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RESUME

Le développement d’un procédé de densification basé sur le frittage en phase liquide de
poudres de fonte nodulaire a été réalisé dans le but d’obtenir des piéces M/P a haute den-
sité¢ ayant des performances accrues. Les atomisations effectuées chez Domfer Poudres
Meétalliques et a 1’Université Laval ont conduit, par les traitements appropriés du métal en
fusion et I’application subséquente d’un traitement thermique, a 1’élaboration de poudres
de fonte caractérisées par des nodules de graphite dans une matrice ferritique. Ce type de
microstructure a conféré a la poudre une compressibilité suffisante pour la compaction

d’échantillons destinés au frittage en phase liquide.

La poudre de fonte ferritisée XG-61N#3 contenant 3.65%C et 2.23%Si découle des atomi-
sations ayant eu lieu chez Domfer. Une telle teneur en carbone ne permettait pas le frittage
supersolidus puisqu’une proportion de phase liquide excédant 70% est présente a une tem-
pérature supérieure a 1’eutectique Fe-C (1150°C) ce qui provoquerait I’effondrement de la
piéce. L’ajout de phosphore a titre de générateur de la phase liquide a donc été étudié afin
d’en voir I’effet sur la densification et la microstructure finale. Les résultats ont montré
qu’une augmentation de la température, de la quantité de phosphore et de la poudre ferriti-

que MP35 entraine une meilleure densification. Cependant, les valeurs de densités obte-

nues dont les plus élevées se situent autour de 6.4-6.6 g/cm® ne rencontrent pas 1’ objectif
de pleine densification avec une densité relative d’environ 90%. 11 est d’avis que la nature
transitoire de la phase liquide qui a été démontrée par les résultats aux dilatometres,
n’accorde pas le temps nécessaire pour le réarrangement des particules requis a 1’atteinte
de haute densité. Par ailleurs, la microstructure apres frittage affiche une prédominance
ferritique dans laquelle le graphite semble étre le résultat de la dégénérescence des nodu-
les de graphite. Il n’a pas été possible de déterminer s’il s’agissait de 1’effet du phosphore,

d’une teneur insuffisante en magnésium ou d’une combinaison des deux.
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L’obtention d’une phase liquide persistance semblait donc indispensable dans 1’atteinte de
grande densification et le frittage supersolidus présageait cette possibilité. Pour ce faire, il
fallait développer une poudre de fonte a faible teneur en carbone (environ 2%) afin de
pouvoir contrdler la proportion de phase liquide par le choix de la température de frittage.
Une premiere approche a été de faire subir a la poudre ferritisée XG-61N#3 un traitement
combiné de ferritisation et de décarburation partielle afin d’obtenir une teneur en carbone
prés de 2%. L'utilisation d’oxyde de fer pour la décarburation de poudres fait normale-
ment partie intégrante du procédé d’élaboration des poudres de Domfer. Les résultats ont
cependant démontré que le frittage d’un tel type de poudre conduisait a la formation
d’oxydes de silicium aux joints interparticulaires ce qui n’est pas souhaitable pour I’obten-
tion de bonnes propriétés mécaniques. Il a été vu que la présence résiduelle d’oxyde de fer
non réduit dans la poudre de base a favorisé ’association du silicium avec 1’oxygéne dii a
sa grande affinité pour celui-ci. D’autres essais de décarburation de la poudre XG-61N#3
effectués selon différentes conditions ont montré que 1’élimination des particules d’oxydes
de fer non réduit était possible mais qu’en contrepartie, il y avait formation d’une grande
quantité d’oxydes de silicium prés de la surface des particules avant méme le frittage.
Conséquemment, les résultats suggérent que I’utilisation d’oxydes de fer dans le dévelop-
pement d’un procédé i haute densification impliquant le silicium comme ¢lément
d’alliage entraine inévitablement la formation d’oxydes de silicium néfastes aux proprié-

tés de la picce.

La production de poudres de fonte a 2%C par atomisation directe s’imposait donc comme
deuxiéme approche. Les poudres ferritisées ATO#2, ATO#3 et ATO#4 ayant respective-
ment 1.63, 1.88 & 2.12%C ont été obtenues suite a des atomisations expérimentales effec-
tuées a I’Université Laval. Les résultats suite aux frittages supersolidus de ces poudres ont
montré que la densification est d’autant plus importante pour une température et une frac-
tion volumique de liquide élevées. Ces effets ont été associés a la diminution de la visco-
sité du liquide pour ces mémes paramétres favorisant ainsi la densification. Cependant, les

résultats indiquent qu’une proportion de phase liquide excédant 25% entraine le boursou-
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flement des piéces. Il semblerait que ce phénoméne soit la conséquence d’une incapacité a
éliminer les gaz lorsqu’une grande quantité de liquide est présente. Le frittage a 1220°C de

la poudre ATO#2 (1.63%C) pour lequel il y avait une proportion d'environ 20% de phase

liquide a mené & une densité de 7.33 g/cm? ce qui correspond a une densité relative d'envi-
ron 97.1%. Dans l'atteinte de notre objectif de pleine densification, ceci représente le
meilleur résultat obtenu jusqu'a maintenant. La nature persistante de la phase liquide qui a
été démontrée par les essais de dilatométrie semble donc un paramétre important pour
I’obtention de pidces hautement densifiées. L’analyse métallographique des échantillons a
montré que le graphite est toujours présent suite au frittage supersolidus mais que dans
I’ensemble, la forme nodulaire n’est plus apparente laissant place a la forme allongée de
type vermiculaire. La refusion de la poudre est susceptible d’entrainer 1’évanouissement
du magnésium devenant ainsi un obstacle pour I’obtention de graphite sphéroidal suite au
frittage impliquant la phase liquide. D’autres travaux sont nécessaires pour confirmer cette

hypothése.

L’utilisation de poudres atomisées directement a la bonne composition chimique permet
un meilleur contrdle de la proportion de phase liquide par la température lors du frittage en
plus d’éliminer les problémes reliés a la décarburation de la poudre ou a 1’utilisation du
phosphore. Il en résulte donc une grande densification. Jusqu’a preuve du contraire, les
résultats semblent toutefois indiquer qu’il n’est pas possible d’obtenir du graphite de

forme majoritairement nodulaire lorsque le liquide intervient au cours du frittage.
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ABSTRACT

The objective of the project was to develop a nodular cast iron powder and a densification
process based on liquid phase sintering for the manufacture of very high density parts for
high performance applications. Atomizations carried out at Domfer Metal Powders and at
Université Laval led to a microstructure characterized by graphite nodules in the core of
the particles surrounded by a ferrite matrix. The use of appropriate treatments of the melt
and subsequent heat treatment was necessary to get this microstructure. Such ferrite
matrix was sufficiently compressible to allow compaction of parts intended for liquid

phase sintering.

The ferritic cast iron powder XG-61N#3 containing 3.65%C and 2.23%Si came from ato-
mizations performed at Domfer. Such carbon content does not allow supersolidus sinte-
ring because the amount of liquid phase exceeds 70% for a temperature higher than the
eutectic Fe-C (1150°C). This would cause severe distortion of the parts. The use of phos-
phorus as liquid generator was therefore studied to see its effect on final density and
microstructure. The results showed that an increase of temperature, phosphorus content

and ferritic MP35 powder leads to an improved densification. However, the largest values

obtained for final densities are around 6.4-6.6 g/cm>. This corresponds to a relative den-
sity of 90% which means that the objective of full densification was not reached. Dilato-
metry trials have confirmed the transient nature of the liquid phase. For that reason, it is
believed that the time necessary for the rearrangement of particles was not long enough to
achieve full density. The microstructure after sintering shows a ferritic matrix with very
fine graphite. The graphite seems to be the result of the degeneration of nodules. It was not
possible to determine if it was the result of the phosphorus, insufficient magnesium con-

tent or a combination of both.



Persistent liquid phase therefore seemed essential for full densification and supersolidus
sintering experiments were carried out. It was therefore necessary to develop a cast iron
powder with lower carbon content (approximately 2%) to be able to control the amount of
liquid by the choice of the sintering temperature. A first approach was to decarburize the
cast iron powder XG-61N#3 to get about 2%C by the use of combined ferritization and
partial decarburization treatment. The Domfer process normally uses a combination of
water atomized cast iron shot and selected ground iron oxides to make their powders by
decarburization. However, the results showed that the sintering of such powder led to the
formation of silicon oxides at the interparticular zone. Of course, this is not suitable to
achieve good mechanical properties. Metallography of the decarburized powder showed
residual non reduced iron oxide. The presence of those particles should be responsible for
the reaction of silicon with oxygen during sintering. Others decarburization trials with the
cast iron powder XG-61N#3 were made using various temperature and atmosphere condi-
tions. The objective was the elimination of non reduced iron oxide responsible for silicon
oxide formation in the sintered part. Results showed that the elimination of non reduced
iron oxides was possible but silicon oxide formed in the core of particles. Consequently,
the results suggest that the use of iron oxides in the development of a process for high den-
sification with silicon as alloying element inevitably led to silicon oxides which should be

detrimental for mechanical properties.

The production of cast iron powders by direct atomization at 2%C was the second
approach. The ferritic cast iron powders ATO#2, ATO#3 and ATO#4 having respectively
1.63, 1.88 and 2.12%C came from experimental atomizations made at Laval University.
The results following supersolidus sintering of these powders showed that densification
increased as the temperature and the volume fraction of liquid increased. These results
were associated with the viscosity of the liquid decreasing for these same parameters
which favour densification. However, the results indicated that an amount of liquid excee-
ding 25% led to swelling of the parts. It appears that this phenomenon is the consequence

of gas elimination difficulties when too much liquid is present in the part. Sintering at
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1220°C of ferritic cast iron powder ATO#2 (1.63%C) for which there was 20% of liquid

phase led to a density of 7.33 g/cm3 which corresponds to a relative density of 97.1 %.
This is the best result obtained. Persistent liquid phase therefore appears to be an impor-
tant parameter to get highly densified parts. The persistent nature of the liquid phase was
demonstrated by dilatometry trials. The metallographic analysis of samples showed that
graphite is always present following supersolidus sintering. However, the nodular shape of
the graphite is replaced by the vermicular type. Remelting of the powder may lead to the

fading of magnesium thereby preventing nodular graphite.

