

AlCM s  30350456  (3.32) 

- SM  est la température du début de transformation martensitique en °C 

- Les teneurs en éléments sont en pourcentages massiques 
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Figure 3-65 : Description de la température SM   des 7 matériaux disponibles (22C, 30C, 36C, 

25C29Al, 30C28Al, 30C63Al et 38C60Al) : comparaison entre les valeurs mesurées et les valeurs 
calculée par l’équation (3.32) 

Ce modèle linéaire fournit des estimations en accord avec les valeurs mesurées. (Figure 3-
65) 

 

3.7.5.3 Microstructure après le refroidissement 

Si la température de fin d’austénitisation 3Ac  est inférieure à celle imposée au cours du 

chauffage et si la vitesse de refroidissement est supérieure à MV , alors la microstructure 

après le traitement thermique est complètement martensitique.  

Si la vitesse de refroidissement est inférieure à MV , la microstructure peut être un mélange 

entre la martensite, la bainite et/ou la ferrite. (Figure 3-66, Tableau 3-20) 

La répartition des différents constituants de la microstructure est déterminée à la fois par la 
composition chimique, dépendant ici de l’addition de carbone et/ou d’aluminium, et par la 
vitesse de refroidissement. 

L’objectif de cette section est d’établir une description paramétrique de la microstructure de 
ces matériaux après le traitement thermique, en termes de fraction volumique des 
constituants, en fonction de la composition chimique et de la vitesse de refroidissement.  
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 Figure 3-66 : Microstructure de l’acier 20C16Al transformé avec une vitesse de refroidissement de (a) 
35°C/s (martensite + 20% de bainite), (b) 30°C/s, (c) 27°C/s, (d) 20°C/s (martensite + 80% de bainite) 

Une description empirique a été établie par Yurioka pour estimer la fraction volumique de 
martensite dans des zones affectées thermiquement par le soudage.155 Ce modèle repose 
sur la compétition entre la transformation de l’austénite en martensite et en bainite. Il prend 
la forme suivante : (Figure 3-67) 

   
    













 M

MB

MR
MMMM d

tt

tt
cba

lnln

lnln
arctan  (3.33) 

- M  est la fraction volumique de martensite 

- Rt  est le temps de refroidissement, entre 800°C et 500°C dans le modèle, en secondes ; 

il décrit une vitesse moyenne de refroidissement dans cet intervalle de température 

- Mt  est la valeur maximale de Rt  pour la transformation en martensite entre 800°C et 

500°C dans le modèle, en secondes (elle correspond à une vitesse critique de trempe 
martensitique) 

- Bt  est la valeur minimale de Rt   pour éviter la transformation en martensite, entre 

800°C et 500°C dans le modèle, en secondes (vitesse maximale de trempe bainitique) 

a b 

c d 
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- Les quatre paramètres, Ma  ; Mb  ; Mc  ; Md , sont à déterminer.  Dans le modèle original, 

5,0Ma  ; 455,0Mb  . 

 

Figure 3-67 : Vitesses critiques de refroidissement et durées critiques dans un diagramme TRC 

Inspirée (formellement) par cette description, une formule prenant en compte la compétition 
entre la transformation de l’austénite en ferrite et en bainite peut être établie pour la 
prédiction de la proportion volumique de ferrite :  

   
    













 F

FA

FR
FFFF d

tt

tt
cba

lnln

lnln
arctan  (3.34) 

- F  est la proportion volumique de ferrite 

- Rt  est le temps de refroidissement, entre 800°C et 500°C dans le modèle, en secondes 

- Ft  est la valeur maximale de Rt pour la transformation en bainite entre 800°C et 500°C 

dans le modèle, en secondes ; elle correspond à une vitesse minimale de trempe 
bainitique 

- At  est la valeur minimale de Rt   pour éviter la transformation en martensite ou en 

bainite, entre 800°C et 500°C dans le modèle, en secondes ; elle correspond à une vitesse 
maximale de refroidissement permettant une transformation en ferrite-perlite, sans bainite 

- Les quatre paramètres suivants restent à déterminer : Fa  ; Fb  ; Fc  ; Fd  
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Dans notre cas, les temps Mt , Ft , Bt , At  et Rt  peuvent être représentés par les 

quatre vitesses critiques de refroidissement correspondantes, notées respectivement MV , 

FV , BV , AV  et RV (cette dernière est constante dans les essais menés ici). Nous avons donc 

la possibilité d’exprimer les descriptions des équations (3.33) et (3.34) en termes de vitesse 
de refroidissement. Ainsi : 
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
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ln

'arctan''  (3.36) 

- MV , FV , BV , AV  et RV  sont en °C/s.  

Les vitesses critiques de refroidissement MV , FV , BV  et AV  sont calculées en fonction de la 

composition chimique des aciers à l’aide des descriptions calibrées sur nos résultats, dont : 

AlC
VM 








2,21,9

185
ln  (équation (3.31)) 

La vitesse critique FV  est déterminée à l’aide des résultats sur les matériaux dont le 

diagramme de TRC partiel parcourt la zone de transition de transformation en bainite avec et 
sans ferrite : 

AlC
VF 








9,15,7

60
ln  (3.37) 

La vitesse critique BV  est déterminée à l’aide des résultats sur les matériaux dont le 

diagramme de TRC partiel parcourt la zone de transition de transformation en bainite, avec 
ou sans apparition de martensite : 

AlC
VB 








8,172,0

6,7
ln  (3.38) 

La vitesse AV  est estimée à l’aide de la seule donnée disponible : le diagramme TRC de 

22MnB5, soit environ 0,8 °C/s. 156 

Nous déterminons ensuite les coefficients des équations (3.35) et (3.36) à l’aide des 
données expérimentales sur la fraction volumique des différents constituants :  
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Si MR VV  , 
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Si MR VV  ,  1M  (3.39b) 

Si FR VV  , 
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  (3.40a) 

Si FR VV  ,  0F  (3.40b) 

La proportion volumique de bainite, B  peut être déduite à partir des proportions de ferrite et 

de martensite M  et F  car il n’y a pas d’autre constituant que la ferrite, la bainite et la 

martensite dans les microstructures étudiées : 

 FMB  1  (3.41) 

Les estimations faites à l’aide de ces descriptions paramétriques sont généralement en 
accord avec les valeurs mesurées. La fraction volumique de martensite estimée par ce 
moyen est très cohérente avec les valeurs observées. (Figure 3-68) La fraction volumique de 
ferrite correspond moins bien avec les mesures, en raison de la population faible de données 
disponible pour l’ajustement des coefficients (équation (3.40a). (Figure 3-69) 
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Figure 3-68 : Fraction volumique de martensite des matériaux élaborés ( M ): comparaison entre les 

valeurs mesurées et les valeurs estimées à l’aide des équations (3.39) 
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Figure 3-69 : Fraction volumique de ferrite des matériaux élaborés ( F ): comparaison entre les 

valeurs mesurées et les valeurs estimées à l’aide des équations (3.40) 

 

3.7.5.4 Micro-dureté de la microstructure transformée  

La micro-dureté des microstructures après traitement thermique peut être estimée à l’aide de 
la répartition de phases de martensite, bainite et ferrite/perlite, d’une loi des mélanges et de 
la micro-dureté de chacune de ces trois phases138.  

FFBBMM HVHVHVHV    (3.42) 

Les duretés de la martensite, de la bainite et de la ferrite sont paramétrées par leur 
composition chimique, notamment leur teneur en carbone, et la vitesse de refroidissement83. 
Des formules empiriques ont également été développées sur les aciers faiblement alliés en 
tenant directement compte de la composition chimique et de la vitesse de refroidissement, 
sans calculer séparément la dureté de chaque phase144 157 158, mais ces descriptions, très 
globales, établies sur des microstructures différentes des nôtres ne permettent pas de 
donner de résultats cohérents avec les nôtres. Nous adopterons donc la première de ces 
deux approches, plus satisfaisante en termes de prise en compte de la microstructure, pour 
établir notre description paramétrique. 

Il est observé que la micro-dureté de la martensite ne dépend quasiment que de la teneur de 
carbone, et de la vitesse de refroidissement (voir par exemple les résultats sur le matériau 
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36C). Une description paramétrique a été établie et ajustée sur les résultats 
expérimentaux des échantillons transformés entièrement en martensite. (Figure 3-70, 
équation 3.42) 

294ln21884 









M

R
M

V

V
CHV  (3.43) 

 

Figure 3-70 :Micro-dureté de la martensite : comparaison entre les valeurs mesurées et les valeurs 
estimées à l’aide de l’équation (3.43) 

La micro-dureté de la bainite est estimée par une formule empirique, par une approche 
inverse (avec la loi des mélanges 3.42), à l’aide des valeurs expérimentales de micro-dureté 
des microstructures de mélange de martensite et de bainite. 
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Selon le même principe, la micro-dureté de la ferrite est estimée par une approche inverse, à 
l’aide de la loi des mélanges (3.42) et des résultats sur les microstructures contenant de la 
ferrite, en tenant compte des contributions respectives de la bainite et de la martensite.  
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145ln1691 
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V

V
CHV  (3.45) 

Les vitesses de refroidissement MV , FV  sont estimées à partir de la composition chimique 

(cf. Chapitre 3.6.5.2. et 3.6.5.3., équations 3.31 et 3.37). RV  est la vitesse de refroidissement 

réelle.  

Les prédictions à l’aide des équations (3.42) à (3.45) sont en bonne cohérence par rapport 
aux résultats expérimentaux, même pour les microstructures de mélange complexes de 
ferrite, de bainite et de martensite. (Figure 3-71) Ceci est sans doute lié à l’intervalle réduit 
de composition chimique (on n’a fait varier que deux éléments) et de vitesse de 
refroidissement exploré, bien que l’intervalle de valeurs de duretés soit remarquablement 
large (200 à 650 HV). Cette robustesse de la description permet maintenant son évaluation 
dans le cas des joints soudés réels entre deux tôles de 22MnB5, avec ajout éventuel d’un fil 
d’apport. 

 

Figure 3-71 : Micro-dureté de tous les matériaux à base de 22MnB5 après le traitement thermique : 
comparaison entre les valeurs mesurées et les valeurs estimées à l’aide des équations (3.42) à (3.45) 
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3.7.6. Microstructure des joints soudés réels en 22MnB5 

3.7.6.1 Identification du problème lié la composition chimique et au cycle thermique 

Les sections précédentes de ce chapitre ont montré que l’aluminium joue un rôle important 
sur la décomposition de l’austénite pendant le refroidissement. Par ailleurs, sur joints réels, 
les joints soudés à dilution excessive d’aluminium peuvent contenir des phases blanches de 
ferrite même après trempe dans l’eau (refroidissement très rapide) comme décrit dans le 
Chapitre 1.  

Dans le cycle thermique en condition industrielle, la température d’austénitisation est fixée 
par celle du four dans lequel est placée la pièce avant emboutissage. La vitesse de 
refroidissement localement appliquée au joint soudé est variable à la fois dans l’espace et 
dans le temps. Elle dépend notamment des conditions locales de contact entre les outils de 
la presse d’emboutissage (qui sont refroidis) et la pièce (qui est initialement dans le domaine 
austénitique). 

Afin de tester le modèle établi dans les sections précédentes sur des cas plus représentatifs 
de l’application, des joints soudés bout à bout ont été réalisés par l’assemblage d’un sous-
flan de 22MnB5 d’épaisseur 1,05mm avec un autre sous-flan de 22MnB5 d’épaisseur 
1,4mm. Une ablation partielle du revêtement a été pratiquée, suivie par une mesure de 
l’épaisseur du revêtement résiduel, pour que le joint soudé contienne d’environ 0,30 masse% 
d’aluminium, sans l’ajout d’autres éléments par un fil d’apport. On vise donc une composition 
moyenne de la zone fondue du type 22C30Al. 

Pour simuler l’emboutissage à chaud, deux vitesses de refroidissement différentes ont été 
appliquées sur le joint soudé austénitisé : 

La première condition (joint soudé A) est la trempe par des outils de presse (tas plats) à 
pression élevée. La vitesse de refroidissement locale a été mesurée à l’aide de 
thermocouples. La vitesse de refroidissement appliquée sur la tôle la plus épaisse est alors 

de %20/100  sC près du joint soudé, et de %20/50  sC   dans la tôle  la plus mince 

près du joint soudé. La vitesse de refroidissement du joint soudé devrait être située entre ces 
deux valeurs, les conditions de contact étant intermédiaires entre celles sur chacune des 
deux tôles.  

La seconde condition (joint soudé B) est la trempe par les mêmes outils de presse, mais à 
pression réduite afin de dégrader les conditions de contact. La vitesse de refroidissement est 
estimée aux alentours de 30°C/s.   

L’attaque chimique Nital 5% permet de révéler la microstructure de ces deux joints soudés 
après le traitement thermique. Le joint soudé A est complètement transformé en martensite, 
la micro-dureté est comparable avec celles des deux sous-flans (métal de base 22MnB5). Le 
joint soudé B présente un mélange de martensite et de bainite supérieure, qui s’accompagne 
d’une chute de micro-dureté dans la zone fondue.  
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Figure 3-72 : Zone fondue des joints soudés réels ayant subi (a) une vitesse de refroidissement 
élevée, joint A ; et (b) une vitesse de refroidissement plus faible, joint B 

Il est possible d’estimer la microstructure et la micro-dureté du joint soudé, à l’aide de sa 
composition chimique moyenne et de la vitesse de refroidissement, à l’aide des équations 
établies pour les matériaux modèles.  On suppose, pour ce calcul, que le gradient de vitesse 
de refroidissement entre les deux métaux de base est linéaire. 

Selon les équations (3.31), (3.37) et (3.38), pour la soudure contenant 0,3 masse% 
d’aluminium, les vitesses caractéristiques du diagramme TRC sont estimées de la manière 
suivante : 
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On introduit ensuite ces valeurs dans les équations (3.39) et (3.40) pour la prédiction de la 
microstructure.   

Dans le cas de la condition thermique A, l’estimation indique que la zone fondue doit être 
entièrement transformée en martensite, avec un niveau de micro-dureté aux alentours de 
500HV. Ces résultats sont en accord avec les mesures et les observations. (Figure 3-73) 
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Figure 3-73 : Micro-dureté du joint soudé A. Comparaison entre la mesure expérimentale et le profil 
estimé par les équations(3.39), (3.40) et (3.43). La tôle la plus épaisse est à gauche. 

Dans le cas du joint B, nous préférons d’abord estimer plus précisément la vitesse de 
refroidissement dans l’assemblage, à l’aide de la micro-dureté des deux tôles de métal de 
base.  

Le sous-flan le plus épais (à gauche sur la Figure 3-72)) a une micro-dureté moyenne de 

491 5,0HV . Selon les équations (3.42) à (3.44) pour cette composition chimique, on en déduit 

que la microstructure est complètement martensitique. La vitesse de refroidissement est 
estimée à 35°C/s à partir de l’équation (3.43). Ces résultats sont en accord avec 
l’observation métallographique et les mesures de dureté sur ce métal de base (environ 

500 5,0HV ).  

Le sous-flan de droite, le plus mince donc le moins bien refroidi, a une micro-dureté 

moyenne de 474 5,0HV . D’après les équations (3.42) à (3.44) et pour cette composition 

chimique, la microstructure est un mélange de 95% de martensite et 5% de bainite, et la 
vitesse de refroidissement est de 25°C/s. Ces résultats sont en accord avec l’observation 
métallographique (martensite + très rare bainite) et les valeurs expérimentales de la dureté 

(environ 475 5,0HV ).  

La vitesse de refroidissement du joint soudé devrait donc se situer entre 25°C et 35°C. On 
suppose que le gradient de vitesse de refroidissement dans la zone fondue, entre les deux 
métaux de base est linéaire.  

La micro-dureté et la composition microstructurale du joint soudé peuvent ainsi être estimées 
à l’aide des équations précédentes, à partir de la vitesse de refroidissement que nous 
venons d’estimer et de la composition chimique moyenne de la zone fondue.   

Le calcul prédit que la microstructure du joint soudé est un mélange de bainite et de 20 à 
80% environ de martensite. (Figure 3-74) 
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Figure 3-74 : Micro-dureté et microstructure du joint soudé B prédite par le modèle de calcul. La zone 
à 35°C/s est proche de la tôle la plus épaisse, la zone à 25°/C est proche de la tôle la plus mince 

 

Figure 3-75 : Micro-dureté du joint soudé B. Comparaison entre les mesures et l’estimation par le 
calcul, avec un gradient linéaire de vitesse de refroidissement. La tôle la plus épaisse est à gauche 

En réalité, le joint soudé présente une microstructure de mélange entre la martensite et la 
bainite. Les autres constituants éventuels tels que la ferrite, la cémentite ou la perlite ne sont 
pas observés. Il y a un gradient de proportion de bainite entre les deux cotés. En moyenne, 
la fraction volumique de bainite observée est de 50% dans le joint soudé. Le modèle de 
calcul prédit une valeur moyenne en accord avec l’observation, sauf que la microstructure 
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observée est plus homogène que celle prédite par le modèle. Ceci nous laisse imaginer que 
la variation de la vitesse de refroidissement dans le joint soudé suive une autre évolution 
qu’une linéarité simple entre les vitesses estimée à partir des deux tôles de métal de base. 
(Figure 3-75) Il serait nécessaire d’effectuer un calcul thermique complet pour clarifier ce 
point ; le traitement numérique des conditions de contact (thermique) est cependant délicat 
et nécessiterait une étude à part entière, qui sort du périmètre de la thèse. 

