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RÉSUMÉ

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 pièces M/P à haute den-

site ayant des performances accmes. Les atomisations effectuées chez Domfer Poudres

Métalliques et à l'Université Lavai ont conduit, par les traitements appropriés du métal en

fiision et l'application subséquente d'un traitement thermique, à l'élaboration de poudres

de fonte caractérisées par des nodules de graphite dans une matrice ferritique. Ce type de

microstmcture a conféré à 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 à une tem-

pérature supérieure à l'eutectique Fe-C (1150°C) ce qui provoquerait l'effondrement de la

pièce. L'ajout de phosphore à titre de générateur de la phase liquide a donc été étudié afin

d'en voir l'effet sur la densification et la microstmcture finale. Les résultats ont montré

qu'une augmentation de la température, de la quantité de phosphore et de la poudre ferriti-

que MP35 entraîne 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 l'objectif

de pleine densification avec une densité relative d'environ 90%. Il est d'avis que la nature

transitoire de la phase liquide qui a été démontrée par les résultats aux dilatomètres,

n'accorde pas le temps nécessaire pour le réarrangement des particules requis à l'atteinte

de haute densité. Par ailleurs, la microstmcture après frittage affiche une prédominance

ferritique dans laquelle le graphite semble être le résultat de la dégénérescence des nodu-

les de graphite. Il n'a pas été possible de déterminer s'il s'agissait de l'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 l'atteinte de

grande densification et le fhttage supersolidus présageait cette possibilité. Pour ce faire, il

fallait développer une poudre de fonte à faible teneur en carbone (environ 2%) afin de

pouvoir contrôler la proportion de phase liquide par le choix de la température de frittage.

Une première approche a été de faire subir à la poudre ferritisée XG-61N#3 un traitement

combiné de ferritisation et de décarburation partielle afin d'obtenir une teneur en carbone

près 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 à la formation

d'oxydes de silicium aux joints interparticulaires ce qui n'est pas souhaitable pour l'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 l'association du silicium avec l'oxygène dû à

sa grande affinité pour celui-ci. D'autres essais de décarburation de la poudre XG-61N#3

effectués selon différentes conditions ont montré que l'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 près de la surface des particules avant même le frittage.

Conséquemment, les résultats suggèrent que l'utilisation d'oxydes de fer dans le dévelop-

pement d'un procédé à haute densification impliquant le silicium comme élément

d'alliage entraîne inévitablement laformation d'oxydes de silicium néfastes aux proprié-

tés de la pièce.

La production de poudres de fonte à 2%C par atomisation directe s'imposait donc comme

deuxième 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 à des atomisations expérimentales effec-

tuées à l'Université Lavai. Les résultats suite aux fi-ittages 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 à la diminution de la visco-

site du liquide pour ces mêmes paramètres favorisant ainsi la densification. Cependant, les

résultats indiquent qu'une proportion de phase liquide excédant 25% entraîne le boursou-
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flement des pièces. Il semblerait que ce phénomène soit la conséquence d'une incapacité à

éliminer les gaz lorsqu'une grande quantité de liquide est présente. Le frittage à 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 à une densité de 7.33 g/cm ce qui correspond à une densité relative d'envi-

ron 97. 1%. Dans l'atteinte de notre objectif de pleine densification, ceci représente le

meilleur résultat obtenu jusqu'à maintenant. La nature persistante de la phase liquide qui a

été démontrée par les essais de dilatométrie semble donc un paramètre important pour

l'obtention de pièces hautement densifiées. L'analyse métallographique des échantillons a

montré que le graphite est toujours présent suite au frittage supersolidus mais que dans

l'ensemble, la forme nodulaire n'est plus apparente laissant place à la forme allongée de

type venniculaire. La refùsion de la poudre est susceptible d'entraîner l'évanouissement

du magnésium devenant ainsi un obstacle poiu- l'obtention de graphite sphéroïdal suite au

frittage impliquant la phase liquide. D'autres travaux sont nécessaires pour confirmer cette

hypothèse.