The use of direct atomized powders with the proper chemical composition allows a better
control of liquid phase proportion by the sintering temperature as well as eliminating the
problem due to the decarburization of the powder or the use of phosphorus. However, the
results indicate at the moment that it is not possible to obtain graphite with a nodular shape

when liquid is present during sintering.
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INTRODUCTION

La métallurgie des poudres est un procédé couramment utilisé pour la mise en oeuvre de
piéces métalliques. Se basant sur le principe du frittage a 1’état solide, elle s’avére particu-
liérement utile a la fabrication en masse et 4 un colt relativement peu élevé, de piéces de
forme complexe et de grande précision. Les propriétés mécaniques de piéces découlant
des techniques classiques en M/P sont toutefois limitées par la présence de porosités.
L’industrie doit donc constamment innover en matiére technologique afin d’accroitre les
caractéristiques des produits a des niveaux supérieurs. Une technique faisant appel au frit-
tage en présence d’une phase liquide permet d’augmenter les propriétés mécaniques

notamment par I’obtention de piéces & haute densité.

Dans cette optique, I’objectif de ce projet de maitrise était d’allier les propriétés des allia-
ges de fonte nodulaire au procédé de métallurgie des poudres pour la fabrication de picces
a hautes densités. I1 est a noter que le mémoire, réalisé dans le cadre d’un programme con-
joint impliquant Domfer Poudres Métalliques, un partenaire industriel et le Centre de
Caractérisation Microscopique des Matériaux (CM)? de 1’Ecole Polytechnique de Mon-
tréal, est confidentiel et que la présentation fut a huit clos. Le concept derri¢re le processus
de densification d'intérét était d’utiliser une poudre de fonte nodulaire caractérisée par une
microstructure constituée de nodules de graphite dans une matrice ferritique ce qui est sus-

ceptible de conférer a la poudre une compressibilité suffisante pour la compaction de pié-

ces a un niveau de densité acceptable (6.0-6.4 g/cm3). Par la suite, le frittage a une
température supérieure a ’eutectique (1150°C) de la fonte contenant entre 2.0 et 3.5%C
engendre une fusion partielle des particules qui permettra ainsi, par I’action du liquide,
I’obtention de piéces hautement densifiées. La fonte & graphite nodulaire procurera des
avantages considérables aux piéces frittées notamment au niveau des propriétés mécani-

ques supérieures (ténacité, fatigue) a un coiit nettement avantageux.



Une revue de la littérature présentée au chapitre 1 a tout d’abord été effectuée selon les
trois grands axes impliqués dans ce projet que sont la métallurgie des poudres, le frittage
en phase liquide et les fontes a graphite sphéroidal. Une compréhension des différents fac-
teurs régissant ces principes s’avérait fondamentale pour une analyse éclairée des résultats
obtenus suite aux frittages. Quant au chapitre 2, il décrit la méthodologie employée pour la
fabrication des poudres de fonte nodulaire qui implique notamment les atomisations effec-
tuées pour le projet ainsi que les traitements thermiques subséquents. Les procédures
entourant le procédé de frittage en phase liquide des échantillons de méme que les diffé-
rentes techniques utilisées pour la caractérisation microstructurale et 1’évaluation des pro-

priétés physiques et mécaniques y sont également exposées.

Une premiére phase du projet a été 1’élaboration de poudres de fonte nodulaire dont la
matrice est constituée de ferrite. Le chapitre 3 en témoigne en présentant la caractérisation
compléte des poudres obtenues suite aux atomisations et aux différents traitements subsé-
quents. Le programme de recherche reposait ensuite sur la densification par frittage en

phase liquide des différentes poudres de fonte nodulaire produites.

Ainsi, le chapitre 4 présente les résultats de densification associés au frittage supersolidus
de la poudre de fonte nodulaire XG-61N#3 décarburée a 2%C a I’aide d’un oxyde de fer.
Dans ce chapitre sont également exposés les résultats de divers traitements de décarbura-
tion qui ont été menés dans le but de voir I’effet de la température et d’une atmosphére

réductrice sur la microstructure résultante.

Le chapitre 5 étudie plutdt le frittage en phase liquide activé par le phosphore de la poudre
ferritisée XG-61N#3 contenant 3.65%C. L’effet de la quantité de phosphore (FesP) ainsi

que I’ajout d’une poudre ferritique MP35 ont été exploré afin d’en voir I’influence sur la
densification. Certains essais de frittage effectués en laboratoire ont par ailleurs été repris
en contexte industriel pour fin de validation. Afin de caractériser ’apparition de la phase

liquide, des essais de frittage ont également été¢ menés dans un dilatometre.



Quant au chapitre 6, il traite de la densification des poudres de fontes nodulaires ATO#2,
ATO#3 et ATO#4 ayant respectivement 1.63, 1.88 et 2.12%C. Le frittage supersolidus de
ces poudres selon différentes températures a permis d’analyser 1’effet de la proportion de
phase liquide sur la densification. Des essais de validation en milieu industriel ont égale-
ment permis d’apprécier I’effet de la vitesse de refroidissement sur la microstructure résul-
tante. Tel qu’au chapitre 5, des essais de dilatométrie ont été conduits dans le but de mieux

comprendre la provenance du liquide lors du frittage.

Les échantillons frittés découlant des divers essais ont tous subi un examen métallographi-
que afin de révéler la microstructure en présence ce qui est capital dans la compréhension

des phénomenes intervenant lors du frittage.



CHAPITRE 1 : REVUE DE LA LITTERATURE

1.1 Meétallurgie des poudres

En pleine expansion, la métallurgie des poudres (M/P) différe des autres techniques classi-
ques de mise en forme d’objet métallique. En effet, les procédés de mise en forme de
matériaux a partir de poudres permettent la production de produits finis aux dimensions
presque finales par compaction de la poudre dans une matrice et frittage a haute tempéra-
ture. Les techniques M/P s’avérent donc particuliérement intéressantes dans la fabrication
de piéces de grande précision et permettent de réaliser des économies substantielles au
niveau du coiit de production notamment en limitant les opérations secondaires de mise en
oeuvre. Les performances d’une piece obtenue par métallurgie des poudres dépendent
principalement de la densité, de la microstructure ainsi que de la composition chimique.
Ces caractéristiques influencent les propriétés mécaniques statiques des pieces telles la
résistance, la ductilité et la ténacité mais aussi les propriétés dynamiques dont la résistance

a la fatigue (German, 1994).

1.1.1 Procédé d’élaboration des poudres métalliques

11 existe plusieurs techniques pour procéder a la mise en ceuvre de poudres métalliques.
Les différentes méthodes se regroupent selon trois classes distinctes soit mécanique, chi-
mique et physique (German, 1994). Les techniques mécaniques consistent a produire une
poudre par rupture du matériau sous 1’effet d’une contrainte. Le broyage et la mécanosyn-
theése sont les principales méthodes mécaniques employées en industrie. Les techniques
impliquant des réactions entre solides, liquides et/ou gaz telles la technique électrolytique,
la réduction des oxydes et la décomposition thermique, sont caractéristiques des procédés
de mise en oeuvre des poudres par voie chimique. Les méthodes physiques telles 1'atomi-
sation a I'eau, au gaz et par centrifugation demeurent toutefois celles les plus utilisées pour

1'élaboration des poudres notamment pour les métaux pures ou alliées (Bouvard, 2002).



L’atomisation est définie par la séparation d'un liquide en de fines gouttelettes par pulvéri-
sation, formant ainsi les particules de poudres. Toutes ces méthodes conférent aux poudres

des caractéristiques et des propriétés propres a chacune.

L'élaboration de 1a majorité des poudres ferreuses s'effectue principalement selon les tech-
niques de 1'atomisation a I'eau et la réduction d'oxydes (German, 1998). D’ailleurs, le pro-
cédé Domfer a la particularité d’utiliser une combinaison de ces deux méthodes dans la
fabrication de sa poudre. Cette section présente donc de fagon plus détaillée le processus
d’atomisation a I’eau et le procédé Domfer puisque les poudres de fer utilisées dans le

cadre de ce projet de maitrise sont issues de ces techniques de production.