 

3.7.6.2 Optimisation de la composition chimique en vue d’améliorer la trempabilité du joint 
soudé 

La microstructure du joint soudé est le résultat de la transformation microstructurale pilotée 
d’une part par sa composition chimique, qui gouverne la température de fin d’’austénitisation 
et la vitesse critique de refroidissement, et d’autre part par la condition de contact local entre 
pièce et outils qui donne la vitesse de refroidissement réelle.  

Dans la réalité industrielle, le traitement thermique doit pouvoir être réalisé dans des 
conditions dégradées, sans altérer la microstructure et la dureté finales de l’assemblage. On 
décide donc, pour tester la robustesse d’une amélioration du procédé, de subir une condition 
thermique dégradée mais de modifier la composition chimique du joint soudé afin de 

favoriser la trempe et de baisser la température 3Ac du joint soudé. On restera néanmoins 

vigilant sur les propriétés mécaniques du joint soudé après le traitement thermomécanique.  

Des essais expérimentaux ont donc été effectués sur les joints soudés en 22MnB5, en 
modifiant la composition chimique de la zone fondue à l’aide d’un fil d’apport. On prend 
l’exemple d’un joint soudé réalisé bout à bout entre un sous-flan de 22MnB5 d’épaisseur 
1,2mm avec un autre sous-flan de 22MnB5 d’épaisseur 1,2mm. Le soudage a été réalisé de 
façon instrumentée et l’ablation du revêtement a été contrôlée pour que le joint soudé 
contienne d’environ 0,35 % d’aluminium. Un fil d’apport riche en carbone est introduit pour 
remettre la teneur de carbone dans le joint soudé à environ 0,30 % sans modifier les teneurs 
pour les autres éléments d’alliage.  

Le joint soudé est ensuite rectifié pour regagner la même épaisseur que les métaux de base 
et éviter les difficultés liées l’hétérogénéité d’épaisseur au sein de l’assemblage soudé, lors 
du traitement thermique simulant l’emboutissage à chaud.  

Pour simuler l’emboutissage à chaud, on choisit cette fois de s’affranchir de l’incertitude liée 
aux conditions de contact entre outil et assemblage soudé. Deux vitesses de refroidissement 
contrôlées sont appliquées sur le joint soudé à l’aide du simulateur thermomécanique 
(Gleeble) déjà utilisé pour les matériaux modèles.  Les échantillons ont les dimensions 
suivantes : 90mm en longueur, 25mm en largueur et 1,0mm en épaisseur, le joint soudé 
étant situé à mi-longueur. (Figure 3-76) 
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Figure 3-76 : Dimension de l’échantillon d’assemblage soudé réel pour les traitements thermiques par 
Gleeble 

 

La pièce C est chauffée à 930°C pendant 5 minutes puis refroidie jusqu’à l’ambiante avec 
une vitesse de refroidissement de 35°C/s (supérieure à la vitesse critique de refroidissement 
de 22MnB5 de base, 27°C/s, tout en restant dans le domaine des diagrammes de TRC 
établis précédemment).  

La pièce D est chauffée à 930°C pendant 5 minutes puis refroidie jusqu’à l’ambiante avec 
une vitesse de refroidissement de 20°C/s (inférieure à la vitesse critique de refroidissement 
de 22MnB5 de base, 27°C/s, pour simuler un cas de trempe très défavorable tout en restant 
dans le domaine des diagrammes de TRC établis précédemment).  

Après le traitement thermique, les échantillons sont préparés en coupe pour l’observation 
optique après une attaque chimique Nital 5%, qui permet de révéler la microstructure des 
joints soudés après le traitement thermique. 

D’après les résultats des essais sur matériaux modèles et sur les joints A et B, pour 0,22 
masse% de carbone avec 0,30 masse% d’aluminium, aucune de ces deux vitesses ne 
permet au joint soudé de retrouver une microstructure complètement martensitique après le 
traitement thermique, et la dureté du joint soudé est largement inférieure à celle du métal de 
base.  

Il est observé qu’avec 0,30 % d’aluminium et 0,35 % de carbone, le joint soudé C est 
complètement transformé en martensite. De son côté, le modèle de calcul prédit que le joint 
soudé à cette vitesse de refroidissement doit être 100% martensitique, ce qui est donc 
cohérent avec l’observation. 

La micro-dureté du joint soudé, prédite par les équations (3.42) à (3.44), reste dépendante 
de la teneur en carbone et de la vitesse de refroidissement. La micro-dureté estimée pour le 
joint soudé C est en très bon accord avec celle mesurée. (Figure 3-77) 
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Figure 3-77 : Micro-dureté du joint soudé C. Comparaison entre les mesures et les valeurs prédites 
par le calcul 

Avec une vitesse de refroidissement à 20°C/s, le joint soudé D présente une microstructure 
majoritairement martensitique avec environ 20% de bainite. Cela est cohérent avec la 
fraction volumique des constituants calculée par la description paramétrique. (Figure 3-78) 

 

 

Figure 3-78 : Observation par MEB de la microstructure du joint soudé D 
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Néanmoins, la micro-dureté mesurée est encore supérieure à 500HV, plus élevée que celle 
du métal de base trempée dans la même condition sans addition d’aluminium, du fait d’une 
grande dureté des constituants microstructuraux, riches en carbone. La micro-dureté 
calculée à l’aide des équations (3.42) à (3.44) est en bon accord avec la mesure. (Figure 3-
79) 

 

Figure 3-79 : Micro-dureté du joint soudé D. Comparaison entre les mesures et les valeurs prédites 
par le calcul 

 

3.7.7. Discussion 

L’approche simplifiée développée dans la thèse a pour objectif de répondre à des questions 
précises, notamment : 

- la caractérisation et la quantification de l’effet de l’aluminium et du carbone comme 
éléments d’addition dans le joint soudé à base de 22MnB5 sur les températures de 
changements de phase dans des conditions thermiques représentatives de l’emboutissage 
à chaud ; 

- la détermination de la fraction volumique des constituants principaux de la microstructure 
du joint soudé avec ces deux éléments d’addition à teneurs précises, en fonction de la 
vitesse de refroidissement ; 

- la prédiction de la résistance mécanique (via la micro-dureté HV) de ces joints soudés ; 

en prenant des risques identifiés tels que la ségrégation à la solidification des crayons à 
haute teneur en carbone, la différence entre la microstructure des crayons à l’état brut de 
solidification et celle des joints soudés, et les conditions de traitement thermique bien mieux 
maitrisées qu’en conditions industrielles, mais représentatives de celles-ci.  

L’étude présentée dans ce chapitre fournit des éléments de réponse à toutes ces questions, 
exceptée la dernière qui fait l’objet du chapitre suivant.  
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Par cette approche simplifiée, nous avons pu établir des modèles qui permettent d’estimer, 
de manière simple, les températures de transformation de phases, la fraction volumique des 
constituants de la microstructure (ferrite, bainite et martensite) et la micro-dureté en HV. Ces 
estimations sont en bon accord avec les résultats expérimentaux obtenus avec les coulées 
synthétiques. 

Malgré les risques mentionnés, les valeurs, estimées par ces modèles, des fractions de 
constituants microstructuraux, ainsi que de la micro-dureté après le traitement thermique 
sont aussi en très bon accord avec les observations réalisées sur des joints soudés réels.  

L’ensemble de ces résultats et la modélisation démontrent que l’ajout de carbone est une 
solution prometteuse, permettant de compenser les effets indésirables de l’aluminium sur la 
trempabilité du joint soudé, à la fois sur la température d’austénitisation et sur la vitesse 
critique de trempe martensitique, cette dernière étant le critère la plus critique. 

En termes d’efficacité de compensation sur la vitesse critique de trempe martensitique, il est 
possible d’estimer que 0,1% d’addition de carbone permet de compenser environ 0,4% de 
pollution d’aluminium.  

 

3.7.8. Perspectives 

Les modèles établis ici sont des modèles empiriques, essentiellement basés sur des 
résultats phénoménologiques. Il nous reste encore à comprendre les mécanismes physiques 
qui gouvernent les effets du carbone et de l’aluminium sur les transformations de phases. 

En termes opératoires, l’étude est effectuée sur un domaine de composition chimique assez 
étroit (jusqu’à environ 0,7 % pour l’aluminium). Il est nécessaire d’élargir l’étude sur un 
domaine de teneurs plus élevées en aluminium, afin de trouver une solution métallurgique de 
compensation plus robuste. Dans ce cas, il serait possible que les effets d’une plus haute 
teneur en aluminium à une haute teneur ne soit pas compensables par l’addition de carbone 
sans provoquer le risque de fragilité. Des métallurgies avec d’autres éléments 
compensateurs que le carbone seraient à étudier. D’autre part, il est aussi nécessaire 
d’étudier de plus près l’hétérogénéité chimique des crayons et son influence sur les 
transformations de phase. 

Les vitesses de refroidissement que nous avons explorées ne nous permettaient d’obtenir 
que de diagrammes de TRC incomplets. Pour certaines compositions chimiques, notamment 
celles avec une forte proportion d’aluminium, dont la forme de TRC est déjà profondément 
modifiée (le nez ferritique avance plus à gauche que le nez bainitique par exemple), il est 
nécessaire d’effectuer des essais de dilatométrie avec des vitesses plus faibles afin de 
compléter ce diagramme de TRC et d’améliorer le modèle de calcul de la fraction volumique 
de ferrite et de bainite.  
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3.8. Conclusions 

Le traitement thermique des flans soudés comprend l’austénitisation et le refroidissement. 
L’étude porte sur la transformation de phases pendant les deux étapes. Des matériaux 
synthétiques ont été élaborés et représentent des compositions chimiques moyennes 
similaires à celles de joints soudés en 22MnB5 et 6Mn6, et en 22MnB5 et 22MnB5. Les 
échantillons ont été étudiés en dilatométrie afin de déterminer les températures nécessaires 
d’austénitisation et de tracer les diagrammes de transformation de phases lors du 
refroidissement continu. La microstructure de chaque coulée avant et après le traitement 
thermique a été étudiée par métallographie. 

Pour les mélanges de 22MnB5 avec 6Mn6, une description paramétrique a été établie et 
validée pour estimer les températures de transformation austénitique (Ac1 et Ac3) et la taille 
de grains de l’austénite en fonction de la proportion de mélange entre les deux métaux de 
base. 

Nous avons aussi établi un modèle prédictif simplifié sur la microstructure et la micro-dureté  
finales en fonction du taux de mélange et de la vitesse de refroidissement.  

Pour les mélanges à base de 22MnB5, l’étude est également focalisée sur la température de 
début et fin d’austénitisation (Ac1 et Ac3 respectivement) et la vitesse critique de 
refroidissement pour la transformation de l’austénite en martensite (trempe)  

Les effets du carbone et de l’aluminium sur la transformation de phases ont été étudiés. Par 
exemple, il est constaté que l’addition d’aluminium peut modifier profondément le 
comportement du matériau. L’aluminium augmente significativement la température Ac3, 
peut-être du fait de la présence des gros grains de ferrite, sans doute riches en éléments 
alphagènes, dans la microstructure de solidification. Il augmente également nettement la 
vitesse de refroidissement critique de trempe martensitique. L’ajout d’éléments trempants 
comme le carbone peut faire décroître la température Ac3 et la vitesse critique de trempe. 
Des expressions ont aussi été établies pour estimer la micro-dureté du matériau en fonction 
des conditions de traitement thermique et de la composition chimique, notamment de 
l’addition de l’aluminium et du carbone. Ces effets ont été quantitativement dentifiés sur la 
base expérimentale constituée par les matériaux modèles.  

Les modèles empiriques obtenus sur les coulées synthétiques montrent également un bon 
accord avec les quelques résultats disponibles sur joints soudés réels.  

Dans un deuxième temps, il est nécessaire d’établir la liaison quantitative entre la 
composition chimique de ces joints soudés et leur histoire thermique, avec le comportement 
mécanique, via la microstructure. L’objectif du chapitre suivant sera donc de déterminer le 
comportement mécanique des matériaux modèles, de formuler des modèles de lois 
constitutives des joints soudés réels, et d’établir des critères de rupture pertinents pour ces 
assemblages soudés.  
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4.1. Objectif et démarche 

Comme décrit dans le chapitre précédent, le joint soudé après le traitement thermique est un 
matériau dont la microstructure peut contenir, selon les cas, de la ferrite, de la bainite et/ou 
de la martensite. La fraction de chacun de ces constituants microstructuraux, ainsi que le 
comportement mécanique de chaque constituant, résultent de la composition chimique du 
joint soudé et du cycle thermique simulant l’emboutissage à chaud, notamment de la vitesse 
de refroidissement. Ces effets ont été quantitativement formalisés dans le Chapitre 3. 

Le comportement mécanique macroscopique du joint soudé est déterminé dans ce chapitre 
en fonction sa microstructure, pour être finalement paramétré par sa composition chimique et 
le cycle thermique. Nous suivons dans cette partie de la thèse la même méthodologie que 
dans le chapitre précédent, en commençant par établir la phénoménologie et la 
représentation paramétrique des propriétés mécaniques à l’aide des matériaux modèles.  

Comme dans le chapitre précédent, pour les matériaux représentatifs des joints soudés en 
22MnB5 et 6Mn6, la variation de composition chimique est unidimensionnelle, représentée 
par la variation de taux de mélange entre les deux aciers de base, avec un ajout d’aluminium 
constant, de 0,3%. La microstructure après le traitement thermique avec des vitesses de 
refroidissement entre 20°C/s et 50°C/s est toujours un mélange de ferrite et de bainite.  

Pour les matériaux représentatifs des joints soudés en 22MnB5 et 22MnB5, la variation de 
composition chimique est représentée à l’aide de deux paramètres, les teneurs en carbone 
et en aluminium. Après un traitement thermique avec une vitesse de refroidissement entre 
20°C/s et 100°C/s, l’austénite peut se décomposer en ferrite, bainite ou martensite. 

Ici nous nous intéressons au comportement mécanique du joint soudé après le traitement 
thermique représentatif du cycle thermique de l’emboutissage à chaud. Les deux tôles 
assemblées sont souvent d’épaisseurs différentes, il se forme donc une marche d’épaisseur 
au droit du joint soudé, qui constitue une irrégularité géométrique. (Figure 4-1) L’objectif de 
l’étude est d’évaluer le comportement mécanique des joints soudés, en lien avec la 
microstructure de la zone fondue, en vue d’établir un modèle constitutif paramétrique en 
fonction de la composition chimique et du cycle thermique, en appuyant sur les essais 
mécaniques sur matériaux modèles, et de déterminer le critère de rupture d’un joint soudé 
en fonction des conditions de chargement.  

 

Figure 4-1 : Une éprouvette de traction quasi-statique uni-axiale avec le joint soudé au centre, 
perpendiculaire à la direction de la charge appliquée 
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Le comportement mécanique des matériaux modèles a fait l’objet d’une première évaluation 
quantitative par microdureté dans le chapitre 3. Dans ce chapitre, nous nous sommes 
intéressés au comportement en traction, avec les objectifs suivants : 

- Etudier les effets des différents paramètres (composition chimique, traitement 
thermique) séparément sur la limite d’élasticité et la capacité d’écrouissage 

- Se doter d’une base expérimentale et d’un modèle constitutif paramétrique, en vue 
d’analyser mécaniquement des sollicitations sur joints soudés réels en fonction de 
leur composition chimique et du cycle thermique d’emboutissage à chaud, en 
particulier lors des essais avec défaut géométrique usiné dans le joint soudé 

- Evaluer la sensibilité de ces matériaux à la rupture fragile, notamment pour les 
compositions à teneur élevée en éléments carbone et/ou aluminium. 

 

4.2. Etat de l’art : Effet de la microstructure sur le comportement mécanique 

4.2.1. Transition de rupture ductile – fragile des aciers 

La rupture d’un acier peut être décrite en termes comme ductile ou fragile (ou mixte entre 
ces deux modes). La rupture ductile est associée à une plasticité considérable avant la 
rupture, au moins à l’échelle locale. Elle est en général lente et provient de la germination, 
de la croissance et de la coalescence de porosités (elle peut toutefois être très instable pour 
certains aciers tels que les TWIP et les aciers maraging, et s’accompagner d’une plasticité 
très localisée). Au contraire, la rupture fragile est caractérisée par avec la propagation rapide 
de fissures de clivage et une plasticité globale très faible.  

Pour un matériau sans défaut, la contrainte à rupture correspond à la rupture des liaisons 
atomiques dans un plan donné : 

2

1

0










a

EU S
C

 (4.1)

 

Où C  est la contrainte à rupture théorique ; E  est le module d’Young ; 0a  est une distance 

interatomique ; et sU est l’énergie par unité de surface de la fissure.   