L'utilisation de poudres atomisées directement à la bonne composition chimique permet

un meilleur contrôle de la proportion de phase liquide par la température lors du frittage en

plus d'éliminer les problèmes reliés à la décarburation de la poudre ou à l'utilisation du

phosphore. Il en résulte donc une grande densification. Jusqu'à 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 fi-ittage.
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ABSTRACT

Thé objective of thé project was to develop a nodular cast iron powder and a densification

process based on liquid phase sintering for thé manufacture ofvery high density parts for

high performance applications. Atomizations carried out at Domfer Métal Powders and at

Université Lavai led to a microstructure characterized by graphite nodules in thé core of

thé particles surrounded by a ferrite matrix. Thé use of appropriate treatments of thé melt

and subséquent heat treatment was necessary to get this microstmcture. Such ferrite

matrix was sufficiently compressible to allow compaction of parts intended for liquid

phase sintering.

Thé ferritic cast iron powder XG-61N#3 contaming 3. 65%C and 2.23%Si came from ato-

mizations performed at Domfer. Such carbon content does not allow supersolidus sinte-

ring because thé amount of liquid phase exceeds 70% for a température higher than thé

eutectic Fe-C (1150°C). This would cause sévère distortion of thé parts. Thé use ofphos-

phoms as liquid generator was therefore studied to see its effect on final density and

microstmchire. Thé results showed that an increase of température, phosphorus content

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

obtained for final densities are around 6. 4-6. 6 g/cm3. This corresponds to a relative den-

sity of90% which means that thé objective offùll densification was not reached. Dilato-

metry trials hâve confirmed thé transient nature of thé liquid phase. For that reason, it is

believed that thé time necessary for thé rearrangement ofparticles was not long enough to

achieve full density. Thé microstructure after sintering shows a ferritic matrix with very

fine graphite. Thé graphite seems to be thé result of thé degeneration of nodules. It was not

possible to détermine if it was thé result of thé phosphoms, insuffîcient magnésium con-

tent or a combination ofboth.



Persistent liquid phase therefore seemed essential for fùll densifîcation 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 thé amount of

liquid by thé choice of thé smtering température. A first approach was to decarburize thé

cast iron powder XG-61N#3 to get about 2%C by thé use of combined ferritization and

partial decarburization treatment. Thé Domfer process normally uses a combination of

water atomized cast iron shot and selected ground iron oxides to make their powders by

decarburization. However, thé results showed that thé sintering of such powder led to thé

formation of silicon oxides at thé inteqîarticular zone. Of course, this is not suitable to

achieve good mechanical properties. Metallography of thé decarbunzed powder showed

residual non reduced iron oxide. Thé présence ofthose particles should be responsible for

thé réaction of silicon wifh oxygen during sintering. Others decarburization trials with thé

cast iron powder XG-61N#3 were made using various température and atmosphère condi-

tions. Thé objective was thé élimination of non reduced iron oxide responsible for silicon

oxide formation in thé sintered part. Results showed that thé élimination of non reduced

iron oxides was possible but silicon oxide formed in thé core ofparticles. Consequently,

thé results suggest that thé use ofiron oxides in thé development ofa process for high den-

sification with silicon as alloying élément inevitably led to silicon oxides which should be

detrimental for mechanical properties.

Thé production of cast iron powders by direct atomization at 2%C was thé second

approach. Thé ferritic cast iron powders ATO#2, ATO#3 and ATO#4 having respectively

1.63, 1.88 and 2. 12%C came from expérimental atomizations made at Lavai University.

Thé results following supersolidus sintering of thèse powders showed that densification

increased as thé temperahire and thé volume fraction of liquid increased. Thèse results

were associated with thé viscosity of thé liquid decreasing for thèse same parameters

which favour densification. However, thé results indicated that an amount ofliquid excee-

ding 25% led to swelling of thé parts. It appears that this phenomenon is thé conséquence

of gas élimination difficulties when too much liquid is présent m thé part. Sintermg at
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1220°C offerritic cast iron powder ATO#2 (1. 63%C) for which there was 20% ofliquid

phase led to a density of 7.33 g/cm3 which corresponds to a relative density of 97. 1 %.