1.1.1.1 Atomisation a I’eau

L’atomisation & 1’eau est la principale technique d’atomisation des poudres de métaux fer-
reux. Environ 60-70% de la production mondiale des poudres de fer est produite par ato-
misation & ’eau ce qui correspond a une valeur approximative de 700 000 tonnes/an
(Bouvard, 2002). Cette approche comporte plusieurs avantages dont 1’automatisation, un

taux de production élevé (jusqu’a 400 kg/min) et la flexibilité de la composition.
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Figure 1.1 : Processus de I’atomisation a I’eau (German, 2005)



La figure 1.1 présente le principe d’atomisation a I’eau. De facon générale, 1’atomisation
s’effectue par la coulée du métal en fusion dans un panier répartiteur muni d’une buse a la
base qui assure le passage du liquide. Le filet de métal liquide entre ensuite en contact
avec des jets d’eau propulsé a de forte pression ce qui a pour effet de pulvériser le métal en
de fines gouttelettes. L’utilisation de 1’eau améne une solidification rapide de ces goutte-

lettes formant ainsi les particules de poudre.
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Figure 1.2 : Meécanismes de génération des particules lors de I’atomisation a I’eau a)

formation de cratére, b) éclaboussement, c) décapage et d) éclatement
(German, 2005)

La géométrie de la buse influence la forme et la taille du jet nécessaire a 1’atomisation. En
effet, 1’écoulement du métal liquide est contrdlé par le ratio longueur/diamétre de la buse.
La stabilité du liquide a la sortie peut donc passer d’un régime turbulent & laminaire pour
un ratio s’approchant de 0 (ASM handbook, 1998). Suite a I’impact du jet d’eau avec le
métal liquide, les particules sont générées selon plusieurs mécanismes soit par formation
de cratere, éclaboussement, décapage ou éclatement (figure 1.2). L’eau est normalement
dirigée par simple ou multiples jets en un point sur le filet de métal selon un angle a.. Le
principal parametre de contréle du processus d’atomisation a 1’eau est la pression. Une

pression plus élevée entraine une augmentation de la vitesse de 1’eau ce qui résulte en une



diminution de la granulométrie de la poudre. Ainsi, la taille des particules D varie selon

1’équation empirique (German, 2005) :

_ BIn(P)
B Vsin(a) (1.1)

ou 3 est une constante prenant compte de I’effet du matériau et du systéme d’atomisation,
P est la pression d’eau, V est la vitesse de I’eau et o est ’angle d’impact entre les jets

d’eau et le filet de métal liquide

La forme finale des particules résultant de 1’atomisation est reliée aux paramétres d’opéra-
tion et aux caractéristiques du matériau. Pour un temps de solidification de la gouttelette
supérieur au temps de sphéroidisation, les particules obtenues sont de forme sphérique.
Dans le cas contraire, les particules solidifient plutot de fagon irréguli¢re. Le temps de

sphéroidisation Ty, ainsi que le temps de solidification g, sont donnés par (ASM hand-

book, 1998) :

2
3n 4 - 4
Tsph = 4V$(’”1—7‘2) (1.2)

ou ry et ry sont les rayons des particules apres et avant sphéroidisation, p est la viscosité

du métal liquide, y est la tension de surface du métal liquide, et V est le volume de la parti-
cule.
T.-T AH,

Dp,,
= —= In— +
6h, Pm"T —FT T

T (1.3)

sol

ou D est le diamétre de la particule, p,, est la densité du métal, A, est le coefficient de
transfert de chaleur, (C,),, est la chaleur spécifique du métal, 7; est la température initiale
de la particule, T est la température de 1’eau, T, est la température de fusion du métal et

AH,, est ’enthalpie de la fusion du métal.



Par conséquent, un refroidissement rapide entraine généralement une forme irréguliére des
particules. Toutefois, une proportion plus importante de particules sphériques ou régulié-
res est possible lorsque le métal est chauffé¢ a une température nettement supérieure au
liquidus avant 1’atomisation (German, 2005). La pureté des poudres atomisées a I’eau est
habituellement limitée par 1’oxydation superficielle ayant lieu au cours de la solidification
(Bouvard, 2002). Cette couche d’oxyde en surface peut toutefois étre éliminée pendant le
frittage des poudres sous une atmospheére réductrice telle ’ammoniac dissocié. L’utilisa-

tion d’un gaz inerte dans la chambre de solidification minimise évidemment 1’oxydation.

1.1.1.2 Procédé Domfer

La figure 1.3 de la page suivante présente les principales étapes de la mise en ceuvre des

poudres métalliques selon le procédé Domfer.

Une premicre étape consiste en 1'élaboration d’une grenaille de fonte. Ces grenailles sont
obtenues par atomisation a I'eau (voir section 1.1.1.1) de la fonte liquide provenant du
chargement d'un four a induction. Des rebuts d'acier a bas carbone sont utilisés pour effec-
tuer le chargement du four. Du graphite est ensuite ajouté afin d’ajuster la teneur en car-
bone qui se situe typiquement entre 3 et 4% ce qui permet d’abaisser le point de fusion du
fer. A cette étape, il est également possible de faire I’ajout d’éléments d’alliage tels le

manganese, le nickel et le molybdéne afin d’obtenir des poudres préalliées.

Comparativement & d'autres procédés, le produit résultant de I'atomisation n'est pas consi-
déré comme étant le produit final. La grenaille de fonte est plutét acheminée dans des
cyclones pour enlever le surplus d’eau et séché a 1’aide d’un séchoir a lit fluidisé. La gre-
naille est ensuite broyée au moyen d’un broyeur a boulets afin d’en réduire la taille ce qui
facilite 1’étape de décarburation. Une haute teneur en carbone résulte en une grenaille fra-
gile ce qui aide au broyage. La décarburation se fait par I'ajout d'oxydes de fer, principale-

ment du FeO, Fe;0,4 et Fe;03, a la grenaille de fonte. Le mélange effectué dans des

proportions bien précises est traité thermiquement a haute température dans un four élec-
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Figure 1.3 : Schéma du procédé Domfer (ASM handbook, 1998)
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trique rectiligne sous une atmosphére d'azote et d’hydrogéne. Ce traitement permet au car-
bone de la grenaille de fonte de réagir avec I'oxygene contenu dans les oxydes de fer selon

les réactions de réduction et décarburation suivantes :

Ferc1tFe, O, — Fe+CO, (1.4)

Feye;+ CO,— Fe+2CO (1.5)

Fe,0,+CO - Fe+CO, (1.6)
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Le produit obtenu a la sortie du four de décarburation consiste en un lit de poudre partiel-
lement fritté communément appelé gateau. Le gateau est par la suite broyé par attrition et
tamisé selon la granulométrie désirée. La poudre obtenue peut également subir un traite-
ment de recuit afin de faire disparaitre 1’écrouissage induit par le broyage. En effet, une
température plus faible engendre une agglomération de la poudre moins importante lors
du recuit ce qui limite le durcissement par écrouissage lors d’un broyage subséquent. Cette
étape favorise également la poursuite des réactions de réduction ce qui permettra d'attein-
dre une teneur inférieure a 0.01% pour le carbone et 0.35% pour l'oxygéne (ASM hand-
book, 1998). Le gateau broyé et tamisé résultant du traitement du recuit constitue la

poudre finale et peut étre mélangé avec d'autres additifs avant d'étre expédié aux clients.

1.1.2 Fabrication de piéces par métallurgie des poudres

La métallurgie des poudres est un procédé couramment utilisé pour transformer des pou-
dres métalliques en produits solides. Elle s'avére particuliérement utile a la production de
masse de picces de forme complexe et de grande précision, a un coft relativement peu
élevé. Les principales étapes de la fabrication de pi¢ces par métallurgie des poudres sont :

(1) mélange de poudres, (2) pressage, (3) frittage et (4) opérations secondaires.

1.1.2.1 Mc¢élanges de poudres

La premiére étape du procédé M/P fait appel a un mélange de divers ingrédients soigneu-
sement sélectionnés afin de faciliter I'exécution du procédé et/ou d'augmenter les proprié-
tés mécaniques des pieces. La poudre de fer est l'ingrédient principal a laquelle sont
mélangés des poudres d'alliage et un lubrifiant. L'ajout d'éléments d'alliage tels le gra-
phite, le cuivre et le nickel permet d'améliorer les propriétés de la piéce tandis que le lubri-

fiant sert principalement & réduire I'usure des outils de pressage (German, 1994).
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1.1.2.2 Pressage

Le pressage du mélange permet de donner a la pi¢ce la forme désirée. La forme peut étre
partielle, mais de fagon générale, elle est finale. La compaction met les particules en con-
tact intime qui se retrouvent donc mécaniquement verrouillées (Bailon & Dorlot, 2000). 11
existe différents types de pressage tels le pressage uniaxe ou isostatique effectué a chaud
ou a froid. La compression & froid demeure tout de méme la méthode la plus populaire et
la moins cofiteuse. La pi¢ce obtenue a une forme géométrique prés des cotes finales mais
n'a qu'une faible résistance qui est toutefois suffisante pour permettre sa manipulation. La
piéce est par la suite acheminée dans un four pour 'opération de frittage qui vise a créer

des liens métallurgiques pour 1’obtention de meilleures propriétés mécaniques.

1.1.2.3 Frittage

Le frittage conventionnel consiste & faire subir un traitement thermique a la piéce pressée
a une température légérement inférieure a la température de fusion du matériau principal
afin de créer des liens métallurgiques entre les particules. Ces liens sont provoqués par le
phénomene de diffusion a 1’état solide qui intervient a haute température pour une réduc-
tion de I'énergie de surface suffisante qui agit comme force motrice pour la création et la
croissance des liens (Porter & Easterling, 1992). Ce traitement engendre la réduction des
pores ce qui s’accompagne d’un retrait et par le fait méme, une densification de la piéce.
L’apparition d’une phase liquide lors du frittage permet d’améliorer la densification des
piéces. La section 1.2 présente en détail les mécanismes intervenant lors du frittage en

phase liquide.

1.1.2.4 Opérations secondaires

Apres le frittage, les picces peuvent étre soumises au besoin a diverses opérations secon-
daires notamment le calibrage, 1'imprégnation a I'huile, l'usinage, 1'assemblage, etc. Les
picces frittées peuvent également subir un traitement thermique approprié dans le but

d'améliorer les propriétés mécaniques finales.
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1.2 Frittage en phase liquide

Les propriétés mécaniques de pieces issues des procédés M/P sont limitées par leur den-
sité¢ d’ou I’intérét d’obtenir des pi¢ces de plus en plus denses afin d’acquérir des matériaux
offrant des performances accrues. Le frittage en présence d’une phase liquide est 1’une des
approches permettant d’améliorer la densification des pieces M/P (German, 1985). Typi-
quement, le frittage en phase liquide intervient lorsque 1’on mélange un constituant de
base majoritaire avec un ou plusieurs additifs a bas point de fusion. Au cours du chauf-
fage, la fusion de 1’additif engendre I’apparition d’une phase liquide qui s’écoule entre les
particules par capillarité, entrainant un important retrait par réarrangement des particules.
La densification se poursuit alors par des mécanismes plus lents de dissolution-précipita-
tion dans la phase liquide qui conduisent également & une croissance des grains. I s’agit
des principes du frittage en phase liquide classique qui sont présentés plus en détail dans

cette section.