La contrainte à rupture théorique est donc d’environ 


E
. Cela est très loin de l’observation de 

la réalité dans la plupart des aciers (de l’ordre de MPaMPa 32 1010  ).  

Cette différence peut être expliquée par des fissures préexistantes dans le matériau solide. 
Pour les matériaux élastiques fragiles, si une fissure aiguë existe déjà dans le matériau, elle 
peut se propager quand l’énergie élastique relâchée est suffisante pour compenser 
l’augmentation de surface libre générée par la propagation de la fissure. 159  

Si la contrainte appliquée à l’infini,  ,  est suffisamment élevée, une fissure de longueur c2  

va se propager et relâche l’énergie élastique stockée eU  :  
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E
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22
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 (4.2)
 

Par conséquent, la propagation de la fissure crée deux nouvelles surfaces libres dont 

l’énergie de surface totale absorbée pendant la propagation, SU  , est :  

SS cU 4
 (4.3)

 

Où S est l’énergie de surface libre du matériau. Ainsi : 

SSe c
E

c
UUU 


4

22

 . (4.4) 

La fissure peut se propager si 0U . Et l’équilibre s’établit si 0
dc

dU
, i.e. 

04
2 2

 S
E

c



. La contrainte critique à la rupture pour la propagation instable de cette 

fissure est donc :  
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E S
f
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2
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 (4.5)

 

Dans le cas pour des aciers ferritiques, le comportement n’est pas élastique-fragile mais 
plastique-fragile. Une faible déformation plastique se produit pendant la création de surface 
libre. La fissure a besoin de plus d’énergie avant de pouvoir se propager. 160 
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Il a été observé que cette énergie nécessaire correspondant à la déformation plastique 

P  232 1010  mJ  est beaucoup plus importante que S  221  mJ , 161 ce qui permet de 

simplifier l’expression de f  : 

c

E P
f




 

 (4.7)

 

Ainsi la fissure se propage si PEcK   . Si cK fC  , dans le cas d’une 

fissuration en mode I (ouverture en traction), on peut relier ICK  au taux de restitution 

d’énergie critique, ICG  : 

ICIC EGK   : en condition de contraintes planes (4.8a) 
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 21 
 IC

IC

EG
K  : en condition de déformations planes (4.8b) 

 est le coefficient de Poisson dans ces équations (4.8). 

Pour un acier ferritique, la fissure provoque une concentration locale de contrainte et 
déformation et peut être amorcée par les particules comme les carbures. Après la formation 
de la microfissure, elle se propage par clivage dans les grains de ferrite si la contrainte locale 
d’ouverture est suffisamment élevée. La dimension et la distribution de ces particules 
initiatrices de fissure sont des facteurs importants. Si on suppose que des particules sont 

sphériques de diamètre unique,  0c  : 

02c

E P
f


 

 (4.9)

 

f  est la résistance à rupture ; 0c  est le diamètre des particules (typiquement, des 

carbures). 

Pour les aciers bainitiques et martensitiques, la microstructure en lattes est constituée de 
paquet bordés par des joints de forte désorientation. Dans ces microstructures, la taille de 
paquet est le facteur le plus important pour la propagation des fissures de clivage, du moins 
dans le domaine de la transition ductile-fragile.162 Dans ce cas, la résistance à la rupture est : 
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Pd  est la largeur du paquet. 163 

Dans ce domaine de température, l’amorçage du clivage n’est pas une condition suffisante 
pour la rupture. La ténacité n’est pas gouvernée par l’amorçage de la fissure de clivage mais 
par sa propagation instable à l’ensemble de l’éprouvette. Celle-ci est effectivement gérée par 
la taille des entités (grains, paquets de lattes) séparées par des joints de forte désorientation. 

Pour que la rupture par clivage se produise, il faut que les trois conditions suivantes soient 
réalisées successivement : 

1. Amorçage d’une fissure, par déformation plastique hétérogène, sous l’action de 

contraintes de cisaillement C  qui conduisent à la formation d’un germe de fissure 

(rupture de particule, décohésion entre une particule dure et la matrice). 

2. Propagation de cette amorce dans un grain, sous l’action de la contrainte d’ouverture 

C . 

3. Franchissement de la première barrière rencontrée par la fissure, le joint de grains 
(de forte désorientation) par exemple. Cette étape se produit également sous l’action 

d’une contrainte critique d’ouverture, B .  

Selon la température, parmi ces trois obstacles, l’un est plus déterminant que les autres et 
conditionne à lui seul la rupture par clivage. La contrainte de rupture macroscopique 
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mesurée, f , est la contrainte nominale pour laquelle l’obstacle le plus difficile est franchi. 

Si la limite d’élasticité y est inférieure à la contrainte de rupture f , le matériau sera 

partiellement ou totalement ductile ; si y  est supérieure à la contrainte de rupture f , le 

matériau se cassera sans se déformer significativement ( 0f ). Cet aspect est abordé 

dans le traitement de la transition fragile ductile. 

La limite d’élasticité des phases d’acier de structure cubique centrée ( ) ou tétragonale 

centrée ( ' ) présente une dépendance importante envers la température. L’écoulement 

plastique de ces microstructures à basse température devient particulièrement difficile en 
raison de la structure de cœur des dislocations vis, qui génère une forte barrière de Peierls. 
Ce phénomène augmente les niveaux de contrainte nécessaires pour mettre en mouvement 
les dislocations. 163 

La transition de rupture ductile – fragile d’un acier de structure cubique centrée est liée à la 
température. Quand la température est plus basse, l’écoulement plastique devient plus 
difficile et nécessite des contraintes élevées. Comme la contrainte de clivage est peu 
sensible à la température (tant que la déformation plastique n’est pas importante), la 
contrainte d’écoulement devient plus élevée que celle nécessaire pour le clivage à basse 
température. Par conséquent, le matériau devient fragile.164 

La température et la vitesse de déformation ont un effet significatif sur le mécanisme de 
rupture. La baisse de la température et l’augmentation de la vitesse de déformation peuvent 
mener à l’augmentation importante de la limite d’élasticité du matériau, ainsi que de la 
contrainte à rupture (fragile). Néanmoins, comme la contrainte de clivage est nettement 
moins sensible à la température que la limite d’élasticité, dans certaines conditions 
notamment de basse température et forte vitesse, il se peut que la rupture ait lieu pour une 
contrainte inférieure à la limite d’élasticité macroscopique. (Figure 4-2) 165 

 

Figure 4-2 : Illustration de l’évolution de la contrainte à rupture et de la limite d’élasticité en fonction de 
la température et de la vitesse de déformation (Busso 2009 Lecture Notes Mines ParisTech) 

La transition de rupture ductile – fragile résulte d’une compétition entre les deux modes de 
rupture. Comparées avec les éprouvettes de traction lisses, les éprouvettes entaillées 
sollicitées en traction ont une limite d’élasticité plus importante (mesurée par la force 
rapportée à la section minimale de l’éprouvette) que leurs homologues lisses. Une 
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éprouvette d’un matériau peut se comporter de manière ductile sous traction uniaxiale mais 
se révéler fragile en présence d’une entaille. (Figure 4-3) 166 La présence d’une entaille induit 
une importante composante de tension hydrostatique près de son axe, y compris sous un 
chargement macroscopique de traction. Pour une même contrainte de cisaillement, la 
contrainte principale maximale au centre d’une éprouvette entaillée est supérieure à celle 
subie par une éprouvette lisse. La contrainte critique de clivage est donc plus facilement 
atteinte dans une éprouvette entaillée, chargée à la limite de l’écoulement plastique 
macroscopique, que dans une éprouvette lisse.  

 

 

Figure 4-3 : Illustration schématique de la comparaison entre l’éprouvette lisse et l’éprouvette entaillée   
(Busso 2009 Lecture Notes Mines ParisTech) 

Dans le cas des aciers, cela signifie que la transition ductile-fragile est gouvernée par la 
microstructure, la composition chimique et la limite d’élasticité.  

Des améliorations ont été portées sur ce modèle en tenant compte des paramètres de la 
microstructure comme la taille de grains effective (cf. chapitre 4.2.2) ou la morphologie des 
carbures. 167 168 

 

4.2.2. Effet de la taille de grains sur les caractéristiques mécaniques 

Pour les matériaux métalliques, il est constaté que la limite d’élasticité est dépendante de la 
taille de grains. Cette relation peut être formulée par une équation de puissance de racine 
carrée de la taille de grains (loi de Hall et Petch)169 170 : 
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

 dk yy 
 (4.11)
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ou 0  et yk sont des constantes et d est la taille de grains.  (Figure 4-4) 

 

Figure 4-4 : Effet de la taille de grains sur la limite d’élasticité d’aciers ferritiques à différentes teneurs 
en carbone 171 

Ici, le coefficient yk  sur la taille de grains est interprété comme la contrainte locale  

nécessaire pour transmettre la déformation plastique d’un grain à son voisin172. Les 
dislocations sont émises dans un grain et s’empilent devant le joint ce grain et son voisin. 
L’augmentation de nombre de dislocations de la pile génère une concentration de contrainte 
en tête d’empilement. Sous l’effet de cette concentration de contrainte, une source du grain 
voisin, située à une distance r  du joint de grain est activée. (Figure 4-5) 

 

Figure 4-5 : Empilement de dislocations dans un grain 173 

 

Cette théorie a été développée initialement pour les matériaux monophasés174, puis 
extrapolée vers les matériaux composés de plusieurs phases.  

La taille de grain influence à la fois la limite d’élasticité et la contrainte à rupture.  
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Pour un acier dans un régime de déformation élastoplastique, la relation entre la taille de 
grains et la résistance à la rupture fragile peut être décrite comme : 

2

1


 d
k

C?

y

S
yf




 (4.12)

 

f  est la résistance à rupture ; y  est la limite d’élasticité ;   est l’augmentation en limite 

d’élasticité par durcissement au-delà de y  ; C  est une constante dépendant de l’état de la 

contrainte et du rapport en moyenne entre les contraintes au sens normale et au sens du 

cisaillement ;   est le module du cisaillement ; S  est l’énergie de surface ; yk est la pente 

de Hall-Petch (équation 4.11); d  est la taille de grains. 175 

La taille de grains d  pertinente pour la rupture par clivage n’est pas forcément celle 

mesurée en métallographie optique. Des grains individuels à orientations identiques ou avec 
une très faible désorientation peuvent former des paquets ou amas de grains. Ces paquets 
définissent une taille de grains cristallographique différente de la taille conventionnelle. 176  
Cela signifie que les fissures par clivage peuvent se propager sans déviation significative à 
travers les zones à orientation de cristaux similaires, dont la taille correspond à celle du 
faciès de rupture fragile.  

Par exemple, il convient de définir la taille de grains effective par la distance que parcourt la 

fissure de façon cohérente le long de plans  100  dans les aciers cubiques centrés. Dans les 

aciers ferrito-perlitiques, le chemin de propagation de fissures de clivage est associé à la 
taille de grain ferritique. Cependant, pour les aciers bainitiques et martensitiques, la taille de 
grains effective pourrait être celle de l’austénite avant la trempe.  

Pour un même type de microstructure, les aciers à taille de grains plus faible ont des 
contraintes à rupture fragile plus élevées. (Figure 4-6) 

 

Figure 4-6 : Dépendance de la contrainte à rupture fragile envers la taille de grain à -77K (fer et aciers 
doux) 177 
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4.2.3. Effets de la composition chimique et des éléments d’alliage 

Les éléments d’alliage peuvent être des facteurs déterminants de la ténacité des aciers.  Les 
carbures peuvent avoir un effet négatif sur la ténacité. Les carbures grossiers peuvent être 
des sites d’amorçage de la fissure. Par micro-alliage, les carbures fins peuvent cependant 
aider à affiner la microstructure et améliorer la ténacité. (Figure 4-7) 

 

Figure 4-7 : Effet de la teneur de carbone sur la résilience Charpy d’aciers au carbone ferrito-
perlitiques 178  

 

L’azote est en général nuisible à la ténacité. En même temps, il est en interaction avec de 
nombreux d’éléments tels que le titane, le vanadium et le niobium pour former des nitrures 
qui sont des sites d’amorçage de rupture à basse température. 

Le phosphore et le molybdène ont pour effet d’augmenter la température de transition ductile 
– fragile. Et le chrome a peu d’effet direct sur cette température mais il est un élément 
trempant qui favorise la formation de bainite ou de martensite au détriment de la ferrite.179 

En règle générale, le manganèse peut avoir un effet positif sur la ténacité en raison de la 
réduction de la taille des carbures aux joints de grains et leur redistribution dans les sites 
intergranulaires. Mais il est aussi un élément qui favorise la formation de martensite. 180 

Le nickel peut modifier la contrainte de Peierls et mène à l’adoucissement de la solution 
solide. 181  

Le silicium a un effet négatif sur la ténacité par la réduction de l’énergie de surface au 
clivage. 182 
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Le niobium et le titane peuvent être bénéfiques à la ténacité par leur effet sur l’raffinement de 
grains, notamment en favorisant la ferrite aciculaire. 183 184 

Le bore augmente la taille de grains effective, avec un effet négatif sur la ténacité. 185 

 

4.2.4. Constituants microstructuraux 

Basé sur l’hypothèse de déformation homogène entre les différents constituants, le 
comportement mécanique macroscopique d’un acier consistant en deux ou plusieurs 
constituants microstructuraux (ferrite, bainite, martensite…) peut être estimé par la somme 
du comportement mécanique de chaque constituant multiplié par sa fraction volumique (loi 
de mélange de Voigt, 1889).  

La limite d’élasticité de ce matériau composite y  peut être décrite par l’équation 

suivante 186 : 

 



n

i

i

yiy f
1


 (4.12)

 

if  et 
i

y sont respectivement la fraction volumique et la limite d’élasticité du constituant 

microstructural i . Cette dernière peut à son tour être paramétrée comme nous le verrons 

dans la suite de ce chapitre. 

L’équation (4.12) suppose qu’à la limite d’élasticité du matériau, la déformation totale de tous 
les constituants microstructuraux est la même. Il a été montré que cette loi des mélanges 
permettait de prédire avec une bonne précision le comportement élastoplastique des 
matériaux contenant des particules dures et douces en distribution spatiale homogène. 187  

La loi de mélange linéaire pour la contrainte d’écoulement peut être divisée en deux 
catégories, selon l’hypothèse de l’homogénéité de déformation 188:  
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 (4.13)

 

C  et 
C

f est la déformation et contrainte d’écoulement du matériau de composite ;  

ou l’homogénéité de contrainte (estimation Reuss), en supposant que la contrainte de 
l’écoulement dans toute les phases ou constituants est la même. Et les phases constituant 
sont alignés parallèlement à la direction perpendiculaire à la direction de traction 189:  
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 (4.14)

 

Les deux modèles d’estimation ci-dessus ne sont pas toujours cohérents avec la réalité dans 
un acier composé de plusieurs phases ou constituants dispersés dans la microstructure. 
Dans ce dernier cas, un modèle empirique basé sur la loi de mélange modifiée a été proposé 
pour un chargement de traction uni-axiale190 : 
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Les contraintes et déformations   et   sont des valeurs en moyenne des phases ou 

constituants in situ, sur la plane normale à la direction de charge pour la contrainte, et sur la 
ligne parallèle à la direction de charge pour la déformation. Cette estimation empirique peut 
donner un bon accord avec les résultats expérimentaux. 191 192 

Pour un matériau donné, la température de transition ductile – fragile T  peut être 
éventuellement estimée par un modèle simple de la forme : 

    2

1

y 5,11ncompositio


 dgfT 
 (4.16)

 

f  est une fonction de la composition chimique de l’acier ; g est une fonction de la 

résistance mécanique de l’acier : d  est la taille de grain en µm 193.  Ce type de formulation 
est empirique, les effets de composition et de limite d’élasticité n’étant pas indépendants. 

 

4.2.5. Exploitation de l’essai de traction uni-axiale 

Les essais de traction uni-axiale consistent à solliciter une éprouvette sous un chargement 
de traction simple jusqu’à la rupture. 



 h
dt

dh

 (4.17) 

Pour rappel, deux types de géométrie ont été utilisées dans l’étude, l’éprouvette 

axisymétrique lisse, et l’éprouvette axisymétrique entaillée. 

Lors des essais de traction uni-axiale sur les éprouvettes axisymétriques lisses (cf. Chapitre 
2.4.2), les courbes de déformation / contrainte sont établies par les mesures de charge, de 
déplacement du vérin et de déformation locale de la zone utile de l’éprouvette par corrélation 
d’images.  

Sont notamment mesurés dans les essais de traction : 

- La charge avec l’incertitude associée ( F ) 

- L’allongement de l’éprouvette avec l’incertitude associée ( L ) 

Une seule vitesse de déplacement est utilisée pour ces essais quasi-statiques :  
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Et nous calculons directement de ces mesures de force et de déplacement :  

- Limite d’élasticité : 
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- Résistance mécanique maximale:  
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 (4.20) 

- Allongement total (élastique et plastique) maximal uniforme :  
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 (4.21) 

2 à 4 éprouvettes ont été testées par configuration. 