This is thé best result obtained. Persistent liquid phase therefore appears to be an impor-

tant parameter to get highly densified parts. Thé persistent nature of thé liquid phase was

demonstrated by dilatometry trials. Thé metallographic analysis of samples showed that

graphite is always présent following supersolidus sintering. However, thé nodular shape of

thé graphite is replacée by thé vermicular type. Remelting of thé powder may lead to thé

fading of magnésium thereby preventing nodular graphite.

Thé use of direct atomized powders with thé proper chemical composition allows a better

control of liquid phase proportion by thé sintering température as well as eliminating thé

problem due to thé decarburization of thé powder or thé use ofphosphorus. However, thé

results indicate at thé moment that it is not possible to obtain graphite with a nodular shape

when liquid is présent during sintering.
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INTRODUCTION

La métallurgie des poudres est un procédé couramment utilisé pour la mise en oeuvre de

pièces métalliques. Se basant sur le principe du fi-ittage à l'état solide, elle s'avère particu-

lièrement utile à la fabrication en masse et à un coût relativement peu élevé, de pièces de

forme complexe et de grande précision. Les propriétés mécaniques de pièces découlant

des techniques classiques en M/P sont toutefois limitées par la présence de porosités.

L'industrie doit donc constamment innover en matière technologique afin d'accroître les

caractéristiques des produits à des niveaux supérieurs. Une technique faisant appel au frit-

tage en présence d'une phase liquide permet d'augmenter les propriétés mécaniques

notamment par l'obtention de pièces à haute densité.

Dans cette optique, l'objectifde ce projet de maîtrise était d'allier les propriétés des allia-

ges de fonte nodulaire au procédé de métallurgie des poudres pour la fabrication de pièces

à hautes densités. Il est à 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)2 de l'Ecole Polytechnique de Mon-

ta-éal, est confidentiel et que la présentation fut à huit clos. Le concept derrière le processus

de densification d'intérêt était d'utiliser une poudre de fonte nodulaire caractérisée par une

microstmcture constituée de nodules de graphite dans une matrice ferritique ce qui est sus-

ceptible de conférer à la poudre une compressibilité suffisante pour la compaction de piè-

ces à un niveau de densité acceptable (6. 0-6.4 g/cm ). Par la suite, le frittage à une

température supérieure à l'eutectique (1150°C) de la fonte contenant entre 2. 0 et 3. 5%C

engendre une fusion partielle des particules qui permettra ainsi, par l'action du liquide,

l'obtention de pièces hautement densifiées. La fonte à graphite nodulaire prociirera des

avantages considérables aux pièces frittées notamment au niveau des propriétés mécani-

ques supérieures (ténacité, fatigue) à un coût nettement avantageux.



Une revue de la littérature présentée au chapitre l a tout d'abord été effectuée selon les

trois grands axes impliqués dans ce projet que sont la métallurgie des poudres, le fi-ittage

en phase liquide et les fontes à graphite sphéroïdal. 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 fi-ittage en phase liquide des échantillons de même que les diffé-

rentes techniques utilisées pour la caractérisation microstructurale et l'évaluation des pro-

priétés physiques et mécaniques y sont également exposées.

Une première phase du projet a été l'élaboration de poudres de fonte nodulaire dont la

matrice est constituée de ferrite. Le chapitre 3 en témoigne en présentant la caractérisation

complète 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 densifîcation associés au frittage supersolidus

de la poudre de fonte nodulaire XG-61N#3 décarburée à 2%C à l'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 l'effet de la température et d'une atmosphère

réducrice sur la microstmcture résultante.

Le chapitre 5 étudie plutôt le fi-ittage 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 (Fe3P) ainsi

que l'ajout d'une poudre ferritique MP35 ont été exploré afin d'en voir l'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 l'apparition de la phase

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



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 fi-ittage supersolidus de

ces poudres selon différentes températures a permis d'analyser l'effet de la proportion de

phase liquide sur la densifîcation. Des essais de validation en milieu industriel ont égale-

ment pennis d'apprécier l'effet de la vitesse de refi-oidissement sur la microstmcture 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 frittes 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 phénomènes intervenant lors du frittage.