1.2.1 Caractéristiques du liquide
1.2.1.1 Formation du liquide

L'apparition du liquide au cours du frittage classique peut avoir deux origines. Il provient
soit de la fusion du composant minoritaire a bas point de fusion, soit de 1'association de
celui-ci avec le constituant de base pour la formation d'un liquide eutectique. La solubilité
des constituants joue un rdle clé dans le processus du frittage en phase liquide (German,
1996). Dépendamment de la solubilité du solide dans le liquide, et du liquide dans le
solide, plusieurs situations sont envisageables. Une grande solubilité du solide dans le
liquide et une faible solubilité du liquide dans le solide assure la formation d'une phase
liquide persistante tout au long du frittage (Pickus, 1984; Eudier, 1994). Il s'agit du prin-
cipe sur lequel repose le modéle classique du frittage en phase liquide. Lorsqu'il existe une
certaine solubilité du liquide dans la phase solide, le liquide a tendance a disparaitre pen-
dant le frittage par diffusion du liquide dans le solide. Si la fraction volumique du liquide

est supérieure a la solubilité maximale du liquide dans le solide, la phase liquide est dite
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partiellement transitoire puisqu'une certaine proportion de liquide demeure persistante
entre les particules. Par contre, si la fraction volumique du liquide est inférieure a la solu-
bilité maximale du liquide dans le solide, la phase est alors complétement transitoire et il y
a disparition du liquide entre les particules au cours du temps (Bernache-Assollant & Bon-

net, 2005).

German (1996) rapporte que pour les systémes montrant une grande solubilité du solide
dans le liquide, il y a densification tandis qu’une grande solubilité du liquide dans le solide
meéne généralement a la formation de porosités (figure 1.4). Il peut méme avoir gonfle-
ment de la piéce lors d’un changement dimensionnel important. A titre d’exemple, la
grande solubilité du cuivre dans le fer est en partie responsable du gonflement des piéces
Fe-Cu lors du frittage (Berner, Exer & Petzow, 1973; Magee & Lund, 1976; Kaysser, Hup-
pmann & Petzow, 1980).

Figure 1.4 : Influence de la solubilité sur la densification (German, 1996)

L'étape de formation du liquide dépend de plusieurs facteurs dont la taille de la poudre
(distances de diffusion), de la vitesse de chauffe (temps disponible pour la diffusion en

phase solide) et aussi de I'homogénéité du comprimé initial (Bernache-Assollant, 1993).
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1.2.1.2 Angle diedre

L'angle diédre ¢ est défini comme étant I'équilibre entre le liquide et deux particules adja-

centes selon l'expression suivante :
Yss = 2¥sz Cosg (1.7)

Ou yg; est la tension interfaciale solide-liquide et ygg est la tension interfaciale du joint

interparticulaire.

La figure 1.5 schématise 1’angle diedre formé entre deux particules. L’angle diédre affecte
la distribution du liquide et la microstructure finale d’une pi¢ce. Ainsi, un angle supérieur
a 90° a pour effet d’isoler le liquide ce qui mene & une densification localisée. Un angle
inférieur a 90° engendre plutdt une répartition du liquide dans le réseau ce qui est néces-

saire a un frittage homogeéne. Lorsque I'angle diédre tend vers 0, c'est-a-dire quand ygg >
2yg; , le contact entre deux particules ne peut plus coexister en équilibre avec la phase

liquide. Le liquide s'infiltre alors entre les particules qui se comportent alors de fagon

indépendante dans la phase liquide.

Liquide
Ysi  YsL
_p-o-"d_’__-_‘m"‘\ R T

Particule 1 Particule 2

¥ss

Figure 1.5 : Définition de I’angle diedre (Bernache-Assollant & Bonnet, 2005)
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1.2.1.3 Mouillabilité

Une bonne mouillabilité du solide par le liquide est nécessaire lors de 1'étape du réarrange-
ment. Quand un premier liquide est formé, la microstructure consiste en une phase solide,
liquide et gazeuse tel que montré a la figure 1.6. Au point de contact entre le solide, le

liquide et le gaz, I'équilibre entre les forces de tensions interfaciales yg; et y; ; et la tension

superficielle du solide yg; est réalisé lorsque 1'équation suivante est respectée :

Ysg = VYsi T Yr.gcos6 (1.8)

Vapeur i
* Liquide

Tsv [ " Solide

Bonne mouillabilité Mauvaise mouillabilité

Figure 1.6 : Définition de I’angle de mouillage (D’aprés German, 1996)

La mouillabilité du liquide est caractérisée par l'angle de mouillage 6. Si l'angle de
mouillage est supérieur a 90° (yg5 < vs1), le liquide ne mouille pas le solide et référe au
deuxi¢me cas de la figure 1.6. Lorsque I'angle de mouillage est inférieur & 90° (yg5 > 1),
le liquide est dit mouillant et il y a étalement du liquide dans le réseau interconnecté de
pores. La tension de surface provenant du liquide contribuera alors a l'effet de la force
capillaire d'attraction entre les particules. A I'inverse, un mauvais mouillage entraine plu-
tot une séparation des particules qui conduit généralement a un gonflement (German,

1996).
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1.2.1.4 Forces capillaires

La cinétique et 1'évolution de la microstructure lors du réarrangement résultent de I'effet
des forces capillaires (German, 1985). La répartition du liquide entre les grains conduit a

la formation de ménisques (Figure 1.7).

Ysi,
YL

2X

Figure 1.7 : Représentation d’un ménisque liquide formé au contact entre deux
grains (D’aprés Bernache-Assollant & Bonnet, 2005)

Ces ménisques créent une différence de pression AP entre l'intérieur et l'extérieur du

liquide qui est exprimée selon la loi de Laplace :

AP = vm(l +lz) (1.9)

ror
ou vy est 'énergie de surface liquide-gaz.

Les rayons de courbures des ménisques r; et r, sont respectivement le rayon dans le plan

de la figure et dans le plan perpendiculaire & celle-ci. Par convention, si le rayon de cour-

bure est situé a l'intérieur du liquide, le signe est positif. Ainsi, 7; <0 (courbure concave)

et 7, > 0 (courbure convexe). Puisque r; est généralement plus petit que r,, le terme

(-1— + -1—2) est alors négatif et la pression a l'intérieur du liquide est inférieure a celle dans
r 1 r
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les pores. Cette différence de pression est a 1'origine des forces capillaires qui provoquent
le glissement des particules solides les unes par rapport aux autres d'oul une diminution
importante de l'aire des interfaces solide/gaz et une augmentation rapide de la densité du
matériau (Bernache-Assollant & Bonnet, 2005). Par ailleurs, il est possible d'observer que
la différence de pression varie notamment selon le diamétre des particules. Une granulo-

métrie plus fine de particules conduit donc a une plus grande capillarité d'ou une densifi-

cation plus grande.

En pratique, il est difficile de calculer les forces capillaires puisqu'elles dépendent de plu-
sieurs facteurs géométriques tels que la quantité locale de liquide entre les particules, la

taille, 1a morphologie et la distance qui sépare ces particules.

1.2.2 Cinétique de densification : Modéle classique

Le frittage en phase liquide est généralement caractérisé par trois étapes principales se
chevauchant qui correspondent successivement au réarrangement, a la dissolution-précipi-
tation et au grossissement des grains, comportant chacune des mécanismes de densifica-

tion multiples (figure 1.8 et 1.9).

100 T

:\3 F;i\ftage en
= R phase solide
.§ | /" Solution &

8 / reprécipitation

= /[

g r Réarrangement

A /

0 | |
0 10 100 1000
Durée de frittage (min)

Figure 1.8 : Contribution respective des trois grandes étapes du frittage en phase
liquide (German, 1996)
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Figure 1.9 : Principales étapes du frittage en phase liquide a) Mélange initial b)
réarrangement c) solution-précipitation d) Piéce frittée (German, 1996)

1.2.2.1 Premier stade : Réarrangement des particules

Dés que le liquide apparait en cours de frittage, il a tendance a se répartir uniformément a
travers le réseau de pores interconnectés. Le liquide agit comme lubrifiant favorisant ainsi
le glissement des particules les unes sur les autres. Le mouillage des grains par le liquide
génere une force de capillarité servant au réarrangement des particules. Si la viscosité du
liquide est relativement faible et son aptitude a mouiller les particules importante, le réar-
rangement conduit donc & une densification importante caractérisée par un retrait rapide

s'effectuant dans les premiéres minutes (Bouvard, 2002).

Durant I'étape du réarrangement, la cinétique de densification est gouvernée par I'écoule-
ment du liquide & travers le réseau de pores interconnectés. En tenant compte de 1'augmen-
tation des forces capillaires due a la diminution de la taille des pores, Kingery (1959) a
proposé un modele afin de décrire la cinétique de densification pendant I'étape du réarran-
gement. Celui-ci est exprimé selon la loi empirique suivante :

AL _ 1AV _
L, 37,

1+y

kt (1.10)

Ou y est un nombre positif inférieur & 1 et £ est une constante pour une température et une

composition fixes.
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Pour une fraction volumique typique de liquide (< 30%), le réarrangement ne conduit
généralement pas a une densification totale du matériau dans la mesure ou les particules
restent sphériques. La contribution du réarrangement a la densification est fonction de la
proportion de la phase liquide tel que montré a la figure 1.10. La densification se poursuit

alors de fagon plus lente par d’autres mécanismes tel la dissolution-précipitation.
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Figure 1.10 : Influence de la fraction volumique du liquide sur la densification lors
du réarrangement (Kingery, 1959)

1.2.2.2 Deuxieme stade : Dissolution et précipitation

A la fin de I'étape du réarrangement, l'empilement des particules se trouve en équilibre
mécanique. Les forces capillaires exercées par les ménisques de liquide ont pour effet de
mettre le squelette solide en compression aux points de contact entre les particules ce qui
fait que I'énergie libre y est donc localement plus élevée qu'aux autres points de la surface
des particules. Tel que montré a la figure 1.11, la différence de pression exercée sur les
contacts entraine donc (a) soit un aplanissement des particules par dissolution préféren-
tielle du solide aux contacts, transport du soluté par diffusion dans le liquide et précipita-
tion du solide a la surface convexe liquide/gaz qui existe de part et d'autres des ménisques,
(b) soit une dissolution des petites particules et reprécipitation sur les plus grosses ou (c)
diffusion & I’état solide. Ces mécanismes de dissolution-précipitation contribuent a la den-
sification par le rapprochement centre a centre des grains dit a I'accommodation de la

forme des particules (Bernache-Assollant, 1993). La contribution a la densification de la
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diffusion a I’état solide est toutefois inférieure aux autres mécanismes faisant intervenir la
phase liquide compte tenu que la vitesse de diffusion a 1’état liquide est supérieure a celle

a I’état solide.