La contrainte conventionnelle ( R ) et la déformation conventionnelle ( e ) peuvent être 

calculées par la charge ( F ) et le déplacement ( L ) de la zone déformée avec la section 

( 0A ) et la longueur initiale ( 0L ) de la partie utile de l’éprouvette :  
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L
e




 (4.22)

 

    

Figure 4-8 : Développement de la striction dans une éprouvette lors d’un essai de traction uni-axiale 

 

La courbe conventionnelle suffit pour la plupart des applications. Mais si l'on s'intéresse de 
manière fine aux phénomènes aux grandes déformations, il faut tenir compte de la 
modification des dimensions de l'éprouvette. On définit pour cela : 

- la déformation longitudinale vraie ( ) en prenant en compte le cumul des allongements : 
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- la contrainte vraie ( ) calculée à partir de la section réelle à l’instant considéré basée sur 

l’hypothèse de l’incompressibilité plastique : 

 eR
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F
 1

 (4.24)
 

Pour les matériaux ductiles, lors des essais en déplacement imposé, une instabilité se 
produit à la fin de l’essai de traction : la striction. Dans cette zone, l’état de contrainte n’est 

plus uni-axial et la contrainte axiale B  est localement supérieure à la valeur nominale  . 
194 (Figure 4-9) Il existe des formules simplifiées sur la corrélation entre la contrainte vraie et 
la contrainte nominale calculée avec la charge et la section réelle :  
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 pour 15,0 , ou R  est le rayon de courbure de la zone de 

striction194 (4.25b) 
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Ainsi pour les matériaux à rupture fragile, la résistance à rupture 
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F
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 (4.26)

 

 

4.3. Comportement mécanique des métaux de base 22MnB5 et 6Mn6 

4.3.1. Comportement mécanique du métal de base 22MnB5 

Après un traitement thermique à 930°C avec une vitesse de refroidissement supérieure à 
27°C/s, le 22MnB5 est entièrement transformé en martensite. (Figure 3-10)  

Pour une vitesse de refroidissement entre 30°C/s et 100°C/s, la limite d’élasticité ( 2,0pR ) est 

de l’ordre de 1100 MPa et la résistance conventionnelle à la rupture ( mR ) est de l’ordre de 

1500 MPa. L’allongement à rupture ( rA ) est de l’ordre de 5%. (Figure 4-9) 
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Figure 4-9 : Courbe de traction uni-axiale statique de 22MnB5 et 6Mn6 en résistance nominale 

( 0/ AF ) et déformation nominale ( 0/ ll ) après un traitement thermique représentatif de la condition 

industrielle ( sCVR /50 ) d’emboutissage à chaud sans déformation de l’austénite 

Si la vitesse de refroidissement est inférieure à 27°C/s, vitesse critique de trempe 
martensitique, alors le 22MnB5 peut être transformé en un mélange de martensite, de  
bainite et/ou de ferrite. Son comportement mécanique sera proche d’un acier multiphasé, 
avec des résistances mécaniques à rupture nettement inférieures à 1500 MPa.  

Le comportement mécanique avec traction uni-axiale de 22MnB5 a été bien caractérisé dans 
la littérature. Il est constaté que la résistance mécanique varie avec la vitesse de 
refroidissement, même dans un domaine de vitesses où la microstructure est complètement 
martensitique.  (Figure 4-10) 

Allongement relatif 
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Figure 4-10 : Courbe de traction conventionnelle de 22MnB5 avant la striction, après le traitement 
thermique avec différentes vitesses de refroidissement 196 

 

4.3.2. Comportement mécanique du métal de base 6Mn6 

Contrairement au 22MnB5 dont le comportement mécanique est très sensible aux 
paramètres du traitement thermique, le 6Mn6 est relativement peu sensible à la vitesse de 
refroidissement. Pour une vitesse de refroidissement entre 20°C/s et 200°C/s, la 
microstructure de 6Mn6 consiste toujours en une matrice de ferrite, avec des ilots de 
martensite dont la fraction volumique n’excède pas 10%. (cf. Chapitre 3.4.2) 

Pour une vitesse de refroidissement qui varie entre 30°C/s et 100°C/s, la limite d’élasticité 
varie peu selon le traitement thermique. Pour une éprouvette de traction de géométrie ISO 
dont la zone calibrée est de 12,5mm x 50mm, et de 1,5mm en épaisseur, cette valeur varie 

entre 350 et 450 MPa. Et la résistance conventionnelle à rupture ( mR ) est de l’ordre de 

500MPa, jusqu’à 700 MPa pour la vitesse la plus importante (environ 100°C). L’allongement 

uniforme ( gA ) est de l’ordre de 10%, et l’allongement à rupture ( rA ) est de l’ordre de 15%. 

(Figure 4-9) 
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4.4. Comportement mécanique des matériaux de synthèse représentatifs des 
différents taux de mélange entre 22MnB5 et 6Mn6  

4.4.1. Introduction 

On s’intéresse ici aux quatre matériaux A80B20, A60B40, A40B60 et A20B80 qui ont des 
compositions chimiques intermédiaires entre celles de 22MnB5 et 6Mn6. (cf. Tableau 3.5.1) 

Après le traitement thermique qui consiste en une austénitisation complète suivie par le 
refroidissement à différentes vitesses entre 20°C/s et 35°C/s, la microstructure de ces 
matériaux est quasiment toujours ferrito-bainitique (5% à 20% de bainite). (cf. Figure 3-26) 
La micro-dureté varie peu (entre 180HV et 240HV) entre les différentes compositions 
chimiques et vitesses de refroidissement. (Figure 4-11) (cf. Chapitre 3.5.5)  

Ici nous nous intéressons au comportement mécanique de ces matériaux synthétiques 
représentatifs des zones locales du joint soudé. Via les essais de traction uni-axiale avec 
des éprouvettes lisses, nous essayons de caractériser la loi de comportement de ces 
matériaux, et surtout d’appréhender quantitativement les différences entre ces matériaux, qui 
pourraient se répercuter en hétérogénéités de propriétés mécaniques sur un joint soudé réel. 
Il est donc intéressant de vérifier et de quantifier l’échelle de la variation entre les 
comportements de ces matériaux, et les paramètres ou facteurs déterminants de ce 
phénomène.  
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Figure 4-11 : Micro-dureté estimée  par le modèle du Chapitre 3 en fonction de la vitesse de 
refroidissement 
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4.4.2. Comportement des matériaux de synthèse en traction uni-axiale quasi-statique 

4.4.2.1 Résultats des essais de traction 

Les résultats de traction de ces seize matériaux (quatre compositions chimiques et quatre 
vitesses de refroidissement) sont présentés dans le Tableau 4-1. La rupture de toutes les 
éprouvettes est ductile. 

 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 

Micro-dureté 

(HV500g) 2,0pR (MPa) mR (MPa) gtA (%) 

A80B20 

35 °C/s 250 515 722 11,5 

27 °C/s 230 500 677 12,0 

23 °C/s 220 490 655 11,4 

20 °C/s 200 475 602 11,9 

A60B40 

35 °C/s 215 450 623 12,2 

27 °C/s 210 442 595 10,4 

23 °C/s 200 438 591 12,5 

20 °C/s 190 433 590 12,6 

A40B60 

35 °C/s 210 443 605 12,5 

27 °C/s 200 430 594 12,1 

23 °C/s 200 435 587 10,3 

20 °C/s 200 430 590 11,7 

A20B80 

35 °C/s 190 421 570 12,6 

27 °C/s 185 414 562 11,2 

23 °C/s 185 415 558 12,3 

20 °C/s 180 400 535 11,1 

Tableau 4-1 : Comportement mécanique des matériaux modèles AxBy après le traitement thermique 

 

Il est observé que pour chaque matériau, une vitesse de refroidissement plus élevée génère 

des valeurs de limite d’élasticité ( 2,0pR ) (Figure 4-12) et de résistance mécanique ( mR ) plus 

élevées (Figure 4-13).  

Pour une vitesse de refroidissement identique, les matériaux à proportion massique plus 

importante de 22MnB5 ont des valeurs de limite d’élasticité ( 2,0pR ) et de résistance 

mécanique ( mR ) plus élevées. La contribution de la variation de vitesse de refroidissement  à 

la limite d’élasticité et à la résistance en traction s’élève jusqu’à 50 et 125 MPa, 
respectivement, la nuance A80B20 étant clairement la plus sensible à ce paramètre.  
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Figure 4-12 : Limite d’élasticité des quatre compositions chimiques avec quatre vitesses de 
refroidissement différentes 
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Figure 4-13 : Résistance mécanique des quatre compositions chimiques avec quatre vitesses de 
refroidissement différentes 

Cependant, pour chaque matériau, l’allongement uniforme ( gtA ) reste peu dépendant de la 

variation de la vitesse de refroidissement et de la composition chimique. (Figure 4-14) 
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Figure 4-14 : Courbes conventionnelles de traction uni-axiale statique après des traitements à quatre 

vitesses de refroidissement ( RV ) précédés par l’austénitisation complète à 930°C pendant 5 minutes 

Les seize matériaux se comportement différemment en termes de résistance mécanique et 
d’écrouissage. Ce comportement est en accord avec la proportion de bainite. On y trouve 
donc trois catégories typiques, avec des matériaux tels que les suivants : 

- A80B20 avec une vitesse de refroidissement à 35°C/s : contenant plus de 30% de bainite, 
ce matériau présente une haute résistance mécanique et un fort écrouissage 

- A60B40 avec une vitesse de refroidissement à 35°C/s : contenant 20% de bainite, ce 
matériau présente une résistance mécanique moyenne mais un fort écrouissage 

- A20B80 avec une vitesse de refroidissement à 35°C/s : contenant 10% de bainite, ce 
matériau présente une faible résistance mécanique et un moindre écrouissage   

Le comportement mécanique de ces matériaux après le traitement thermique est gouverné 
par la proportion volumique de ces deux constituants, et par leur comportement 
élastoplastique propre.  

Il est observé qu’après le traitement thermique, les paquets de bainite sont répartis de façon 
dispersée avec les grains de ferrite. Les grains ferritiques et les paquets bainitiques de tous 
ces matériaux sont équiaxes. La taille de grains effective est celle des grains (ou paquets) 
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réels. Pour la matrice en ferrite, la taille de grains varie entre 5µm et 10µm. (Tableaux 3-4 et 
3-7) 

Sous un chargement de traction uni-axiale, les aciers ferrite/perlite ont une courbe 
d’écrouissage plutôt plate avec une grande déformation avant d’atteindre la charge 
maximale, tandis que les aciers martensitiques sont caractérisés par un fort coefficient 
d’écrouissage à faible déformation. L’écrouissage des aciers bainitiques se situe entre les 
deux. (Figure 4-15) 

 

Figure 4-15 : Illustration des courbes conventionnelles de traction des aciers martensitiques, 
bainitiques et ferritiques 197 

Afin de vérifier la représentativité des matériaux synthétiques issus d’une solidification lente 
par rapport à des aciers industriels obtenus par coulée continue, transformation à chaud 
et/ou à froid,, on compare ici le comportement mécanique de certains des matériaux 
modèles avec celui d’aciers à proportion de constituants similaires et résistance mécanique 
proche, à savoir les aciers ferrito-bainitiques (FB) obtenus sur ligne de production 
industrielle.  

Pour cette comparaison, on choisit  une nuance FB560, qui se rapproche du matériau 
A60B40 en termes de proportion ferrite/bainite et de résistance mécanique. L’évolution de la 
contrainte avec la déformation du matériau A60B40 est similaire à celle de l’acier ferrito-

bainitique conventionnel. (Figure 4-16) Les deux aciers ont des limites d’élasticité ( 2,0PR ) 

proche et un écrouissage similaire (légèrement plus rapide pour le A60B40). 
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Figure 4-16 : Courbes de traction uni-axiale statique en résistance nominale ( 0/ AF ) et déformation 

nominale ( 0/ ll ) de l’acier A60B40  après des traitements à vitesse de refroidissement ( RV ) de 

27°C/s, et de l’acier ferrito-bainitique FB560 198 

Comme la micro-dureté, la contrainte équivalent uni-axiale peut être déterminé par la 

microstructure (notamment les fractions respectives de ferrite, bainite et martensite F , B  

et M ), les propriétés mécaniques de chaque phase constituante (représentées par 

exemple par leur micro-dureté dans l’équation 4.27 ci-dessous)), la taille de grains réelle ou 
effective, et la température d’essai. 

 TdHVf MBFMBFMBF ,,,, ,,,,,, 











 (4.27)

 

Dans le chapitre précédent, il a été conclu que la microstructure finale de ces matériaux 
modèles résulte essentiellement de la transformation de phase issue du traitement 
thermique. Il a en effet été observé que l’état brut de solidification de ces aciers a peu d’effet 
sur la transformation de phase après une austénitisation complète. Ainsi, elle est gouvernée 
par :  

- le cycle thermique du traitement thermique, qui consiste au chauffage à 930°C pendant 5 
minutes en vue d’obtenir l’austénitisation complète suivie par le refroidissement en continu 

à une vitesse constante, mais variable d’un traitement thermique à l’autre ( RV ) ; 

- et par la composition chimique du matériau, i.e. le taux de mélange entre les deux 
matériaux de base, le 22MnB5 et le 6Mn6.  

La température T  reste à l’ambiante pour tous les essais (environ 20°C). Il n’est pas 

possible d’évaluer pour ces matériaux l’influence de la température (T ) sur le comportement 
mécanique. Ici, 
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 %22MnB5 , , RVf












 (4.28)

 

 

4.4.2.2 Corrélation entre la micro-dureté et le comportement mécanique 

Le comportement mécanique des aciers tel que la limite d’élasticité et la résistance 
mécanique peuvent être corrélés avec les valeurs de micro-dureté. On se propose ici 
d’évaluer et de quantifier cette corrélation. 

Selon de nombreuses corrélations publiées sur les aciers 199 200 201 202, il est possible de 
formuler une corrélation linéaire entre la micro-dureté en Vickers et les caractéristiques de 
traction uni-axiale (dans un domaine de sollicitation quasi-statique) de la manière suivante : 

0

2,0 yyP HVCR 
 (4.29a)

 

0

UTSUTSm HVCR 
 (4.29b)

 

Les coefficients yC , 
0

y , UTSC  et 
0

UTS  sont à déterminer pour chaque matériau. 

Les courbes de traction montrent des comportements globalement similaires. Il est 
envisageable d’appliquer les mêmes coefficients pour tous ces matériaux de microstructure 
ferrito-bainitique. 

Ainsi, pour les seize matériaux considérés ici les coefficients sont déterminés par ajustement 
sur les données expérimentales : 

11065,1)( 5,02,0  HVMPaRp  (4.30a)
 

955,2)( 5,0  HVMPaRm  (4.30b) 

L’estimation à partir des équations (4.30) donne des valeurs très cohérentes par rapport aux 

résultats expérimentaux (Figure 4-17), notamment pour la résistance à la rupture ( mR ).  

Néanmoins, la variation de la limite d’élasticité et de la résistance mécanique (de l’ordre de 

110MPa pour 2,0PR , et 170MPa pour la mR ) est très faible comparée avec l’écart de ces 

valeurs entre les deux matériaux de base, le 22MnB5 ( MPaRm 1500  avec RV = 27°C/s) et 

le 6Mn6 ( MPaRm 500 avec RV = 27°C/s).  
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Figure 4-17 : Corrélation entre la microdureté et les contraintes nominales des quatre matériaux 
A80B20, A60B40, A40B60 et A20B80 après le traitement thermique 

 

4.4.3. Formulation de la loi de comportement quasi-statique 

Comme décrit dans le sous-chapitre précédent, le comportement mécanique des matériaux 
issus du mélange entre le 22MnB5 et le 6Mn6 est peu dépendant du taux de mélange, dans 
les conditions thermiques étudiées. Cela nous permet de réaliser une simplification. Une 
seule formulation mathématique de la loi constitutive peut être appliquée à l’ensemble des 
matériaux à taux de mélanges variables qui constituent le joint soudé entre 22MnB5 et 
6Mn6.  

La déformation uniforme totale ( gtA ) est quasiment identique pour tous les matériaux. Elle 

varie entre 10% et 12%, sans corrélation évidente avec la variation de la microstructure ou la 
composition chimique.  

Les matériaux des mélanges après le traitement thermique sont des matériaux isotropes. 
(Chapitre 3) nous appliquons ici des critères isotropes à l’écrouissage isotrope.  
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Afin de déterminer le comportement de l’écrouissage de ces matériaux, nous prenons les 
résultats de mesures de contrainte – déformation du matériau A60B40 après le traitement 

thermique à vitesse de refroidissement ( RV ) de 20°C/s, représentatif à la moyenne des 16 

modalités.  