CHAPITRE l : REVUE DE LA LITTÉRATURE

1. 1 Métallurgie des poudres

En pleine expansion, la métallurgie des poudres (M/P) diffère des aub-es techniques classi-

ques de mise en forme d'objet métallique. En effet, les procédés de mise en forme de

matériaux à partir de poudres permettent la production de produits finis aux dimensions

presque finales par compaction de la poudre dans une matrice et frittage à haute tempéra-

turc. Les techniques M/P s'avèrent donc particulièrement intéressantes dans la fabrication

de pièces de grande précision et permettent de réaliser des économies substantielles au

niveau du coût de production notamment en limitant les opérations secondaires de mise en

oeuvre. Les performances d'une pièce 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 pièces telles la

résistance, la ductilité et la ténacité mais aussi les propriétés dynamiques dont la résistance

à la fatigue (German, 1994).

1. 1. 1 Procédé d'élaboration des poudres métalliques

Il existe plusieurs techniques pour procéder à la mise en ouvre de poudres métalliques.

Les différentes méthodes se regroupent selon trois classes distinctes soit mécanique, chi-

mique et physique (German, 1994). Les techniques mécaniques consistent à produire une

poudre par mpture du matériau sous l'effet d'une contrainte. Le broyage et la mécanosyn-

thèse 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 l'atomi-

sation à l'eau, au gaz et par centrifùgation demeurent toutefois celles les plus utilisées pour

l'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 confèrent aux poudres

des caractéristiques et des propriétés propres à chacune.

L'élaboration de la majorité des poudres ferreuses s'effectue principalement selon les tech-

niques de l'atomisation à l'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 façon plus détaillée le processus

d'atomisation à l'eau et le procédé Domfer puisque les poudres de fer utilisées dans le

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

1. 1. 1. 1 Atomisation à l ' eau

L'atomisation à l'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 à l'eau ce qui correspond à une valeur approximative de 700 000 tonnes/an

(Bouvard, 2002). Cette approche comporte plusieurs avantages dont l'automatisation, un

taux de production élevé (jusqu'à 400 kg/min) et la flexibilité de la composition.

^^ 0 0
0 '^Mêtar^- 0
0 -^iisiuid^ QF»"r
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w
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ulvérisation

d'eau
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Figure 1. 1 : Processus de l'atomisation à l'eau (German, 2005)



La figure 1. 1 présente le principe d'atomisation à l'eau. De façon générale, l'atomisation

s'effectue par la coulée du métal en fusion dans un panier répartiteur muni d'une buse à la

base qui assure le passage du liquide. Le filet de métal liquide entre ensuite en contact

avec des jets d'eau propulsé à de forte pression ce qui a pour effet de pulvériser le métal en

de fines gouttelettes. L'utilisation de l'eau amène une solidification rapide de ces goutte-

lettes formant ainsi les particules de poudre.

Gouttelette

d? eau

Métal

liquidf

Gouttelette de
métal liquide

_/
formation
de cratère

(cratering)

édaboussement

(splashing)

\ /

décapage
(stripping)

éclatement

Gouttelette Gouttelette de (bursting)
d'eau métal liquide

l
.̂-*-

Figure 1.2 : Mécanismes de génération des particules lors de l'atomisation à l'eau a)
formation de cratère, b) éclaboussement, e) décapage et d) éclatement
(German, 2005)

La géométrie de la buse influence la forme et la taille du jet nécessaire à l'atomisation. En

effet, l'écoulement du métal liquide est contrôlé par le ratio longueur/diamètre de la buse.

La stabilité du liquide à la sortie peut donc passer d'un régime turbulent à laminaire pour

un ratio s'approchant de 0 (ASM handbook, 1998). Suite à l'impact du jet d'eau avec le

métal liquide, les particules sont générées selon plusieurs mécanismes soit par formation

de cratère, 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 paramètre de contrôle du processus d'atomisation à l'eau est la pression. Une

pression plus élevée entraîne une augmentation de la vitesse de l'eau ce qui résulte en une



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

l'équation empirique (German, 2005).