Figure 1.11 : Mécanisme de dissolution-précipitation : a) aplanissement des contacts
b) dissolution des petits grains et c) diffusion a I’état solide (German,
1996)

La cinétique de densification via la dissolution-précipitation est généralement décrite
selon le modéle a deux particules qui évalue le rapprochement centre a centre des particu-
les. Ce phénomene peut étre limité par deux cas possibles (Bernache-Assollant & Bonnet,
2005) : (1) limitation par la dissolution du solide a I’interface grain/liquide impliquant un
facteur cinétique de réaction kg, ou (2) limitation par la diffusion d’ou le transfert de
mati¢re est régi par la diffusivité du solide dans la phase liquide. Puisque cette étape est
limitée cinétiquement par des phénomenes de réaction aux interfaces ou diffusionnels, la
densification se poursuit beaucoup plus lentement que lors du réarrangement. Les travaux
de Kingery (1959) décrivent la cinétique de densification lors de la dissolution-précipita-
tion selon les deux cas pour l'estimation de particules sphériques pendant un frittage iso-
therme. Toutefois, ce modéle n'est pas toujours tres représentatif de la réalité lors du
frittage en phase liquide. En effet, I'hypothése des particules sphériques est émise, ce qui
n'est pas toujours le cas réel, et de plus, ce n'est pas tous les contacts entre les particules

qui sont identiques.
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1.2.2.3 Troisi¢éme stade : Croissance des grains

Le frittage en phase liquide s'accompagne également d'une croissance des grains dil a la
dissolution-précipitation des petites particules au profit des grosses (Warren, 1977). L'aug-
mentation du diamétre moyen des grains entraine donc une diminution de leur nombre
moyen. A haute température, les grains grossissent alors rapidement via la diffusion a tra-
vers le liquide. Le grossissement des grains conduit & une détérioration des propriétés
mécaniques lorsque le frittage se fait a température élevée et pour un temps prolongé.
L'évolution microstructurale et la cinétique de grossissement de grains sont régies par des

lois analogues au frittage en phase solide. Pour I'hypothése de particules sphériques :

P = G +xt (1.11)

G
ou G est la taille de grain initiale et x est une constante cinétique qui tient compte de la

solubilité et de la fraction volumique du solide reliée au taux de croissance des grains.

Pour une phase liquide enti¢rement transitoire, ¢’est-a-dire disparition du liquide au cours
du temps dil a une grande solubilité du liquide dans le solide, la fin de densification peut

étre régie par les mécanismes du frittage en phase solide.
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1.2.3 Paramétres influencant le frittage en phase liquide

1.2.3.1 Morphologie de la piece initiale

La taille des particules utilisées lors du frittage en phase liquide influence la densification.
I1 a été vu a la section 1.2.1.4 qu’une granulométrie plus fine de particules engendre un
meilleur retrait lors de I’étape du réarrangement dd & une augmentation des forces capillai-

res. De plus petites particules améliorent aussi le stade de densification limité par la disso-

lution ou la diffusion ou il y a évolution en #let 43 respectivement (Kingery, 1959). La

taille des additifs ajoutés aux mélanges est également importante. En effet, la distribution
de I’additif lors du mélange est d’autant plus homogene pour une taille de particules plus
petite (German, 1985). Par conséquent, I’homogénéité de la formation du liquide dans la
picce par fusion de 1’additif procure une plus grande densification. Une hétérogénéité de la
distribution du liquide engendre plutdt la formation de pores difficiles a éliminer di a des
densifications localisées dans la piéce. Par ailleurs, la proportion de liquide générée lors
du frittage est directement influencée par la quantité d’additif qui est ajustée afin d’obtenir
une proportion en phase liquide typiquement entre 15-20% (German, 1985). Une propor-
tion plus faible en phase liquide ne permet généralement pas d’atteindre la densification
maximale tandis que une proportion trop élevée peut conduire au gonflement des piéces

ou méme, a 1’effondrement.

La densité a vert jouerait également un rdle dans la densification d'une piéce (German,
1998). La transition entre la densification et le gonflement dépendrait entre autre de celle-
ci. Dans une pi¢ce ayant une haute densité a vert, le liquide tendrait & pousser sur les parti-
cules pour les ¢éloigner les unes des autres tandis que lorsque la densité a vert est plus fai-
ble, le liquide aurait plutot tendance a attirer les particules ensemble. Par ailleurs, une
haute densité a vert a pour effet d’ancrer solidement les particules entre elles ce qui limite

la densification lors de 1’étape du réarrangement (German, 1985).
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1.2.3.2 Cycle thermique

La température est le paramétre déterminant pour la formation du liquide lors du frittage
en phase liquide. Suite a ’apparition de la phase liquide, toute é1évation de la température
a pour effet de favoriser les conditions de mouillage, d’augmenter les coefficients de diffu-
sion, les solubilités et la proportion de phase liquide ainsi que de diminuer la viscosité du
liquide (German, 1985). A priori, ces facteurs sont bénéfiques a la densification par frit-
tage en phase liquide ce qui confere au procédé une forte sensibilité a la température.
Combiné a la température, la durée du frittage doit également étre contr6lée afin de maxi-
miser la densification. Généralement, la densification en présence d’une phase liquide est
assez rapide puisque les phénomeénes du réarrangement et de dissolution-précipitation
interviennent dans les premieres minutes du frittage. En pratique, la majeure partie de la
densification s’effectue dans les 20 premiéres minutes (German, 1985). Le temps de main-
tien optimal diminue avec une augmentation de la température de frittage compte tenu
d’une plus grande diffusion a travers le liquide. En effet, un temps de maintien prolongé
entraine la coalescence des pores et un grossissement des grains ce qui se traduit par une

détérioration des propriétés mécaniques (German, 1996).

Le contr6le de l'atmosphére de frittage est primordial lors du cycle thermique. Le matériau
doit bien sir étre stable sous I'atmospheére choisie. Dans le cas des poudres métalliques,
une atmosphere réductrice permet a la fois d’éliminer certains oxydes présents a la surface
des particules et de les protéger contre une éventuelle oxydation. De plus, le gaz doit étre
soluble dans le solide. En effet, I'obtention de la densité théorique nécessite que le gaz
puisse diffuser dans la phase solide afin d'étre éliminé de la porosité fermée en fin de frit-
tage. La pression totale de gaz a donc un réle important puisque si les atomes de la phase
gazeuse ne sont pas solubles dans la phase solide, le gaz se retrouve piégé a l'intérieur des
pores fermés (Bouvard, 2002). Lorsque ceux-ci rétrécissent, la pression du gaz dans les
pores augmente causant généralement un gonflement de la piece par coalescence des
pores. Le frittage sous vide, lorsque réalisable, reste le meilleur pour éviter le piégeage des

gaz dans les pores.
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1.2.4 Frittage supersolidus

Une variante du procédé classique de frittage en phase liquide est le frittage d'une poudre
préalliée (au lieu d’un mélange de poudre) entre la température du solidus et du liquidus
d'ou la formation d'une phase liquide résultant d'une fusion partielle de la phase solide
(German, 1985). Le frittage supersolidus est similaire au frittage en phase liquide classi-
que a I'exception que le liquide est formé a l'intérieur de chaque particule plutét qu'entre
les particules. En effet, la nucléation du liquide s'effectue typiquement aux joints de grains
et aux espaces interdendritiques, sites hétérogenes des particules ou la derniére solidifica-
tion se produit lors de la fabrication de la poudre. Lors du frittage, les particules préalliées
entrent d'abord dans un état pateux, stade intermédiaire entre la phase solide et liquide. La
viscosité des particules diminue comme la fraction volumique du liquide augmente ce qui
résulte en une densification plus rapide pour une plus grande quantité de liquide. Le
tableau 1.1 résume 1'évolution de la formation de liquide ainsi que la densification reliée a

la proportion de phase solide Vg et a la fraction de recouvrement du liquide aux joints de

grains.
Tableau 1.1 : Evolution de la formation du liquide (German, 1997)
Région Stade Vs Recouvrement | Comportement
. | Petite densification par
I Solide 1.00 0.00 frittage solide
IT Rigide 0.9541.00 0.0020.70 Lent, écoulement rampant

Grande viscosité,

III | Etatpateux | 0.7540.95 0.70 3 0.80 .
| flux visqueux

Densification rapide par
flux visqueux

V | “Fluidlike” @ <0.60 1.00 Perte de la forme

v Semi-solide | 0.60 a 0.90 0.80a0.90

VI | Liquide 0.00 | - | Fluide
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Le liquide généré a l'intérieur des particules a tendance a se répartir uniformément ce qui
amene la fragmentation de chaque particule en des grains individuels. Le liquide agit alors
comme lubrifiant favorisant ainsi le glissement des grains les uns sur les autres ce qui con-
duit a la densification de la pi¢ce par réarrangement des fragments di aux forces de capil-
larité. La densité apparente du matériau est d’autant plus importante pour une viscosité du
liquide relativement faible et une bonne aptitude a mouiller les grains (German, 1996). La
densification se poursuit alors de maniére analogue au modele classique du frittage en
phase liquide par les phénomeénes de dissolution-précipitation et croissance des grains. La

figure 1.12 schématise les différentes étapes du frittage supersolidus.