La courbe de contrainte réelle – déformation réelle peut être ainsi déduite avec : 

engeengp
l

l
,

0

,  




 (4.31)

 

Et si l’on néglige la déformation élastique avant la limite d’élasticité initiale (
E

y
): 

 engpA

F

,0 1 



  ;  (4.32a) 

 engpp ,1ln  
 (4.32b)

 

Cette déduction est valable entre le début de l’écrouissage jusqu’à l’amorçage des fissures 
d’endommagement. (Figure 4-18)  

Pour décrire le comportement élastoplastique des éprouvettes axisymétriques, la relation 
entre la contrainte et la déformation pendant l’écrouissage peut être formulée de la manière 
suivante : 

~~~
pe   , (décomposition additive des déformations) (4.33) 












~

p
~~

 E , (loi de Hooke) (4.34) 

Sous une hypothèse d’isotropie initiale, on fait le choix d’exprimer la limite d’élasticité en 
fonction de la contrainte équivalente de von Mises, définie de la manière suivante : 

 
ijij

eq J
~~~

2
2

3
  

 (4.35)

 

Ici on considère un écrouissage isotrope, ce qui donne une fonction de charge de la forme : 

0 Rf eq
 (4.36a)

 

 pRR 
 (4.36b)

 

avec   00 R  
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Il n’y a écoulement plastique que lorsque 0f . Par l’hypothèse de normalité et la condition 

de cohérence 0f  on trouve l’évolution de la déformation plastique cumulée, définie de la 

manière suivante : 

ijpijppJp










 

3

2

~

2

 (4.37)

 

Parmi les lois d’écrouissage phénoménologiques de la littérature, les plus fréquemment 
utilisées pour les métaux sont les lois puissance (Hollomon, Ludwik, Swift, Gosh) ou les lois 
exponentielles (Voce, Hockett/Sherby), ou encore des modèles empiriques plus sophistiqués 
qui combinent une partie linéaire avec une partie non-linéaire (El-Magd, Bergström). 

(Tableau 4-2) Les coefficients tels que 0 , sat , u , 0p , 1p , k , l , m et n  peuvent être 

déterminés par l’approximation de la courbe de déformation plastique – contrainte obtenue 
par essai de traction uniaxiale quasi-statique dans le cas d’un matériau isotrope. 

Modèle Fonction d’écrouissage 

Hollomon203   npkpR   

Ludwik204   npkp  0  

Swift205    nppkp  0  

Gosh206    nppkp  00  

Voce207     pmp sat  exp10   

Hockett - Sherby208      n

uu pmp  exp0  

El Magd209     pmlpkp  exp10  

Bergström210         n
ppmppklp  100 exp1  

Tableau 4-2 : Fonctions d’écrouissage couramment utilisées dans les modèles de comportement 
phénoménologiques 

Les modèles en loi puissance ne permettent pas de simuler le comportement des nuances 
étudiées car ils surestiment les contraintes pendant l’évolution de l’écoulement et 
surestiment l’écrouissage. (Figure 4-18) 
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Figure 4-18 : Identification des coefficients caractéristiques d’écrouissage du matériau A60B40 avec 
une vitesse de refroidissement à 20°C/s, selon la loi de puissance Hollomon ajustée en priorité sur les 

déformations les plus élevées 

Les modèles El-Magd et Bergström sont destinées aux matériaux à fort taux d’écrouissage, 
qui donne de fortes contraintes à forte déformation. Les modèles Swift ou Gosh sont 
appropriés aux aciers à faible déformabilité plastique comme les aciers martensitiques. 211 

Pour les aciers à faible écrouissage et fortement déformables, il convient de décrire le 

comportement d’écrouissage par le modèle de Voce. Les paramètres à calibrer sont sat et 

m . On exprime donc l’écrouissage isotrope de la manière suivante : 

    pmpR sat  exp1
 (4.38)

 

Afin de déterminer une première valeur de sat  la condition de ruine plastique (début de 

striction) est calculée en se fondant sur la loi de Considère 0dF  : 

   p
dp

dR
pR   (4.39) 

 
















sat

satm

m
p





0

1
ln

1

 (4.40)

 

Puisque les matériaux de mélange ici ont des microstructures ferrito-bainitiques similaires, 

nous avons essayé d’établir des corrélations quantitatives entre les coefficients 0 , sat  et 

m  avec la fraction de ferrite et de bainite. Cependant, la valeur de ces fractions, notamment 

de B  est entachée d’une incertitude élevée. Par conséquent, ici nous essayons d’établir un 

seul jeu de formules de corrélation directes entre la micro-dureté et les coefficients 0 , sat et 

m . 

  12065,10  HVHV , en MPa (4.41a) 
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  6055,1  HVHVsat  , en MPa (4.41b) 

A partir des données sur les aciers ferrito-bainitiques,  

18m  (4.41c) 

 

Figure 4-19 : Comparaison entre les courbes en déformation logarithmique et contrainte vraie des 
quatre matériaux trempés à 27°C/s, et les courbes prédites par le modèle phénoménologique 

Ces descriptions fournissent des estimations en très bonne cohérence avec les résultats des 
essais. (Figure 4-19) Ceci montre, entre autres, que la loi d’écrouissage de Voce est 
effectivement bien adaptée à la description du comportement de ces matériaux en traction 
uniaxiale. 

Dans la gamme de vitesses de refroidissement étudiées, les comportements mécaniques de 
ces quatre matériaux de mélange sont proches les uns des autres. Les légères différences 
sont bien captées par le modèle.  

 

4.4.4. Conclusions sur le comportement mécanique des matériaux de synthèse 
intermédiaires entre 22MnB5 et 6Mn6 

Le joint soudé, qui est un mélange entre les deux matériaux de base à taux de mélange 
variable, pourrait être considéré comme un matériau mécaniquement homogène, 
indépendamment de la composition chimique locale tant qu’elle reste dans la gamme 20%-
80% de 22MnB5) et de la vitesse de refroidissement si cette dernière se situe dans la 
gamme des vitesses investiguées entre 20°C/s et 35°C/s, notamment en le comparant avec 
les deux métaux de base, le 22MnB5 (cf. Chapitre 4.3.1) et le 6Mn6 (cf. Chapitre 4.3.2).  
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Cela nous permet de simplifier l’étude du comportement du joint soudé. On peut tenter 
d’appliquer un seul jeu de paramètres constitutifs à l’ensemble du joint soudé comme une 
bonne première approximation de son comportement réel.  Cette hypothèse est testée dans 
la section suivante. 

 

4.4.5. Caractérisation mécanique des joints soudés 22MnB5/6Mn6 réels en présence 
d’un défaut géométrique 

En plus des propriétés mécaniques intrinsèques du joint soudé, les éventuels défauts 
géométriques du joint soudé ont aussi une influence sur le comportement mécanique de 
l’ensemble de l’assemblage. Dans le but d’étudier la sensibilité du comportement mécanique 
des assemblages envers les défauts géométriques de soudage, notamment les caniveaux, 
des défauts artificiels ont été réalisés par usinage sur les joints soudés avant le traitement 
thermique. (cf. Figure 2-20) 

Pour rappel, les assemblages hétérogènes à base de 22MnB5 et 6Mn6 sont réalisés par le 
soudage laser de ces deux grades d’aciers en deux combinaisons d’épaisseurs en vue 
d’obtenir des assemblages présentant différentes compositions chimiques et différents 
comportements mécaniques. On utilisera deux joints soudés dont la composition chimique 
moyenne, calculée en utilisant les taux de dilution et la conservation de la matière, sont les 
suivantes : (cf. Chapitre 2.5) 

- Pour le joint soudé en 22MnB5 1,8mm avec 6Mn6 1,5mm : A55B45 

- Pour le joint soudé en 22MnB5 1,2mm avec 6Mn6 1,5mm : A45B55. 

Les compositions chimiques de ces deux combinaisons sont bien dans la gamme des 
matériaux synthétiques étudiés. 

La somme des profondeurs d’entailles sur les joints soudés varie entre 0 et environ 40% de 
l’épaisseur de la tôle la moins épaisse, qui présente les cas réels dans la production 
industrielle.  

Ces caniveaux artificiels ont un angle quasiment droit à fond d’entaille, qui favorise une 
concentration de contrainte supérieure à celle des caniveaux réels dans le cas le plus 
sévère. Cela nous permet d’étudier l’influence du caniveau sur le comportement mécanique 
du joint soudé dans le cas le plus sévère. (Figure 4-20) 
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Figure 4-20 : Exemple des soudures avec caniveaux et localisation de la rupture lors d’un essai de 
traction uni-axiale quasi-statique des flans soudés en 22MnB5 1,8mm avec 6Mn6 1,5mm, avec une 
charge appliquée perpendiculairement à la soudure. L’éprouvette de référence ne contient pas de 

caniveau. 

Pour les joints soudés en 22MnB5 1,8mm avec 6Mn6 1,5mm, la soudure est insensible la 
rupture avec en présence de défauts géométriques réduisant l’épaisseur du joint d’environ 
35% de l’épaisseur de la tôle la moins épaisse. (Figure 4-21) 

 

Figure 4-21 : Corrélation entre le défaut géométrique, la résistance à rupture nominale et la 
localisation de rupture des soudures en 22MnB5 1,8mm et 6Mn6 1,5mm 

Les soudures d’une combinaison d’épaisseurs différente, en 22MnB5 1,2mm et 6Mn6 1,5mm 
présentent un comportement similaire. Selon les résultats expérimentaux, la soudure est 
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exempt de la rupture avec une sommes de défaut géométrique jusqu’à l’équivalence 
d’environ 35% de l’épaisseur de la tôle la moins épaisse.  (Figure 4-22) 

 

Figure 4-22 : Corrélation entre le défaut géométrique, la résistance à rupture nominale et la 
localisation de rupture des soudures en 22MnB5 1,2mm et 6Mn6 1,5mm 

Les ruptures qui ont eu lieu dans la soudure sont ductiles, amorcée à partir des caniveaux. 
(Figure 4-23) 

  

 Figure 4-23 : Faciès de rupture d’une soudure en 22MnB5 et 6Mn6 ; (a) vue globale (b) vue locale sur 
une zone représentative de l’ensemble du faciès de rupture  

 

4.4.6. Modélisation par éléments finis des essais sur joints soudés avec défaut 
géométrique  

Un seul jeu de paramètres de comportement est appliqué pour représenter la zone du joint 
soudé (Figure 4-19), qui correspond à un mélange de 22MnB5 et 40% de 6Mn6, avec une 
vitesse de refroidissement de 27°C/s. Pour simplifier le calcul, la section du joint soudé est 
représentée comme trapézoïdale. La largeur du joint soudé est identique pour l’entrée, le 

Caniveau 

a b 
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milieu et la sortie du cordon, et fixée à 1mm. (Figure 4-24) Ces calculs sont une première 
approche, du fait du maillage grossier utilisé. 

On attribue les lois de comportement (identifiées de la même manière sur le 22MnB5 et le 
6Mn6) aux matériaux de base respectifs. Des calculs par éléments finis sont effectués sur 
les joints soudés avec des caniveaux dont la profondeur varie entre 35% et 38% de 
l’épaisseur de la tôle la moins épaisse, en traction uni-axiale quasi-statique.  

 

Figure 4-24 : Corrélation entre le défaut géométrique, la résistance à rupture nominale calculée et la 
localisation de rupture calculés des soudures en 22MnB5 1,8mm et 6Mn6 1,5mm 

Le résultat calculé est cohérent avec les essais expérimentaux en termes de profondeur de 
défaut entraînant la rupture par ruine plastique dans la soudure. (Figure 4-24) 

 

4.5. Comportement mécanique à base de 22MnB5 avec l’ajout de carbone 
et/ou d’aluminium 

4.5.1. Introduction 

Cette partie de la thèse porte sur la compréhension de l’influence de la teneur en aluminium 
et/ou en carbone sur les propriétés mécaniques et le risque de fragilité des matériaux à base 
de 22MnB5. Les onze matériaux de synthèse à base de 22MnB5 avec ajout d’aluminium 
et/ou de carbone ont été caractérisés mécaniquement. 

Les matériaux modèles ont subi une austénitisation à 930°C suivie par un refroidissement à 
différentes vitesses entre 20°C/s et 35°C/s. La microstructure finale consiste en un mélange 
de ferrite, de bainite et/ou de martensite. (cf. Chapitre 3.6.) 

La variation de fraction des constituants microstructuraux, ainsi que de la composition 
chimique donne une large plage de micro-duretés sur les matériaux après le traitement 
thermique, de 200HV pour une microstructure ferritique jusqu’à 650HV pour une 
microstructure complètement martensitique. (cf. Figure 3-71) La base de données fournie 
par ces matériaux permet donc d’étudier la relation entre microstructure et propriétés pour 
une large gamme de microstructures. 
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4.5.2. Résultats des essais de traction uniaxiale 

Comme la micro-dureté, le comportement élastoplastique en traction uni-axiale quasi-
statique peut être déterminés par la microstructure, notamment les fractions respectives de 

ferrite, de bainite et de martensite F , B  et M , les propriétés mécaniques de chaque  

phase constituante et la taille de grains réelle ou effective, et la température d’essai : 

   TdHVf MBFMBFMBF ,,, ,,,,,, 
 (4.41) 

La présence de porosités dans les éprouvettes de traction a mené à l’échec de certains 
essais, dans lesquels l’éprouvette casse prématurément avant le développement de la 
déformation plastique, notamment pour les matériaux à forte teneur en carbone (30C et 
35C). 

A l’intérieur des porosités, nous trouvons des microstructures dendritiques.  Ces porosités 
sont des retassures formées lors de la solidification du matériau dans la canne de silice. (cf. 
Chapitre 2) La vitesse de refroidissement lors de la solidification étant assez faible (de l’ordre 
de 10°C/s), la plus haute teneur en carbone mène à un plus fort effet de rétrécissement.  
(Figure 4-25) 

 

 

Figure 4-25 : Une porosité dans un échantillon rompu contenant 0,35 masse% de carbone (a) vue 
globale ; (b) vue locale illustrant la microstructure dendritique 

 

Des zones dendritiques avec ponts solides ont été observées dans certains échantillons, 
(Figure 4-26) En raison de ces défauts de fabrication, les essais de traction n’ont pas pu être 
réalisés avec succès sur toutes les compostions chimiques.  

100 µm 
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Figure 4-26 : (a) et (b) : Deux zones présentant la microstructure dendritique et une rupture ductile 
des ponts solides, dans un échantillon contenant 0,35 masse% de carbone 

 

4.5.2.1 Effet du carbone sur le comportement élastoplastique 

Les trois matériaux modèles à base de 22MnB5 avec ou sans l’ajout de carbone, après le 
traitement thermique présentent une microstructure complètement martensitique ou 
majoritairement martensitique avec de la bainite supérieure. (cf. Chapitre 3.6)  

Le comportement à l’écrouissage de ces matériaux est semblable à celui de 22MnB5 après 
un traitement thermique à une vitesse de refroidissement à 27°C/s. (cf. Chapitre 2) Les 
valeurs de la limite d’élasticité et de la résistance à la traction suivent la même tendance que  
la micro-dureté. (Tableau 4-3) 
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Alliage 
Vitesse de 

refroidissement 

Micro-dureté 

(HV500g) 2,0pR (MPa) mR (MPa) gtA (%) 

22C 

35 °C/s 490 1100 1505 4,2 

27 °C/s 488 1065 1460 4,7 

23 °C/s 478 1050 1410 4,9 

20 °C/s 443 980 1335 5,5 

30C 

35 °C/s 580 1255 1710 3,0 

27 °C/s 575 1250 1720 2,8 

23 °C/s 580 1255 1695 3,5 

20 °C/s 565 1145 1630 3,3 

36C 

35 °C/s 643 1380 2010 1,8 

27 °C/s 628 1365 1990 2,2 

23 °C/s 634 1370 1970 2,1 

20 °C/s 632 1360 1980 2,3 

Tableau 4-3 : Résultats des essais de traction uni-axiale quasi-statique des matériaux à base de 
22MnB5 avec/sans l’ajout de carbone  

 

4.5.2.2 Effet de l’aluminium sur le comportement élastoplastique 

Les quatre alliages à base de 22MnB5 avec ajout d’aluminium ont des comportements 
métallurgiques et mécaniques différents selon la teneur en aluminium. (cf. Chapitre 3.6) 

Alliage 
Vitesse de 

refroidissement 

Micro-dureté 

(HV500g) 2,0pR (MPa) mR (MPa) gtA (%) 

20C16Al 

30 °C/s 422 930 1295 6,0 

27 °C/s 406 900 1265 5,9 

23 °C/s 357 - - - 

20 °C/s 336 - - - 

19C20Al 

30 °C/s 399 810 1230 5,5 

27 °C/s 365 780 1242 6,8 

23 °C/s 336 720 1010 5,3 

20 °C/s 297 - - - 

22MnB5 27°C/s 480 1100 1450 6 
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Tableau 4-4 : Résultats des essais de traction uni-axiale quasi-statiques sur les matériaux à base de 
22MnB5 avec/sans l’ajout modéré d’aluminium 

Les deux alliages contenant 0,16% et 0,20% d’aluminium présentent une microstructure 
complètement martensitique ou majoritairement martensitique avec de la bainite supérieure, 
leur comportement en traction est assez similaire à celui de 22MnB5. (Tableau 4-4)  

Les deux alliages contenant 0,53% et 0,73% d’aluminium présentent une microstructure 
majoritairement ferritique avec moins de 20% en volume de martensite ou bainite. Par 
conséquent, le comportement mécanique est assez proche de celui des mélanges entre le 
22MnB5 et le 6Mn6. (Tableau 4-5) 

Nous n’avons pas pu obtenir les résultats dans toutes les conditions, en raison des défauts 
de solidification présents à l’intérieur de certaines éprouvettes. 