Figure 1.12 : Densification durant le frittage supersolidus a) empilement initial, b) la
formation du liquide initial est insuffisante pour mouiller les joints de
grains, c) densification des particules semi-solides et d) stade final de
densification. (German, 1997)

Durant le frittage supersolidus, la température et la composition sont des facteurs détermi-
nant sur la densification et la précision dimensionnelle puisqu'ils contrélent le ratio solide-
liquide. A une composition donnée, la proportion de liquide augmente avec une élévation
de la température (figure 1.13). Une séparation assez large du solidus et du liquidus est
souhaitable car elle diminue la sensibilité du procédé a la température (Lund & Bala,

1974).

Le frittage au-dessus d'une température critique amene toutefois une proportion trop

importante en liquide ce qui favorise la distorsion ou plus grave encore, l'effondrement de
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Figure 1.13 : Proportion de phase liquide en fonction a) de la composition et b) de la
température de frittage (D’aprés German, 1990)

la piéce. Il existe donc une gamme de température au-dessus du solidus pour laquelle il est
possible d'atteindre une grande densification tout en limitant le grossissement des grains et
en évitant I'effondrement (figure 1.14). Cette gamme de température optimale correspond
généralement a des fractions volumiques de liquide variant de 20 4 40% dépendamment

du systéme choisi. .

température optim :

|
: 1 |
Solidus. I L/
_ | L/
Densité : ly
7
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| i
!

Grossissement des grains

Température de frittage

Figure 1.14 : Evolution de la densité et du grossissement des grains au cours du
frittage supersolidus (German, 1996)
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1.2.5 Ktude du systéme Fe-P et Fe-C-P

Bien que I’utilisation de cuprophosphore CusP est employée lors de 1’élaboration d’aciers

notamment inoxydables (Preusse & Bolton, 1999) ou a coupe rapide (Bolton & Baah,
1991), le phosphore est généralement introduit au fer par le mélange de ferrophosphore
Fe;P a la poudre de fer (Narasimhan, 2001). Le changement dimensionnel par addition de
ferrophosphore ainsi que les propriétés mécaniques qui en découlent seront donc étudiés

en détail dans la présente section pour les systémes Fe-P et Fe-C-P.

1.2.5.1 Systeme Fe-P.
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Figure 1.15 : Diagramme d’équilibre Fe-P (Lindskog, Tengzelius & Kvist, 1976)

L'utilisation du diagramme d'équilibre binaire Fe-P (figure 1.15) facilite la compréhension
des mécanismes intervenant lors du frittage d'un tel type de piéces. Supposons que le com-
primé utilisé est un mélange de particules de fer avec du ferrophosphore sous forme de

Fe;P afin d'avoir une teneur globale de 0.6% P, la diffusion a 1’état solide du phosphore
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dans la ferrite intervient avec une augmentation de la température. Pour une température
de frittage supérieure a 1050°C, il y a formation d'une phase liquide transitoire par la réac-

tion eutectique de la ferrite avec le Fe3P. Le liquide est alors distribué a travers le réseau

de pores interconnectés par I'action des forces capillaires (voir section 1.2.1.4). Puisque la
solubilité maximale du phosphore dans la ferrite est de 2.8%, le frittage & une température
standard de 1120°C conduit a la réduction du liquide jusqu'a sa disparition par la diffusion
du phosphore dans la matrice, laissant une phase de ferrite riche en phosphore et une phase
d'austénite pauvre en phosphore. Pour une teneur supérieure a 2.8% P, la phase liquide
aurait alors €té persistante. Notons que des teneurs inférieures a 0.6% de phosphore sont
normalement utilisées dans l'industrie afin d’éviter I’apparition d’un eutectique phospho-
reux aux joints de grains qui a pour effet de réduire les propriétés mécaniques. L'ajout de
phosphore stabilise la ferrite entrainant la réduction des régions austénitiques (Lindskog,
1973). Ceci a une profonde influence sur le résultat final puisque le coefficient de diffu-
sion du phosphore dans la ferrite est largement plus élevé que dans l'austénite d'ou une
homogénéisation assez rapide. Par ailleurs, Weglinski & Kaczmar (1980) rapporte qu’en

plus de la réaction eutectique, le liquide provenant de la réaction péritectique

Fe;P e L+Fe,P 3 1166°C permet une meilleure densification pour un frittage a haute tem-

pérature (1180°C).

Les propriétés mécaniques de piéces Fe-P frittées & une température de 1120°C sont pré-
sentées a la figure 1.16. Ainsi, la résistance a la traction augmente linéairement avec
I'ajout de phosphore. Ceci est expliqué par l'effet durcissant de la solution solide de phos-
phore dans la matrice ferreuse. Le fait que la ductilité soit peu affectée par I'addition de
phosphore résulte en la formation de pores ronds (Miura & Tokunaga, 1985; Molinari,
Straffelini, Fontanari & Canteri, 1992). L'ajout de phosphore augmente considérablement
la densification a un point tel que le changement dimensionnel devient difficile a contrdler

pour de plus hautes teneurs en phosphore. .
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Figure 1.16 : Propriétés mécaniques et changement dimensionnel en fonction de la
teneur en phosphore (Lindskog, Tengzelius & Kvist, 1976)

L'addition de phosphore induit un retrait important de la piéce contrairement au cas du
systeme Fe-Cu qui engendre plut6t un gonflement des picces. 11 est donc naturel de penser
que l'addition de phosphore au systéme Fe-Cu ou I'addition de cuivre au systéme Fe-P va
permettre de contréler le changement dimensionnel pour 1'obtention de piéces prés des
tolérances. La figure 1.17 montre les résultats obtenus pour le frittage 4 1120°C de piéces
Fe-Cu (NC 100.24) et Fe-Cu-P (PNC) pour des teneurs en phosphore variant de 0.3 a
0.6%. L’addition de phosphore au syst¢tme Fe-Cu affecte grandement le changement
dimensionnel. L’ajout de cuivre au systeme Fe-P apporte une augmentation de la résis-
tance mécanique mais une diminution de la ductilité. En contrepartie, la ductilité du sys-

téme Fe-Cu n'est pas affectée par 1'addition de phosphore.
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Figure 1.17 : Propriétés mécaniques et changement dimensionnel en fonction du
% Cu pour différentes teneurs en phosphore (Lindskog, Tengzelius &

Kyvist, 1976)
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1.2.5.2 Systeme Fe-C-P
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Figure 1.18 : Diagramme ternaire Fe-Fe;C-FesP a) projection (Margerie, 1989) b)
3D (Laplanche, 1976)

L’introduction du carbone au systéme Fe-P modifie profondément le mécanisme de solidi-

fication. La figure 1.18 illustre le diagramme ternaire Fe-Fe;C-FesP pour lequel chaque

systéme binaire présente une transformation eutectique. Tel que vu a la section précédente,

le systtme Fe-FesP (figure 1.15) montre I’apparition d’une phase liquide a la réaction
eutectique (e,) et péritectique pour une température de 1050°C et 1166°C respectivement.
L’eutectique (eq) du syteme Fe-Fe;C se produit plutdt a une température de 1147°C pour

une teneur en carbone de 4.3% (Bailon & Dorlot, 2000). Quant au systéme moins connu

Fe3C-Fe;P, le diagramme ternaire de la figure 1.18 montre qu’il y a formation de la phase
liquide (e3) a la température eutectique de 967°C. Thorpe et al. (2005) a mis en évidence
dans ses travaux la formation d’un liquide par la réaction entre le FesP et le carbone

(Fe;C) provenant des résidus de combustion du liant polymérique utilisé lors de la mise en
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forme des pieces. La combinaison de ces trois systémes binaires améne la formation d’un

eutectique ternaire (£7) a bas point de fusion (953°C) contenant 6.9% P et 2.4% C. La

réaction péritectique (U ’1) se passant a une température de 1005°C fait également apparai-

tre une phase liquide (ASM handbook, 2004). Le tableau 1.2 résume les différentes réac-
tions du systeme Fe-C-P faisant intervenir une phase liquide qui favorise la densification

lors du frittage.

Tableau 1.2 : Réactions du systéeme Fe-C-P faisant intervenir une phase liquide

Température | Transformation Type de . S RpOson e
- transformation phases
|
1 = ($) 0
o E eutectique L=24%C,6.9%P
933°C FeyP+FeCryel 1 ternaire v=12%C,1.1%P
967°C FepiFecor | ey | CUeeaue iy goip 320 C
binaire

, L=08C,92%P
1005°C Fe;P+yeL+a U, péritectique | =0.3%C,2.2% P
vy=0.5%C,2.0%P

eutectique

1050°C Fe;P+aeL ) binai L=102%P
inaire
1147°C Y+ Fe,Crl e, | SuecHque |, 430,C
binaire
1166°C FeyP <> L+ Fe,P péritectique | L=15.6% P

Le carbone est reconnu pour limiter le retrait occasionné durant le frittage. En effet,
comme le carbone favorise le domaine austénitique, le changement dimensionnel s’en
trouve alors diminué compte tenu que le coefficient de diffusion du phosphore est large-
ment inférieur dans l'austénite (2 décades) que dans la ferrite. Les travaux de Lindskog et
al. (1976) ont permis de mettre en évidence que I’ajout de carbone augmente la proportion
d'austénite présente au cours du frittage ce qui diminue grandement le retrait provoqué par

la présence de phosphore (figure 1.19).
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Figure 1.19 : Influence du carbone sur la proportion d’austénite et le changement
dimensionnel pour différente teneur en phosphore
(Lindskog, Tengzelius & Kvist, 1976)

En pratique, une teneur supérieure a 0.6% P est rarement utilisée dans l'industrie pour les
pieces d'acier (James, 1985). Puisque la présence de carbone a pour effet de stabiliser
l'austénite, la diffusion du phosphore s'en trouve alors grandement limitée d'ou la forma-

tion d'un réseau de “steadite” (y-Fe + Fe;C + FesP) aux joints de grains (Krecar, Vassileva,

Danninger & Hutter, 2004). Cet eutectique phosphoreux méne alors a une détérioration
des propriétés mécaniques. L'observation de la figure 1.20 indique qu'a plus de 1% P, la
résistance mécanique augmente rapidement avec l'ajout de carbone pour atteindre un
maximum a 0.2% C. La faible résistance mécanique a plus haute teneur en carbone est jus-
tement causée par la formation de 1’eutectique phosphoreux aux joints de grains. Ce type
de composé n'est pas observé pour de faibles teneurs en phosphore ce qui traduit les bon-

nes propriétés mécaniques obtenues avec 'ajout de carbone.
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Figure 1.20 : Influence du carbone sur la résistance mécanique et la ductilité pour
différente teneur en phosphore (Lindskog, Tengzelius & Kvist, 1976)
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1.3 Fontes a graphite sphéroidal

Comme son nom l’indique, la fonte & graphite sphéroidal est caractérisée par la présence
de graphite sous forme de sphéroides plutdt que des lamelles retrouvées dans la fonte grise
classique. La fonte a graphite sphéroidal (fonte GS) est également connue sous le nom de
fonte nodulaire ou fonte ductile. Cette morphologie du graphite est possible par 1’applica-
tion d’un traitement spécifique du métal en fusion. C’est en 1948 que H. Morrogh du Cast
Iron Research Association ainsi que A.P. Gagnebin de 1’International Nickel Company
U.S.A. découvrent de fagon indépendante qu’il était possible de modifier la structure
lamellaire du graphite par I’ajout d’une petite quantité de cérium ou magnésium dans la

fonte liquide (Morrogh, 1948; Gagnebin, Mills & Pilling, 1949).

La forme sphérique du graphite permet 1’obtention de propriétés mécaniques se rappro-
chant de celles de I’acier (SorelMetal, 1990). Contrairement aux lamelles, les sphéroides
de graphite produisent un effet d’entaille minimal (Margerie, 1989). Tel que montré a la
figure 1.21, le graphite nodulaire supprime 1’effet de crique au lieu de favoriser la propa-

gation des fissures comme dans le cas d’un réseau continu des lamelles.

3"

Figure 1.21 : Graphite a) lamellaire; propagation de fissures b) sphéroidal; arrét de
crique (SorelMetal, 1990)
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Cette caractéristique des fontes GS permet un allongement a la traction pouvant atteindre
jusqu’a 18% ce qui justifie la qualification de ductile (Davis, 1996). La fonte nodulaire
conserve toutefois les qualités essentielles de la fonte grise, c’est-a-dire, la coulabilité, la
résistance a la corrosion, la résistance a 1’usure et une facilité d’usinage des piéces. L’inté-
rét d’opter pour la fabrication d’une piece de fonte ductile est 1’obtention de bonnes pro-
priétés mécaniques a un colt nettement avantageux. Le tableau 1.3 met en perspective
toute la polyvalence de la fonte a graphite sphéroidal en comparaison aux autres types de

fontes.

Tableau 1.3 : Comparaison des caractéristiques de plusieurs
types de fontes (SorelMetal)

Acier a Fonte
0.3%C blanche

Fonte | Fonte
malléable grise

Fonte

Caractéristique ‘ GS

Coulabilité

Usinabilité N/D

Amortissement
des vibrations

Durcissement de
la surface

Module
d’élasticité

Résistance
a I'impact
Résistance a la

corrosion

Résistance/
poids

Résistance a
I"usure

Colt de
fabrication

MEILLEUR




37

Depuis 1955, la croissance fulgurante de la production mondiale de la fonte a graphite
sphéroidal (figure 1.22) est expliquée par les nombreux avantages qu’offre celle-ci tant au
niveau des propriétés mécaniques, de son élaboration ou de son cofit de production. La
fonte ductile oeuvre maintenant dans plusieurs secteurs industriels notamment le domaine

automobile, I’hydraulique et le génie civil.

PRODUCTION MONDIALE
A DE
FONTE GS
Incluant les tuyaux
. ( yaux)
- Croissance : 4%
16 |~
17}
i
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&
212 =
Z
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'
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0 T T T | T i T T T T I b
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ANNEE

Figure 1.22 : Production mondiale de fonte GS (SorelMetal, 1990)
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1.3.1 Elaboration d’une fonte a graphite sphéroidal

Les étapes importantes entrant dans 1’élaboration d’une fonte & graphite sphéroidal sont le
contrdle de la composition chimique globale, le traitement au magnésium et 1’inoculation
au silictum. Ces différentes étapes sont exposées de fagon plus détaillée dans les sous-sec-

tions qui suivent.

1.3.1.1 Composition d’une fonte a graphite sphéroidal

Les principaux éléments entrant dans la composition d’une fonte a graphite sphéroidal
sont le carbone, le silicium, le manganese, le soufre, le phosphore et le magnésium. Le
tableau 1.4 présente les différentes teneurs admises pour chaque élément (ASM handbook,

1990b).

Tableau 1.4 : Composition typique d’une fonte ductile non alliée

Eléments C Si Mn S P Mg

% poids | 3.40-3.80 | 1.80-2.80 | 0.15-1.00 | 0.002 max @ 0.03 max | 0.03-0.06

Il est également possible d’allier la fonte GS avec des éléments tels le nickel, le molyb-
dene, le cuivre et/ou le chrome afin d’accroitre ses propriétés mécaniques. L’élaboration
d’une fonte ductile commence donc par un choix judicieux de la composition chimique

d’ol I’importance de connaitre les effets des différents éléments afin de bien les controler.

Carbone

Dans la fonte ductile, le carbone se retrouve principalement sous forme de graphite nodu-
laire. Dépendamment de la teneur en silicium, la teneur en carbone se situe entre 3.4 a
3.8% tel qu’illustré & la figure 1.23. Lors de la solidification, une teneur trop basse
entraine souvent un retrait excessif tandis qu’un exceés de carbone engendre la flottaison

du graphite notamment dans les parois épaisses.
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Figure 1.23 : Domaine de variation typique des teneurs en carbone et en silicium
pour une fonte a graphite sphéroidal (Jault, 2001)

Compte tenu de I’influence du silicium et du phosphore sur le diagramme d’équilibre Fe-
C, il est d’'usage de calculer le carbone équivalent (CE) d’une fonte. I’expression de

I’équivalent en carbone est définie & I’équation 1.12 (ASM handbook, 1990a)

CE = %C+%%Si +%%P (1.12)

Une comparaison du carbone équivalent avec la teneur en carbone de I’eutectique du sys-
teme Fe-C, soit 4.3%, permet d’apprécier si une fonte est hypoeutectique, eutectique ou
hypereutectique. I est utilisé a titre de guide sur le comportement lors de la solidification

et I’obtention de certaines propriétés.

Silicium

Le silicium posséde un excellent potentiel graphitisant (ASM handbook, 1990b). Son
ajout influence directement le passage du systéme métastable Fe-Fe;C au systéme stable
Fe-graphite. La figure 1.23 montre en effet qu’une teneur en silicium trop basse favorise la
précipitation de carbures. Pour des concentrations plus élevées, le silicium a tendance a

diminuer la dureté de la fonte et & accroitre sa ductilité par formation préférentielle de fer-
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rite. Cependant, dans une fonte enticrement ferritique, I’augmentation de silicium durcit la
ferrite et accroit sensiblement la résistance mécanique. De fortes teneurs en silicium
offrent une meilleure résistance a 1’oxydation pour des applications & haute température.
Le silicium est également reconnu pour améliorer la fluidité du liquide ce qui favorise la

coulabilité de la fonte lors de I’élaboration d’une pi¢ce.

Manganeése

Le manganeése est reconnu pour étre un élément stabilisateur de la perlite (Davis, 1996).
Les effets d’'une concentration excessive de manganese conduit toutefois a des problémes
de ségrégation aux joints de grain. Une pi¢ce en fonte GS ayant une teneur moyenne en
manganése de 0.35% peut présenter des concentrations pouvant excéder 2.5% dans les
régions intercellulaires (Muratore, n.d.). La formation des carbures qui résulte d’une addi-
tion en manganése augmente les propriétés mécaniques mais conduit aussi a une diminu-
tion de la ductilité et de la ténacité. Le manganése doit donc étre limité pour les
applications demandant un maximum de ductilité. La teneur maximale recommandée pour
les fontes ferritiques est d’environ 0.2-0.3% mais le manganése peut-étre présent jusqu’a

1% pour les fontes GS perlitiques (ASM handbook, 1988).

Magnésium

Le magnésium est 1’élément essentiel pour I’obtention de graphite sphéroidal. Il agit
comme agent désoxydant et désulfurant dans le bain liquide en fusion (Margerie, 1995).
Une teneur résiduelle en magnésium comprise entre 0.03 et 0.06% est nécessaire a une
bonne sphéricité des nodules. Pour une concentration inférieure a 0.03% en magnésium
résiduel (Janowak & Loper, 1971), il y aura plut6t apparition du graphite vermiculaire ou
lamellaire ayant des propriétés inférieures aux nodules tandis que pour une concentration
trop élevée, une précipitation de carbures est favorisée ce qui augmente le colit d’usinage

(Elliott, 1988). Plus de détails sur le traitement au magnésium figurent a la section 1.3.1.2.
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Soufre

Avant le traitement au magnésium, une faible teneur en soufre, soit plus petite que 0.02%,
est préférée afin que le magnésium résiduel aprés traitement soit suffisant pour jouer son
rdle de sphéroidisant. Pour une concentration trop importante en soufre, le carbone aura
tendance a précipiter sous forme de graphite lamellaire. La teneur finale en soufre est nor-

malement de 0.0015% (ASM handbook, 1988).