 

Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 

Micro-dureté 

(HV500g) 2,0pR (MPa) mR (MPa) gtA (%) 

19C53Al 

30 °C/s 329 620 920 9,1 

27 °C/s 307 610 880 10,3 

23 °C/s 270 550 790 9,5 

20 °C/s 251 510 720 9,8 

18C73Al 

30 °C/s 243 510 700 11,0 

27 °C/s 235 495 680 12,8 

23 °C/s 221 480 650 14,5 

22MnB5 27°C/s 480 1100 1450 6,0 

Tableau 4-5 : Résultats des essais de traction uni-axiale quasi-statiques des matériaux à base de 
22MnB5 avec/sans un fort ajout d’aluminium 

 

4.5.2.3 Effet combiné de l’aluminium et du carbone 

Les quatre alliages à base de 22MnB5 avec l’ajout à la fois d’aluminium et de carbone 
présentent une microstructure complètement martensitique ou majoritairement martensitique 
avec de la bainite supérieure, un comportement métallurgique et un écrouissage assez 
similaires à celui du 22MnB5.  (Tableau 4-6)  

L’allongement uniforme diminue en général avec l’augmentation de la résistance mécanique.  
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Matériau 
Vitesse de 

refroidissement 

Micro-dureté 

(HV500g) 2,0pR (MPa) mR (MPa) gtA (%) 

25C29Al 

30 °C/s 438 950 1394 5,5 

27 °C/s 412 830 1305 6,5 

23 °C/s 328 - - - 

20 °C/s 320 750 1045 5,8 

30C28Al 

30 °C/s 540 1170 1610 4,3 

27 °C/s 541 1165 1545 3,4 

23 °C/s 450 1050 1505 3,5 

20 °C/s 405 850 1190 5,1 

30C63Al 

30 °C/s 500 1030 1460 3,8 

27 °C/s 500 1030 1450 3,9 

23 °C/s 451 990 1320 5,2 

20 °C/s 367 550 990 8,5 

38C60Al 

30 °C/s 639 1280 1920 2,5 

27 °C/s 599 1170 1750 3,1 

23 °C/s 611 1180 1870 1,2 

20 °C/s 536 1150 1585 2,3 

Tableau 4-6 : Résultats des essais de traction uni-axiale quasi-statiques des matériaux à base de 
22MnB5 avec ajout de carbone et d’aluminium 

 

La rupture est ductile pour la majorité des éprouvettes sans défaut de solidification majeur, à 
l’exception des éprouvettes du matériau 38C60Al dont la surface de rupture est un mélange 
de zones de cupules et de zones de clivage. 

Les ruptures prématurées des éprouvettes ont souvent eu lieu en présence d’une retassure 
importante. Bien que nous n’ayons pas effectué d’analyse quantitative basée sur ces 
résultats, cela montre une sensibilité à la rupture fragile en présence d’un défaut 
géométrique assimilable à une entaille, et aussi une des limites de l’approche crayons 
puisque ce défaut n’est pas attendu à cette échelle dans les joints soudés réels. (cf. Chapitre 
2) 
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4.5.2.4 Corrélation entre la micro-dureté et le comportement mécanique 

Comme décrit dans le sous-chapitre précédent, les valeurs caractéristiques du 
comportement mécanique, telles que la limite d’élasticité et la résistance mécanique peuvent 
être corrélés avec la micro-dureté. Il est possible de formuler une corrélation entre la micro-
dureté en Vickers et la résistance mécanique mesurée par l’essai de traction uni-axiale 
quasi-statique.  

Dans cette section, nous prenons en compte seulement les éprouvettes qui n’ont pas été 
victimes de l’effet d’une retassure sur la rupture.  

Néanmoins, compte tenu de la variation importante de la microstructure, donc du 
comportement en écrouissage entre les matériaux testés, il est difficile d’appliquer les 
mêmes coefficients sur l’ensemble de la base de données avec variation de teneur en 
carbone et en aluminium.  

Nous considérons donc plutôt deux familles de matériaux, déterminés par la typologie 
microstructurale suivante. 

Les matériaux à haute teneur en aluminium présentent une microstructure ferrito-bainitique. 
Cela est assez similaire à celle des matériaux de mélange entre 22MnB5 et 6Mn6 (cf. 
Chapitre 4.4). Nous appliquons ici ainsi les mêmes coefficients que dans les équations 

(4.30), à savoir : ,11065,1 5,02,0  HVRP .955,2 5,0  HVRm  
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Figure 4-27 : Limité d’élasticité des matériaux après le traitement thermique: comparaison entre les 
valeurs mesurées et les valeurs calculée par les équations (4.30a) et (4.42a) 

Cette cohérence a montré l’applicabilité des corrélations (4.30a) entre la microdureté et la 
limite d’élasticité à un domaine de résistance plus étendu que son domaine d’identification.  

Les matériaux contenant moins d’aluminium présentent après le traitement thermique une 
microstructure complètement martensitique ou un mélange de martensite et de bainite 
supérieure à haute teneur de carbone, sans présence de ferrite ou avec très peu de ferrite. 
Ils ont des coefficients linéaires assez proches du 22MnB5 trempé avec une vitesse de 
refroidissement supérieure à 27°C/s. L’ajustement sur les valeurs expérimentales donne : 

752 5,02,0  HVRP  (4.42a)
 

709,2 5,0  HVRm  (4.42b)
 

 

Figure 4-28 : Résistance à la traction des matériaux à base de 22MnB5 avec ajout de carbone et/ou 
d’aluminium: comparaison entre les valeurs mesurées et les valeurs estimées par les équations 

(4.30b) et (4.42b)  

Les estimations par les équations (4.30) et (4.42) donnent des valeurs cohérentes avec les 
résultats expérimentaux (Figure 4-27 et Figure 4-28), notamment pour la résistance à la 
rupture.  
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Ces corrélations entre la limite d’élasticité, la résistance et la micro-dureté fonctionnent donc 
pour un très large domaine de caractéristiques mécaniques. Elles pourraient se révéler très 
utiles pour la conception d’alliage pour ces soudures.  

 

4.5.3. Formulation de la loi de comportement quasi-statique 

4.5.3.1 Approche 

Les matériaux des mélanges après le traitement thermique sont des matériaux isotropes. 
(Chapitre 3) nous appliquons ici le même formalisme général que pour les matériaux de 
mélange entre 22MnB5 et 6Mn6, avec un critère de plasticité critères isotropes et on 
s’intéresse à une formulation plus riche de la loi d’écrouissage isotrope.  

Il est difficile d’appliquer une loi d’écrouissage universelle pour tous les matériaux du fait de 
la variabilité de microstructure. Un modèle d’écrouissage de Voce, modifié et pondéré par la 
composition volumique des constituants microstructuraux, a été choisi pour décrire 
l’évolution de l’écrouissage lors de la traction uni-axiale, toujours en utilisant un critère de 
plasticité portant sur la contrainte équivalente de Von Mises et un écrouissage isotrope. Les 

paramètres à calibrer sont 0 , sat et m  doivent maintenant être déterminés pour chacun 

des constituants de la microstructure. 

Pour estimer les valeurs de sat , la ruine plastique est calculée en utilisant le critère de 

Considère. 

Comme nous avons une très grande variation de microstructure (ferrite, bainite et/ou 
martensite, cf. Chapitre 3) entre les différents matériaux modèles, il est nécessaire de 
paramétrer le comportement mécanique par les fractions de constituant du matériau. Cela 
suppose d’identifier un comportement mécanique pour chaque constituant et donc une 
approche plus complexe mais plus prédictive que celle du Chapitre 4.4. Les données du 
Chapitre 4.4 sont utilisées ici en complément des données du Chapitre 4.5. 

Le modèle est construit sur l’hypothèse de la loi de mélange à iso-déformation de chaque 
composant constituant de la microstructure : la ferrite, la bainite et la martensite. 

         pppppR MMBBFF

i

ii  
 (4.43) 

Dans la démarche, nous commençons par l’identification des lois constitutives de la 
martensite à partir des matériaux complètement martensitiques (mono-constituant). Par la 
suite, l’identification des lois de comportement de la ferrite peut être réalisée à l’aide le 
comportement des matériaux contenant seulement la ferrite et la martensite (bi-constituants). 
En fin, celles de la bainite est réalisée de façon similaire à partir des matériaux consistant en 
bainite et martensite.  

F , B et M sont la proportion volumique de la ferrite, la bainite et la martensite (cf. 

Chapitre 3), et peuvent être quantitativement prédites par les équations dans le Chapitre 3. 
Pour les matériaux dans notre étude, les autres constituants tels que la perlite n’est pas 

observé, donc 1
i

i  
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Il est observé que les matériaux complètement martensitiques ont des comportements en 
écrouissage quasiment identiques. Idem pour les matériaux majoritairement ferritiques. Nous 
décidons donc de déterminer une loi de comportement par constituant i , 

    pmpR isatiii  exp1,0, 
 (4.44) 

Dans le Chapitre 3, nous avons établi une corrélation quantitative entre la microdureté, la 
composition chimique et la vitesse de refroidissement. Dans ce chapitre, nous avons montré 
que la limite d’élasticité et la résistance sont bien corrélées à la microdureté. Nous décidons 
donc de poursuivre jusqu’au bout cette approche, pour relier in fine le comportement en 
traction à la composition chimique et à la vitesse de refroidissement. 

 

Pour chaque constituant i , nous essayons d’établir un unique jeu de coefficients de 

corrélation entre la micro-dureté de ce constituant et les coefficients 0 , sat et m . 

 iii HV0,0,    ;  isatisati HV,,     et  iii HVmm 
 (4.45) 

4.5.3.2 Martensite 

Des corrélations les plus simples possibles ont été déterminées avec nos résultats 
expérimentaux sur les échantillons transformés entièrement en martensite, en bainite et en 
ferrite. 

Dans le cas d’un matériau martensitique :  

  7520,  MMM HVHV  en MPa (4.46a) 

  15,  MMsatM HVHV  en MPa (4.46b) 

105Mm  (4.46c) 

On rappelle que la microdureté peut être estimée à partir de la composition chimique et de la 
vitesse de refroidissement. (cf. Chapitre 3) 

Les coefficients ainsi ajustés des équations (4.46) fournissent des prédictions en accord 
avec les courbes d’essais sur les éprouvettes. (Figure 4-29) Ici on ne présente que quatre 
matériaux représentatifs de la gamme pour éviter le chevauchement des courbes. Les 
données complètes sont en cohérence avec les résultats de la Figure 4-29.  
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Figure 4-29 : Comparaison entre les courbes de traction rationnelles des matériaux martensitiques (en 
nuages de points), et les courbes prédites en utilisant la loi d’écoulement de Voce des équations 

(4.43) à (4.46) (en lignes continues) 

4.5.3.3 Ferrite 

Pour le constituant ferrite, les coefficients ont été calculés par approche inverse à l’aide des 
matériaux qui consistent en un mélange de ferrite et de martensite. Le calcul repose sur 
l’hypothèse de mélange décrite précédemment :  

     pRpRpR MMFF    (4.47) 

On obtient donc :  

  12065,10,  FFF HVHV
 (4.48a)

 

  6095,0,  FFsatF HVHV
 (4.48b)

 

5,15Fm  (4.48c)
 

Les formules montrent de bonne cohérence avec les essais. Cependant, en raison de la 
faible population (deux essais en total), il est difficile de juger de la précision de ces 
coefficients.  (Figure 4-30) 
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Figure 4-30 : Comparaison entre les courbes de traction rationnelles des matériaux majoritairement 
ferritiques avec moins de 10% de martensite ou bainite (en nuages de points de couleurs), et les 
courbes prédites en utilisant la loi d’écoulement de Voce des équations (4.43) à (4.48) (en lignes 

continues noires) 

4.5.3.4 Bainite 

Pour la microstructure bainitique, les coefficients ont été calculés par approche inverse avec 
les matériaux qui consistent en un mélange de bainite et de martensite, qui représente 
quasiment la moitié des matériaux étudiés. Le calcul est basé sur l’hypothèse de mélange 
décrite précédemment :  

     pRpRpR MMBB    (4.49) 

Ainsi : 

  5020,  BBB HVHV
 (4.50a)

 

  352,1,  BBsatB HVHV
 (4.50b)

 

75Bm  (4.50c) 

Le comportement en traction prédit par la loi de mélange sur  pR  et cet ensemble de 

coefficients sont en accord avec les courbes d’essais sur les éprouvettes des matériaux 
modèles bainito-martensitiques. (Figure 4-31).  
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Figure 4-31 : Comparaison entre les courbes de traction rationnelles des matériaux mélanges de 
martensite et de bainite (en nuages de points), et les courbes prédites en utilisant la loi d’écoulement 

de Voce des équations (4.43) à (4.50) (en lignes continues) 

 

4.5.3.5 Conclusions 

La corrélation entre les résultats calculées par ce modèle et ceux en traction montre une très 
bonne cohérence et un succès inespéré. Cette corrélation est même meilleure que celle 
entre la microdureté, et la composition chimique et la vitesse de refroidissement.  
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4.5.4. Caractérisation mécanique des joints soudés réelles en présence d’un défaut 
géométrique 

4.5.4.1 Joints soudés en 22MnB5 sans fil d’apport 

Les joints soudés à base de 22MnB5 ont une résistance mécanique élevée et peuvent 
potentiellement être plus sensibles à la présence d’une entaille que les joints soudés entre 
22MnB5 et 6Mn6. Dans le but d’étudier la sensibilité du comportement mécanique des 
assemblages entre tôles 22MnB5 envers les défauts géométriques, notamment les 
caniveaux, des défauts artificiels ont été réalisés par usinage sur les joints soudés avant le 
traitement thermique. (cf. Figure 2-20) 

Pour ces soudures iso-épaisseur (1,9mm) en 22MnB5, les entailles sont réalisées selon 
deux configurations : 

- Sur un seul côté de la soudure (face supérieure) 

- Sur deux côtés de la soudure (faces supérieure et inférieure) ; dans ce dernier cas, la 
profondeur du défaut est obtenue en additionnant les profondeurs de chacune des 
deux entailles. 

Après le traitement thermique avec une vitesse de refroidissement d’environ 50°C/s (vitesse 
moyenne entre 800°C et 300°C), la dureté dans le joint soudé est quasiment équivalente à la 
dureté du métal de base, de l’ordre de 500HV.  

Avec cette condition thermique particulière, le métal de base 22MnB5 1,9mm enregistre en 
moyenne une résistance mécanique de 1550 MPa (mesurée par traction avec l’éprouvette 
extraite du métal de base). 

- Pour les soudures de la première configuration, il est observé dans les essais que la 
rupture intervient dans le métal de base pour un défaut géométrique d’une 
profondeur inférieure ou égale à 6% de l’épaisseur du métal de base le plus mince.  

- Pour les soudures de la seconde configuration, la profondeur du défaut critique 
menant à une rupture au joint soudé est d’environ 8% de l’épaisseur du métal de 
base le plus mince. (Figure 4-32) 

Les ruptures sont toutes ductiles. 

Les ruptures ayant lieu dans la soudure sont initiées par le caniveau.  

 

Figure 4-32 : Gauche : une soudure avec 5% de défaut géométrique ;  droite : une soudure avec 15% 
de défaut géométrique 

Pour comparaison, une deuxième série d’assemblages à saut d’épaisseur en 22MnB5 
1,9mm et 22MnB5 1,0mm a également été réalisés par soudage laser. Cette combinaison 
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donne le rapport d’épaisseur le plus élevé parmi toutes les applications industrielles 
envisagées dans l’état actuel de l’étude. 

Les entailles sont été réalisées sur un seul côté de la soudure (face supérieure du cordon 
soudé). La profondeur d’entaille sur les joints soudés varie entre 0 et environ 20% de 
l’épaisseur de la tôle la plus mince.  

Dans ce cas, on observe expérimentalement que la soudure est insensible à la rupture avec 
une profondeur de défaut géométrique inférieure à environ 12% de l’épaisseur de la tôle la 
plus mince. (Figure 4-33) 

Les ruptures sont toutes ductiles. 

Les ruptures ayant lieu dans la soudure sont initiées par le caniveau.  

 

Figure 4-33 : Corrélation entre la profondeur relative du défaut géométrique, la résistance à rupture 
nominale et la localisation de la rupture des soudures en 22MnB5 1,9mm et 22MnB5 1,0mm sans fil 

d’apport 

 

4.5.4.2 Joints soudés en 22MnB5 réalisés avec ajout d’aluminium 

Des assemblages en 22MnB5 1,9mm et 22MnB5 1,0mm sont réalisés par soudage laser, 
avec l’ajout intentionnel d’environ 0,5% d’aluminium. Le procédé est réglé de telle sorte que 
l’aluminium soit dispersé dans le joint soudé de façon homogène.  

Les entailles sont réalisées sur les deux côtés de la soudure (côté entrée et coté sortie de 
cordon soudé).  La somme de profondeur d’entailles sur les joints soudés varie entre 0 et 
environ 10% de l’épaisseur de la tôle la moins épaisse. 