Phosphore

La teneur en phosphore est normalement limitée a 0.03-0.05% puisqu’une trop forte con-
centration engendre la formation d’un eutectique phosphoreux aux joints de grain lors de
la solidification ce qui diminue grandement la ductilité et la ténacité de la fonte (Davis,

1996).

Eléments antisphéroidisants

La présence en trace de certains éléments dits “poisons” peut conduire a une dégénéres-
cence de la morphologie sphéroidale du graphite. L’effet de ces éléments indésirables peut
toutefois étre neutralisé par 1’addition de cérium pour des teneurs variants de 0.003 a

0.01%. Ces éléments mineurs ainsi que leurs teneurs limites sont présentés au tableau 1.5.

Tableau 1.5 : Teneurs limites des éléments mineurs (ASM handbook, 1990a)

Eléments % poids
Aluminium 0.05
Arsenic 0.02
Bismuth | 0.002
Plomb 0.002
Antimoine 0.001
Tellure 0.02
Titane 0.03
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1.3.1.2 Traitement de sphéroidisation du graphite

Le traitement de sphéroidisation par 1’ajout d’éléments spécifiques est primordial dans
I’obtention du graphite sous forme nodulaire. L’action du cérium et du magnésium sur la
morphologie de croissance du graphite a ét€¢ découvert a la fin des années 40. D’autres
produits tels le calcium, les terres rares, les alcalino-terreux, etc. ont été étudiés mais le
magnésium apparait jusqu’ici comme 1’élément étant le plus siir et le moins onéreux. Pour
cette raison, la suite de cette section reposera plus spécifiquement sur le traitement au

magnésium pour 1’obtention d’une fonte a graphite sphéroidal.

Le magnésium agit d’abord comme agent désulfurant et désoxydant du bain liquide en
fusion (Margerie, 1995). Cet élément, trés avide en soufre et oxygéne, se combine a ceux-
ci pour les éliminer presque entiérement d’ou 1’intérét d’une fonte de base relativement
pure en soufre et oxygene afin de limiter les cofits reliés aux pertes en magnésium. De
fagon indirecte, 1’effet sphéroidisant du magnésium se produit par la quantité résiduelle

qui s’associe au carbone pour créer les nodules.

Le magnésium, qui posséde une température d’¢bullition de 1108°C, se trouve a I’état
vapeur a la température de la fonte liquide. Son introduction au bain liquide se traduit
donc par une réaction brutale caractérisée par le dégagement d’une forte fumée blanche.
En pratique, le magnésium pur est plus ou moins utilisé en raison de sa violente réaction.
L'utilisation d’alliages contenant le magnésium est plutdt préféré puisqu’ils permettent de
modérer la réaction. Les alliages les plus courants sont les ferrosilicomagnésiums (Fe-Si-
Mg) dont la concentration massique en magnésium varie entre 3 a 15% (Margerie, 1995).
Par ailleurs, du calcium et des terres rares tel le cérium se retrouvent le plus souvent en
combinaison avec le magnésium puisqu’ils favorisent soit un plus grand nombre de nodu-
les, soit une bonne nodularité du graphite. Les procédés au Fe-Si-Mg introduisent toute-
fois une teneur €levée en silicium d’ou I’'importance de prévoir une faible teneur en
silicium de la fonte de base afin de rencontrer les valeurs visées. Diverses techniques sont

utilisées pour permettre au magnésium de pénétrer en profondeur dans la fonte. Les plus
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populaires sont : (1) la méthode du plongeur qui consiste a mettre le produit dans une clo-
che réfractaire trouée et (2) la méthode sandwich ou I’alliage de magnésium est recouvert
de ferrailles et placé dans un compartiment dans la poche de traitement. La cloche et la
ferraille permettent de ralentir la réaction en isolant le Fe-Si-Mg du contact direct avec la

fonte liquide (Laplanche, 1976).

De par son caractere volatil, 1’action sphéroidisant du magnésium n’est valable que pour
une courte période de temps. Le maintien en poche de la fonte doit donc étre bref afin de
limiter la perte du magnésium résiduel par son oxydation au contact avec 1’oxygéne con-
tenu dans I’air. En effet, comme il a déja été mentionné a la section 1.3.1.1, une teneur
résiduelle en magnésium comprise entre 0.03 et 0.06% est nécessaire pour 1’obtention de
graphite sphéroidal. Autrement, une quantité insuffisante en magnésium provoque plutét
la formation du graphite vermiculaire ou lamellaire. Une inoculation au silicium pratiquée
juste avant la coulée permet toutefois de repousser I’évanouissement de 1’effet du magné-

sium (Lee, 1971). Cet effet est illustré a la figure 1.24 ci-dessous.

100%

~
“«\Ngdularité

\\ B
Evanouissement —— > -
du Mg

Traitement Inoculation

au Mg

Figure 1.24 : Effet d’une inoculation du silicium sur la durée d’évanouissement du
magnésium (Elkem, 2004b)

L’utilisation d’un agent sphéroidisant comme le magnésium favorise la formation de car-
bures a cause de sa tendance a induire une forte surfusion d’ou la nécessité de pratiquer
une inoculation (section 1.3.1.3) aprés le traitement de sphéroidisation afin d’accroitre le

potentiel de graphitisation du liquide.
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1.3.1.3 Inoculation de la fonte

L’inoculation consiste & introduire dans la fonte liquide des germes qui tendent a faire
diminuer la surfusion favorisant ainsi la cristallisation du graphite au profit des carbures
(Lesoult, 1986). Cette étape est déterminante sur la microstructure finale et les propriétés
de la fonte. Elle permet de contréler la taille et le nombre de nodules, de réduire ou d’éli-
miner les carbures et d’améliorer 1’usinabilité. En effet, une inoculation bien pratiquée
augmente le nombre de nodules ce qui tend a augmenter la proportion de ferrite dans la

fonte a 1’état brute de coulée (Davis, 1996).

Tableau 1.6 : Principaux composés pouvant servir de germes lors de la cristallisation
du graphite selon leurs structure cristalline (Laplanche, 1975)

Orthorhombique | Hexagonal Rho¥nboe- Tétragonal Cubique
drique
(Fe0),Si0, Si0, Al,O; TiO, CaO CaS
(MnO,)SiO, FeS CaSi, CaC, MgO MgS
(FeO,Mn0)SiO, SiC NiSi, CrC, Sr0 BaS
Ni,Si NiS CeC BaO  MnS
2 CaMg LC2 MnO les
2 FeO TiC
ZrSi10y4 CeO, 71C
NiSi Li,O NiS,
AlyCa TiN Ni3Si
Z1N
Mg,Sn
TeSn

L’introduction d’inoculants dans la fonte liquide peut s’effectuer selon plusieurs techni-
ques. L’inoculation dans le jet ou dans le moule sont les plus populaires. Habituellement,
plus I’inoculation est tardive, plus elle est efficace. Les principaux inoculants utilisés dans
I’industrie sont les ferrosiliciums dont la teneur massique en silicium varie entre 60 et
80% (ASM handbook, 1988). Un ferrosilicium pur ne posséde presque aucun pouvoir ino-

culant; ce sont les impuretés contenues dans le ferrosilicium telles 1’aluminium, le cal-
b 2
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cium, le baryum, le strontium, etc., qui constitue les germes du graphite (Lux &
Tannenberger, 1962). La cristallisation du graphite sur un germe sera d’autant plus effi-
cace pour une structure cristalline similaire a la structure hexagonale du graphite. Pour une
structure cristalline différente, la cristallisation est possible pour des germes possédant un
paramétre de maille se rapprochant a celui du graphite (Laplanche, 1975). Le tableau 1.6
indique les principaux composés pouvant servir de germe lors de la cristallisation du gra-
phite. La présence de ces particules est possible soit par addition de désoxydants ou d’ino-

culants, soit comme éléments présents dans le bain en fusion.

Comme il a été vu a la section précédente, une inoculation pratiquée aprés le traitement de
sphéroidisation permet de prolonger 1’effet du magnésium pour 1’obtention d’une bonne
nodularité du graphite. La figure 1.25 montre la microstructure de deux échantillons cou-
1és 7 min apres le traitement de la fonte au magnésium. Dans le premier cas, I’inoculation
a été effectuée avant le traitement au magnésium, et dans le second cas, peu de temps
avant la coulée. L’échantillon inoculé avant le traitement au magnésium montre un éva-
nouissement marqué de 1’effet du magnésium par la présence de graphite vermiculaire tan-
dis que I’échantillon inoculé peu de temps avant la coulée montre 1’obtention de beaux
nodules de graphite sphéroidal. Une inoculation tardive de la fonte préalablement traitée
au magnésium provoque donc le déplacement de la formation du graphite de la forme ver-

miculaire vers la forme sphéroidale (Lee, 1971; Hummer, 1974).

Par ailleurs, il y a également évanouissement de 1’effet de 1’inoculant par la diminution du
nombre de germes propices a la formation du graphite pour un temps de maintien en
poche trop long. Ce phénoméne apparait agir de facon indépendante a 1’évanouissement
du magnésium donc de la sphéricité des nodules (Loper, Heine, Wang & Janowski, 1976).
Une diminution du nombre de nodules de graphite se traduit alors par la formation de car-
bures (perlite). La figure 1.26 suggere qu’il est préférable de couler la fonte avant un
temps maximal de 10 min suivant I’inoculation afin d’en conserver les effets. Il est donc

d’usage de procéder a la couler aussitot que possible aprés 1’inoculation.
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Figure 1.25 : Microstructure d’échantillons coulés 7 min aprés le traitement au

magnésium a) inoculé avant b) inoculé aprés (Hummer, 1974)

Nombre de germes (par mm?)

Temps de maintien (min)

Figure 1.26 : Réduction du nombre de germes en fonction du temps de maintien de la

fonte liquide (Elkem, 20042a)
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1.3.2 Solidification d’une fonte a graphite sphéroidal

La solidification d’une fonte a graphite sphéroidal comporte principalement deux stades :
(1) la solidification principalement contr6lée par l