Le même traitement thermique est appliqué sur ces soudures. Selon le calcul par le modèle 
développé sur les coulées synthétiques, cette composition chimique et cette condition 
thermique confèrent à la soudure une résistance mécanique d’environ 1200 MPa en traction 
uniaxiale. 

Base metal fracture 
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Toutes les éprouvettes de traction ont cassé dans le cordon soudé. Les ruptures sont toutes 
ductiles. Ces résultats sont cohérents avec une rupture par ruine plastique dans la zone la 
plus faible de l’assemblage. 

 

4.5.4.3 Joints soudés en 22MnB5 réalisé avec un fil d’apport riche en carbone 

Des joints soudés utilisant deux tôles 22MnB5 1,9mm, donc iso-épaisseur ont été réalisés 
avec un fil d’apport riche en carbone. Après le soudage, le joint soudé contient en moyenne 
0,3% de carbone.  

Après une austénitisation à 930°C suivie par une trempe à plat instrumentée avec une 
vitesse de refroidissement d’environ 50°C/s, la dureté dans le joint est de l’ordre de 550HV, 
tandis que la dureté dans le métal de base est de l’ordre de 500HV.  

Il est observé dans les essais que la rupture intervient dans le métal de base pour une 
profondeur de défaut géométrique inférieure ou égale à 11 — 13% de l’épaisseur de la tôle 
la plus mince. (Figure 4-34) L’augmentation de dureté du joint soudé (par rapport au métal 
de base) permet de conserver la résistance mécanique de la pièce soudée en cas 
d’occurrence de défaut géométrique dans le cordon de soudure.  

Les ruptures qui ont eu lieu dans la soudure sont ductiles. Cette augmentation de résistance 
de la soudure, liée à l’apport en carbone, n’est pas contrebalancée par une fragilisation 
suffisante pour déclencher la rupture par clivage.  

Si on compare ce résultat avec le matériau 30C, ce dernier a plus une faible ductilité. Cela 
montre la limite de l’approche crayon, qui est plus conservatif par rapport aux joints soudés 
réels, du fait de la présence de défauts de solidification.  

 

Figure 4-34 : Corrélation entre la profondeur relative du défaut géométrique, la résistance à rupture 
nominale et la localisation de la rupture des soudures en 22MnB5 1,9mm avec un fil d’apport riche en 

carbone 
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4.5.5. Analyse mécanique par éléments finis des essais sur joints soudés avec défaut 
géométrique  

4.5.5.1 Joints soudés en 22MnB5 avec l’ajout de 0,5% d’aluminium 

Afin de modéliser le comportement mécanique des joints soudés avec caniveaux et apport 
d’éléments chimiques, un maillage en trois dimensions a été utilisé en distinguant la soudure 
des deux tôles de métal de base 22MnB5. Les équations constitutives attribuées aux joints 
soudés à différents duretés, selon leur niveau de dureté, ont été déterminées par le modèle 
développé à partir des coulées de synthèse. On applique donc les lois de comportement 
définies dans le Chapitre 4.5.3, avec le critère de rupture de ruine plastique.  

On applique au métal de base le comportement du 22MnB5, avec un niveau de dureté à 
500HV après un traitement thermique représentatif de la condition industrielle : chauffage à 
930°C pendant 5 minutes puis une trempe à environ 50°C/s. 

Selon le calcul, même sans défaut géométrique, l’éprouvette casse par ruine plastique dans 
le joint soudé, du fait de sa moindre résistance mécanique par rapport au métal de base, 
malgré la différence d’épaisseur importante entre les deux tôles de métal de base.  

La simulation numérique prédit que toutes les éprouvettes de traction cassent dans le cordon 
soudé. (Figure 4-35) Ce résultat est cohérent avec les essais.  

 

Figure 4-35 : Calcul par éléments finis d’une éprouvette en 22MnB5 1,9mm et 22MnB5 1,0mm avec 
une soudure contenant 0,5% d’aluminium sous sollicitations de traction uni-axiale quasi-statique 

 

4.5.5.2 Joints soudés en 22MnB5 réalisés sans ou avec un fil d’apport riche en carbone 

Les lois de comportement attribuées aux joints soudés sont tirées de la modélisation réalisée 
à partir des matériaux synthétiques. Pour simplifier le calcul, la section du joint soudé est 
considérée comme trapézoïdale. La largeur du joint soudé est identique dans toute 
l’épaisseur de la tôle, et fixée à 1mm. (Figure 4-36)  

On applique les mêmes équations constitutives que précédemment au métal de base. 
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Des calculs par éléments finis ont été effectués sur les joints soudés en simulant quatre 
teneurs en carbone : 0,22% (sans fil d’apport) ; 0,27% ; 0,30% et 0,35%. Selon la 
modélisation développée dans le Chapitre 3, ces taux de carbone sous la condition 
thermique décrite dans le paragraphe précédent donnent aux joints soudés des 
microstructures purement martensitiques avec des microduretés de 500HV ; 530HV ; 550HV 
et 600HV, respectivement. 

Le calcul porte sur des éprouvettes avec des caniveaux dont la profondeur varie entre 5% et 
20% de l’épaisseur de la tôle la plus mince, en traction uni-axiale quasi-statique. (Figure 4-
36) 

 

Figure 4-36 : Cartes d’iso-déformation illustrant les cas de rupture dans le métal de base et rupture 
dans le joint soudé en 22MnB5 1,9 iso-épaisseur avec une soudure contenant 0,3% de carbone 

 

Figure 4-37 : Corrélation entre le défaut géométrique critique et le taux de carbone dans la zone 
fondue, pour des soudures 22MnB5 iso-épaisseur  
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Les calculs montrent que pour un joint soudé à iso-dureté avec le métal de base après le 
traitement thermique, un caniveau dont la profondeur est de 6% de l’épaisseur du métal de 
base mène à une rupture dans le joint soudé.  

Cependant, un joint soudé dont la dureté est à 10% supérieure à celle du métal de base peut 
tolérer jusqu’à 12% de caniveau avant de produire une rupture. (Figure 4-37) 

Le résultat calculé est cohérent avec les essais expérimentaux (Figure 4-34).  

 

 

4.5.5.3 Influence de la localisation des défauts géométriques 

Afin de comprendre l’influence de la localisation des défauts géométriques sur la profondeur 
maximale tolérée, des calculs ont été menés sur des soudures à défauts géométriques 
localisés uniquement sur une face du cordon soudé et sur les soudures dont les défauts, de 
profondeurs identiques, sont usinés sur les deux faces du cordon soudé.   

Les calculs ont été effectués sur les joints soudés à deux taux de carbone : 0,22% (sans fil 
d’apport)  et 0,30%. Selon les formules de calcul du Chapitre 3, ces taux de carbone sous la 
condition thermique décrite dans le paragraphe précédent donnent aux joints soudés des 
microstructures purement martensitiques à des microduretés de 500HV et 550HV, 
respectivement. On relève alors la géométrie critique pour ces différentes conditions. 
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Figure 4-38 : Calcul de la taille de défaut géométrique menant à la rupture du joint soudé 

On trouve une profondeur critique de défaut d’environ 6% (défaut simple face) ou 8,5% 
(défaut double face) de l’épaisseur de la tôle la plus mince, dans le cas d’une soudure à 
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0,22% de carbone. Ce résultat est cohérent avec l’observation expérimentale (Chapitre 
4.5.4.1). (Figure 4-38).  

 

4.5.6. Evaluation du risque de rupture fragile à basse température, à l’aide des 
matériaux modèles  

4.5.6.1 Essais de traction sur éprouvettes axisymétriques entaillées 

Afin d’étudier le risque de fragilité des joints soudés réels, en particulier pour les 
compositions chimiques chargées en carbone et/ou en aluminium, certains matériaux 
modèles ont été traités thermiquement, en appliquant une condition de traitement thermique 
représentative d’un cas industriel sévère :  

- Chauffage à 930°C pendant 5 minutes 

- Refroidissement avec une vitesse à environ 100°C/s entre 800°C et 300°C 

Après le traitement thermique, tous les matériaux (Figure 4-20) ont une microstructure 
complètement martensitique, à l’exception de 19C53Al (martensite + bainite), et 18C73Al 
(ferrite + îlots martensitiques). 

Les essais de traction sur éprouvettes entaillées ont été dépouillés en termes de déformation 
moyenne et contrainte axiale moyenne, définies par : 











d

d
moy

0ln2  (4.51) 

2

4

d

F
moy







  (4.52) 

où 0d  est le diamètre initial de l’éprouvette, d est le diamètre courant mesuré par un 

extensomètre diamétral placé sur la section minimale de l’éprouvette, et F est la charge 
mesurée.  

Les résultats sont présentés sous la forme de courbes  moymoy f   . 

 

4.5.6.2 Résultats des essais 

A -50°C, les éprouvettes à base de 22MnB5, sans ou avec l’ajout de carbone (22C, 30C, 
36C) montrent un comportement non linéaire à partir respectivement de 1250MPa, 1350MPa 
et 1500MPa. (Figure 4-39) 
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Figure 4-39 : Courbes déformation diamétrale moyenne – contrainte axiale moyenne des éprouvettes 
entaillées en matériaux 22C, 30C et 35C à -50°C 

La surface de rupture montre majoritairement en clivage pour ces trois matériaux, avec une 
faible ductilité, cohérente avec la faible réduction de diamètre à rupture. (Figure 4-40, Figure 
4-41, Figure 4-42) 

  

Figure 4-40 : Faciès de rupture d’une éprouvette entaillée du matériau 22C traction à -50°C 

 

Déformation radiale moyenne 
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Figure 4-41 : Faciès de rupture d’une éprouvette entaillée du matériau 30C après traction à -50°C 

 

  

Figure 4-42 : Faciès de rupture d’une éprouvette entaillée du matériau 36C après traction à -50°C 

Les matériaux à base de 22MnB5, avec faible ajout d’aluminium, tout en restant 
complètement martensitiques après le traitement thermique (20C16Al, 19C20Al), ont des 
comportements mécaniques très similaires à celui du 22C. (Figure 4-43) 
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Figure 4-43 : Courbes déformation diamétrale moyenne – contrainte axiale moyenne des matériaux 
22C, 20C16Al et 19C20Al à -50°C 

La rupture de ces deux matériaux présente de légères améliorations de ductilité par rapport 
au 22C sans l’ajout de l’aluminium.  

De façon similaire, les matériaux à base de 22MnB5, avec l’ajout de carbone jusqu’à 0,3% et 
une faible teneur en aluminium, restant complètement martensitiques après le traitement 
thermique (25C29Al, 30C28Al et 30C63Al), ont un comportement élastoplastique similaire à 
celui du 22C et du 30C. (Figure 4-44) 

Cependant, ces trois matériaux, notamment 30C28Al et 30C63Al comparés avec 30C à iso 
teneur de carbone, ont des ruptures majoritairement ductiles avec peu de zones de clivage. 
L’ajout d’aluminium permet d’améliorer significativement la résistance au clivage de ces 
matériaux martensitiques, en préservant la même résistance à la déformation plastique pour 
les vitesses de refroidissement considérées. (Figure 4-45) 
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Figure 4-44 : Courbes déformation – contrainte des matériaux 22C, 30C, 25C29Al, 30C28Al et 
30C63Al à basse température 

 

  

Figure 4-45 : Faciès de rupture d’une éprouvette du matériau 30C28Al après l’essai de traction 

 

Une fois que la teneur de carbone atteint 0,38% le risque de fragilité devient plus important, 
même avec l’ajout de 0,59% d’aluminium (38C59Al). Les éprouvettes de cette composition 
chimique ont eu une rupture fragile prématurée avant d’atteindre la limite entre 
comportement linéaire et non linéaire de l’éprouvette.  
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Pour les microstructures non martensitiques : 

- Le matériau 19C53Al a une microstructure de mélange de martensite et de bainite 
(20%). La rupture est majoritairement ductile. 

- Le matériau 18C73Al a une microstructure ferritique. La rupture est fragile en raison 
du clivage des grains ferritiques. (Figure 4-46) 
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Figure 4-46 : Courbes déformation – contrainte des matériaux 19C53Al et 18C73Al à basse 
température 

 

L’ensemble des modes de rupture, en fonction de la composition chimique, est récapitulé 
dans la Figure 4-47. La présence d’une petite quantité d’aluminium semble protéger la 
microstructure martensitique de la rupture par clivage dans ces conditions bien précises 
(éprouvettes sévèrement entaillées usinées dans un produit de fonderie de petites 
dimensions). Ce n’est pas le cas si la teneur en carbone est trop élevée, ou si la 
microstructure contient de la ferrite.  

 

On constate que quel que soit le mode de rupture (ductile ou fragile), la déformation 
diamétrale à rupture des éprouvettes entaillées reste très faible (quelques pour-cent). Il est 
possible que cette caractéristique soit liée à la présence des défauts de fonderie dans les 
crayons, qui pénaliseraient fortement la ductilité sur éprouvettes entaillées. Ces défauts sont 
en effet plus nombreux près de l’axe de l’éprouvette (zone de fin de solidification), qui est 
aussi la zone la plus sévèrement chargée dans les éprouvettes entaillées.  
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Figure 4-47 : Graphe récapitulatif des modes de rupture des matériaux étudiés sur éprouvette 
axisymétrique entaillée testée à -50°C. 

 

4.5.7. Conclusions 

Le comportement mécanique macroscopique du joint soudé est déterminé par sa 
microstructure, elle-même gouvernée par sa composition chimique, et par la condition 
thermique appliqué sur le matériau simulant l’emboutissage à chaud.  

Pour les mélanges à base de 22MnB5, l’étude des effets de l’ajout de carbone et de 
l’aluminium a permis de développer une loi de comportement mécanique en fonction de la 
composition chimique et de la condition thermique, via une loi des mélanges et le 
paramétrage de la microstructure développé dans le chapitre précédent. Ce modèle 
reproduit remarquablement bien le comportement mécanique en traction uniaxiale.  

Les modèles phénoménologiques obtenus sur les coulées synthétiques montrent également 
un bon accord avec les essais sur joints soudés réels, et ont permis de montrer, dans le cas 
de la rupture ductile, que l’effet de défaut géométrique (caniveaux artificiels) peut être prédit 
à l’aide d’un critère de ruine plastique, à partir de la forme du défaut, du cycle thermique et 
de la composition chimique de la zone fondue.  

La sensibilité à la rupture fragile a été étudiée pour ces matériaux après une trempe à 
grande vitesse (100°C/s). La détermination précise du comportement à rupture se heurte à la 
présence de défauts de fonderie (retassures), qui rendent l’approche par coulées de petit 
format (« crayons ») particulièrement pénalisante par rapport au cas des joints soudés réels. 
Il conviendrait de trouver une voie alternative, à l’aide d’échantillons plus représentatifs d’une 
soudure sans porosité, éventuellement sous forme de produit plat. 
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4.6. Conclusions 

L’approche simplifiée sur la caractérisation mécanique développée dans la thèse a pour 
objectif de répondre à des questions précises, notamment, pour ce chapitre : 

Pour les mélanges de 22MnB5 avec 6Mn6, des lois de comportement ont été établies en 
fonction de la proportion de mélange entre les deux métaux de base. Il est constaté que ces 
mélanges ont des comportements mécaniques très similaires pour les conditions du cycle 
thermique ciblées de l’étude, pour des proportions de l’alliage majoritaire ne dépassant pas 
80%. Pour les mélanges usuels, le joint soudé, malgré sa légère hétérogénéité, peut être 
considérés comme un seul matériau du point de vue de son comportement mécanique.  

Pour les mélanges à base de 22MnB5,  

- la quantification de l’effet de l’aluminium et du carbone comme éléments d’addition dans le 
joint soudé à base de 22MnB5 sur la microstructure et le comportement mécanique 

- l’élaboration de lois de comportement en fonction de la composition chimique et les 
conditions de refroidissement après traitement thermique 

- l’évaluation du risque de rupture fragile à basse température 

En prenant des risques identifiés tels que la ségrégation à la solidification des crayons à 
haute teneur en carbone, la présence de défauts de fonderie tels que des retassures, la 
différence de microstructure entre les crayons à l’état brut de solidification et les joints 
soudés, et la condition thermique bien mieux maîtrisée qu’en condition industrielle.  

L’étude ici apporte des éléments de réponse à toutes ces questions.  

En constituant une base expérimentale consistante et en poursuivant l’approche simplifiée 
développée dans le chapitre précédent, des modèles phénoménologiques ont été établis 
dans la thèse. Les prédictions sur la limite d’élasticité, l’écrouissage lors de la sollicitation en 
traction sont en bonne cohérence avec les résultats expérimentaux obtenus avec les coulées 
synthétiques. 

Les lois de comportement ont ensuite été appliquées pour le calcul par éléments finis de 
joints soudés réels, dans l’objectif de déterminer le défaut géométrique critique. Les résultats 
calculés sont aussi en très bon accord avec les essais expérimentaux. Sous réserve que les 
lois constitutives soient bien représentatives des zones soudées, il semble que la sensibilité 
à l’entaille, du moins à la température ambiante, soit gouvernée par la ruine plastique. 
Malgré leur simplicité (notamment la taille de maille élevée), les calculs semblent rendre 
correctement compte de la compétition entre perte de section, renforcement par effet 
d’entaille et écart de propriétés mécaniques entre zone fondue et métal de base. 

L’analyse des résultats expérimentaux et la modélisation démontrent que l’ajout de carbone 
est une solution prometteuse permettant d’améliorer la robustesse du joint soudé vis-à-vis 
des défauts géométriques. Mais cette voie technique fera face à un risque de fragilité à 
basse température une fois que la teneur de carbone dans le joint soudé dépasse 0,38%. 
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4.7. Perspectives 

Les modèles établis ici sont des modèles empiriques, essentiellement basés sur des 
résultats phénoménologiques. Il nous reste encore à comprendre les mécanismes physiques 
qui gouvernent le comportement plastique et la rupture de ces microstructures. 

En termes opératoires, l’étude est effectuée sur un domaine de composition chimique assez 
limité (jusqu’à environ 0,7% pour l’aluminium). Il est nécessaire d’élargir l’étude sur un 
domaine de teneur plus importante en aluminium afin de trouver une solution métallurgique 
de compensation en cas de plus forte pollution. Dans ce cas, il serait possible que cet effet 
d’aluminium à une haute teneur ne soit pas compensable par l’addition de carbone sans 
entraîner un risque de fragilité. Des métallurgies avec autres éléments que le carbone 
seraient à étudier.  

Pour les compositions chimiques riches en carbone, le développement de nouvelles 
soudures nécessitent encore une étude approfondie de la ténacité et du comportement à 
rupture. Des essais de traction sur éprouvettes entaillées à différents rayons d’entailles sont 
à considérer afin de pouvoir établir un modèle de rupture complet s’appuyant sur les 
mécanismes physiques à déterminer. La présence des défauts de fonderie pose alors 
question sur une approche par coulées de synthèse de très petit format : la nécessité d’un 
corroyage à chaud, permettant de s’affranchir de ces défauts, serait à étudier.  

L’approche utilisée sur la caractérisation des coulées synthétiques a démontré des 
limites pour représenter les joints réels : 

- les échantillons présentent un risque de retassures qui favorise localement la 
concentration de contrainte. Dans ce cas, il est possible que les résultats de traction soient  
fortement influencés par la sensibilité à la présence de ces retassures au lieu du 
comportement du matériau. Les joints réels n’ont pas ce risque. Donc ces coulées à 
retassures ne sont pas vraiment représentatives aux joints réels. Afin d’éviter la présence 
de ces retassures dans les coulées synthétique, il serait envisageable de laminer ces 
coulées avant le prélèvement des échantillons. 

- les entailles réalisées par usinage sur les joints soudés ont un angle droit, qui est trop 
sévère pour bien représenter un vrai caniveau. Il serait envisageable de produire des 
entailles avec une courbure lisse.  

- Les essais complémentaires notamment avec mesure de champs de déformation et calcul 
numérique seront prévus pour l’évaluation des propriétés mécaniques des joints soudés : il 
s’agirait en premier temps d’étudier la ténacité du joint soudé à haute teneur en carbone, à 
basse température (risque de transition ductile-fragile) et la sensibilité du joint soudé à 
haute teneur de carbone envers la présence d’une entaille, et analyser ces essais par 
éléments finis pour identifier un critère de rupture. Au passage, l’approche locale permettra 
de déterminer le comportement mécanique intrinsèque du joint soudé et de formuler la loi 
de comportement appropriée. 
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5. Conclusions 

Le flan rabouté laser est constitué de deux tôles d’acier soudées en bout à bout à l’aide d’un 
faisceau laser. L’opération de soudage laser génère une très forte hétérogénéité de la 
jonction soudée due au mélange imparfait des deux matériaux et du revêtement, dans notre 
étude, à base de l’aluminium. Les caractéristiques microstructurales et les propriétés 
mécaniques du joint soudé sont déterminées par la qualité du mélange (homogénéité 
chimique), la composition chimique locale et le cycle thermique lors de l’emboutissage à 
chaud.  

La thèse visait à améliorer la compréhension et la quantification du lien entre composition 
chimique, évolution microstructurale au cours du cycle thermique et propriétés mécaniques, 
en visant une gamme de compositions chimiques représentative d’assemblages entre aciers 
emboutissables à chaud. 

Deux catégories de joints soudés ont été étudiées selon les matériaux de mélange : les 
mélanges en diverses proportions de 22MnB5 avec 6Mn6, à teneur fixe en aluminium, et les 
mélanges à base de 22Mn6, avec ajout d’aluminium (simulant une pollution par le 
revêtement au cours du soudage) et de carbone. 

Une nouvelle méthodologie a été développée pour étudier le comportement métallurgique et 
mécanique de ces joints soudés hétérogènes. La méthode choisie est d’élaborer des 
coulées synthétiques représentant les différentes compositions chimiques potentiellement 
rencontrées dans le joint soudé réel. Le comportement du joint soudé est reconstruit à partir 
des données obtenues par la caractérisation de ces coulées synthétiques. Les coulées 
synthétiques élaborées par cette méthode originale ont été montrées comme représentatives 
des joints soudés réels en termes de tailles de grains et de comportement mécanique après 
le traitement thermique. 

Pour les mélanges de 22MnB5 avec 6Mn6, les microstructures après traitement thermique 
sont essentiellement ferrito-bainitiques, avec une majorité de ferrite dont la dureté dépend 
peu de la composition chimique globale. Une description paramétrique a été établie et 
validée pour estimer les températures de transformation austénitique (Ac1 et Ac3) et la taille 
de grains de l’austénite en fonction de la proportion de mélange entre les deux métaux de 
base. Nous avons aussi établi un modèle prédictif simplifié de la microstructure et de la 
micro-dureté finales, en fonction du taux de mélange et de la vitesse de refroidissement lors 
du cycle thermique. Il est constaté que ces mélanges ont des comportements mécaniques 
très similaires pour les conditions du cycle thermique étudiées, pour des proportions de 
l’alliage majoritaire ne dépassant pas 80%. Pour les mélanges usuels, le joint soudé, malgré 
sa légère hétérogénéité, peut être considéré comme un seul matériau du point de vue de 
son comportement mécanique.  

Pour les mélanges à base de 22MnB5, Les effets du carbone et de l’aluminium sur la 
transformation de phases ont été étudiés. L’étude est focalisée sur les températures de 
début et de fin d’austénitisation (Ac1 et Ac3 respectivement) et sur la vitesse critique de 
refroidissement pour la transformation de l’austénite en martensite (trempe). Il est constaté 
que l’addition d’aluminium peut modifier profondément le comportement du matériau. 
L’aluminium augmente significativement la température Ac3, peut-être du fait de la présence 
des gros grains de ferrite, sans doute riches en éléments alphagènes, dans la microstructure 
de solidification. Il augmente également nettement la vitesse de refroidissement critique de 
trempe martensitique. L’ajout d’éléments trempants comme le carbone peut faire décroître la 
température Ac3 et la vitesse critique de trempe. Des expressions ont été établies pour 
estimer la micro-dureté du matériau en fonction des conditions de traitement thermique et de 
la composition chimique, notamment de l’addition de l’aluminium et du carbone. Ces effets 
ont été quantitativement dentifiés sur la base expérimentale constituée par les matériaux 
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modèles. Les modèles empiriques obtenus sur les coulées synthétiques montrent également 
un bon accord avec les quelques résultats disponibles sur joints soudés réels. En constituant 
une base expérimentale consistante, nous avons ensuite pu établir des modèles 
phénoménologiques du comportement mécanique, avec comme données d’entrée les 
caractéristiques microstructurales et la composition chimique globale (qui gouverne la dureté 
des constituants tels que la bainite et la martensite). La description de la limite d’élasticité et 
de l’écrouissage en traction est cohérente avec les résultats expérimentaux obtenus avec 
ces coulées synthétiques. 

Les lois de comportement ainsi établies ont ensuite été appliquées pour le calcul par 
éléments finis de joints soudés réels en 22MnB5 et 6Mn6, et de joints soudés en 22MnB5 
avec ajout d’aluminium et de carbone, comportant un défaut géométrique représentatif de 
ceux utilisés lors des essais de validation de joints soudés réels. Le calcul élastoplastique a 
permis d’évaluer le caractère prédictif d’un critère de ruine élastoplastique (localisation de la 
déformation) pour la détermination de la taille critique de défaut menant à la rupture dans le 
joint soudé. Les résultats calculés sont aussi en très bon accord avec les essais 
expérimentaux. Sous réserve que les lois constitutives soient bien représentatives des zones 
soudées, il semble que la sensibilité à l’entaille, du moins à la température ambiante, soit 
gouvernée par la ruine plastique. Malgré certaines hypothèses très simplificatrices 
(notamment la taille de maille élevée), les calculs semblent rendre correctement compte de 
la compétition entre hétérogénéité de section, renforcement par effet d’entaille et écart de 
propriétés mécaniques entre zone fondue et métal de base. 

Pour les joints soudés en 22MnB5, l’analyse des résultats expérimentaux et la modélisation 
démontrent que l’ajout de carbone est une solution prometteuse permettant d’améliorer la 
robustesse du joint soudé vis-à-vis des défauts géométriques. Mais cette voie métallurgique 
fera face à un risque de fragilité à basse température une fois que la teneur de carbone dans 
le joint soudé dépasse 0,38%. 
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6. Perspectives 

Les modèles métallurgiques et mécaniques établis dans la thèse sont des modèles 
empiriques, essentiellement basés sur des résultats phénoménologiques. Il nous reste 
encore à comprendre les mécanismes physiques qui gouvernent les effets du mélange, de la 
composition chimique, notamment le carbone et l’aluminium sur les transformations de 
phases, et le comportement mécanique. 

L’étude est effectuée sur un domaine de composition chimique assez étroit (jusqu’à environ 
0,7% pour l’aluminium, et 0,38% pour le carbone).  

Il est nécessaire d’élargir l’étude sur un domaine de teneurs plus élevées en aluminium, afin 
de trouver une solution métallurgique de compensation plus robuste. Dans ce cas, il serait 
possible que les effets d’une plus haute teneur en aluminium ne soient pas compensables 
par l’addition de carbone sans provoquer le risque de fragilité. Des métallurgies avec 
d’autres éléments compensateurs que le carbone seraient à étudier. D’autre part, il est aussi 
nécessaire d’étudier l’hétérogénéité chimique des crayons et son influence sur les 
transformations de phase, en particulier lors de l’austénitisation. 

Les vitesses de refroidissement que nous avons explorées ne nous permettaient d’obtenir 
que de diagrammes de TRC incomplets. Pour certaines compositions chimiques, notamment 
celles avec une forte proportion d’aluminium, dont la forme de TRC est déjà profondément 
modifiée (le nez ferritique avance plus à gauche que le nez bainitique par exemple), il est 
nécessaire d’effectuer des essais de dilatométrie avec des vitesses plus faibles afin de 
compléter ce diagramme de TRC, de mieux comprendre les modifications de cinétiques de 
transformations ferritique et bainitique par l’aluminium et d’améliorer le modèle de calcul de 
la fraction volumique de ferrite et de bainite.  

Pour les compositions chimiques riches en carbone, le développement de nouvelles 
soudures nécessitent encore une étude approfondie de la ténacité et du comportement à 
rupture. Des essais de traction sur éprouvettes entaillées à différents rayons d’entailles sont 
à considérer afin de pouvoir établir un modèle de rupture complet s’appuyant sur les 
mécanismes physiques à déterminer.  

Quant à la caractérisation mécanique, l’approche de coulée synthétique peut encore être 
améliorée. Les échantillons présentent un risque de retassures qui favorise localement la 
concentration de contrainte. Il est possible que les résultats de traction soient  fortement 
influencés par la sensibilité à la présence de ces retassures au lieu du comportement du 
matériau. Les joints réels ne présentent pas ce risque, du fait de la solidification sous 
pression induite par la formation du capillaire de vapeur. Afin d’éviter la présence de ces 
retassures dans les coulées synthétiques, il serait envisageable de laminer ces coulées 
avant le prélèvement des échantillons, quitte à faire des coulées moins nombreuses mais de 
format plus important. 

Des essais complémentaires, notamment avec mesure de champs de déformation et 
analyse mécanique plus poussée par éléments finis sur la base des modèles établis au 
cours de cette thèse, seront prévus pour l’évaluation des propriétés mécaniques des joints 
soudés : il s’agirait en premier temps d’étudier la ténacité du joint soudé à haute teneur en 
carbone, à basse température (risque de transition ductile-fragile) et la sensibilité du joint 
soudé à haute teneur de carbone envers la présence d’une entaille, et analyser ces essais 
par éléments finis pour identifier un critère de rupture. Au passage, l’approche locale 
permettra de déterminer le comportement mécanique intrinsèque du joint soudé et de valider 
la loi de comportement utilisée, voire de l’améliorer. 
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Influence de la composition chimique sur la formation de la microstructure et 
les caractéristiques mécaniques de soudures en aciers emboutissables à chaud 

RESUME : La thèse porte sur deux aciers emboutissables à chaud, soudés en configuration homogène ou 

hétérogène en termes de composition chimique et d’épaisseur. Les solutions en flans raboutés laser 
présentent en effet de remarquables performances à l’impact et connaissent un fort développement dans le 
contexte actuel de l’industrie automobile (réduction des émissions de CO2 et amélioration de la sécurité 
passive des véhicules). L’opération de soudage laser peut générer une hétérogénéité de la jonction soudée, 
due au mélange imparfait des deux matériaux et des conditions thermiques de solidification et d’emboutissage 
à chaud. Les propriétés mécaniques du joint soudé sont donc déterminées par la qualité du mélange, la 
composition chimique locale et le cycle thermique. 

La première partie de l’étude est consacrée à la quantification de l’hétérogénéité du joint soudé et la 
compréhension de la microstructure. Une nouvelle méthodologie a été développée pour étudier le 
comportement métallurgique et mécanique de ces joints hétérogènes, en élaborant des coulées synthétiques 
représentant les différentes compositions chimiques attendues dans le joint réel. Le comportement du joint 
soudé est reconstruit à partir des données obtenues par la caractérisation de ces coulées synthétiques. La 
deuxième partie de l’étude porte sur la compréhension de la formation de la microstructure de la zone fondue 
avant et après traitement thermomécanique simulant l’emboutissage à chaud. Des modèles quantitatifs ont 
été établis pour calculer les températures de changement de phase, les proportions relatives des constituants 
microstructuraux ainsi que la dureté de ces alliages en fonction de la composition chimique et du cycle 
thermique. La dernière partie de l’étude porte sur le comportement mécanique après traitement thermique. 
Des lois de comportement des matériaux synthétiques ont été déterminées en fonction de leur composition 
chimique et du cycle thermique. La sensibilité à la rupture fragile par clivage a été évaluée par des essais de 
traction sur éprouvettes sévèrement entaillées. Les lois de comportement obtenues ont été appliquées pour 
déterminer la tolérance du joint soudé à un défaut géométrique, sous sollicitation de traction uniaxiale. 

Mots clés : Soudage laser ; aciers emboutissables à chaud ; transformation de phase ; comportement 

mécanique 

Influence of chemical composition on the microstructural 
development and on the mechanical behaviour of welds made of 

hot stamping steel grades  

ABSTRACT : This thesis is focused on the study of welded steel grades deformed by hot stamping. 

Typically, a laser welded blank is formed by butt joining two steel sheets, which can be identical or differ in 
chemical composition and/or sheet thickness. Such laser welded blank solution offers excellent crash 
performance, significant CO2 emission reduction and passive car safety thus it is of great interest for the 
automotive industry. The laser welding process may induce chemical and metallurgical heterogeneities 
arising from an incomplete mixture of the two base metals and from the thermal cycle conditions during 
welding and the subsequent heat treatment. The mechanical behaviour of the weld is therefore determined 
by the mixing quality, the chemical composition and the thermal cycle. 

The first part of the study aims at the quantification of the weld heterogeneity and the characterisation of the 
resulting microstructure. In this work, a new method is proposed to study the metallurgical and mechanical 
behaviour of those heterogeneous welds, by elaborating synthetic casted alloys representative of the 
different chemical compositions that can be locally found in the weld. The behaviour of the weld is then 
reconstructed from the results obtained from the characterisation of those synthetic casted alloys. The 
second part of the study concerns the understanding of the microstructure formation in the molten zone 
before and after a thermo-mechanical treatment which replicates the hot stamping conditions. Quantitative 
models have been established to calculate the phase transformation temperatures, the proportion of the 
principal constituents in the microstructure, and hardness of the weld as a function of chemical composition 
and thermal cycle parameters. The last part of the study is dedicated to the evaluation of the mechanical 
behaviour of the synthetic alloys after heat treatment. The constitutive material behaviour laws for each 
alloy have been identified. The sensitivity to brittle cleavage fracture has been assessed by tensile tests on 
severely notched bars. The constitutive material models are then applied to determine the sensitivity of the 
weld to geometrical defects under uniaxial loading. 

Keywords : Laser welding; hot stamping steels; phase transformation; mechanical behaviour 

 