D = Pln(P)
Fsin(a)

(1. 1)

où p est une constante prenant compte de l'effet du matériau et du système d'atomisation,

P est la pression d'eau, V est la vitesse de l'eau et a est l'angle d'impact entre les jets

d'eau et le filet de métal liquide

La forme finale des particules résultant de l'atomisation est reliée aux paramètres d'opéra-

tion et aux caractéristiques du matériau. Pour un temps de solidification de la gouttelette

supérieur au temps de sphéroïdisation, les particules obtenues sont de forme sphérique.

Dans le cas contraire, les particules solidifient plutôt de façon irrégulière. Le temps de

sphéroïdisation Tgph ainsi que le temps de solidification Tgoj sont donnés par (ASM hand-

book, 1998):

>7t 4/-4 , 4,
T^ = :ZT^(^-r2)4Vy

(1. 2)

où r^ et r^ sont les rayons des particules après et avant sphéroïdisation, p. est la viscosité

du métal liquide, y est la tension de surface du métal liquide, et ̂  est le volume de la parti-

cule.

'tsol =
DP,
6/?,

r.. -r A/7»
;(^L^^-.+'P'm^r _ T T _

m ^ "m

(1. 3)

où D est le diamètre de la particule, p^ est la densité du métal, h^ est le coefficient de

transfert de chaleur, (Cp)^ est la chaleur spécifique du métal, 7; est la température initiale

de la particule, T est la température de l'eau, T^ est la température de fusion du métal et

A/f^ est l'enthalpie de la fiision du métal.



Par conséquent, un refroidissement rapide entraîne généralement une fonne irrégulière des

particules. Toutefois, une proportion plus importante de particules sphériques ou réguliè-

res est possible lorsque le métal est chauffé à une température nettement supérieure au

liquidus avant l'atomisation (German, 2005). La pureté des poudres atomisées à l'eau est

habituellement limitée par l'oxydation superficielle ayant lieu au cours de la solidification

(Bouvard, 2002). Cette couche d'oxyde en surface peut toutefois être éliminée pendant le

frittage des poudres sous une atmosphère réductrice telle l'ammoniac dissocié. L'utilisa-

tion d'un gaz inerte dans la chambre de solidification minimise évidemment l'oxydation.

1. 1. 1.2 Procédé Domfer

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

poudres métalliques selon le procédé Domfer.

Une première étape consiste en l'élaboration d'une grenaille de fonte. Ces grenailles sont

obtenues par atomisation à l'eau (voir section 1. 1. 1. 1) de la fonte liquide provenant du

chargement d'un four à induction. Des rebuts d'acier à 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 l'ajout d'éléments d'alliage tels le

manganèse, le nickel et le molybdène afin d'obtenir des poudres préalliées.

Comparativement à d'autres procédés, le produit résultant de l'atomisation n'est pas consi-

déré coinme étant le produit final. La grenaille de fonte est plutôt acheminée dans des

cyclones pour enlever le surplus d'eau et séché à l'aide d'un séchoir à lit fluidisé. La gre-

naille est ensuite broyée au moyen d'un broyeur à boulets afin d'en réduire la taille ce qui

facilite l'étape de décarburation. Une haute teneur en carbone résulte en une grenaille fra-

gile ce qui aide au broyage. La décarburation se fait par l'ajout d'oxydes de fer, principale-

ment du FeO, Fe304 et Fe203, à la grenaille de fonte. Le mélange effectué dans des

proportions bien précises est traité thermiquement à haute température dans un four élec-
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Figure 1.3 : Schéma du procédé Domfer (ASM handbook, 1998)

trique rectiligne sous une atmosphère d'azote et d'hydrogène. Ce traitement permet au car-

bone de la grenaille de fonte de réagir avec l'oxygène contenu dans les oxydes de fer selon

les réactions de réduction et décarburation suivantes :

Fe^+Fe. Oy^Fe+CO^ (1. 4)

Fe^ + CO^ ->Fe+2CO (1. 5)

Fe^O +CO->Fe+ CO^ (1. 6)
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Le produit obtenu à la sortie du four de décarburation consiste en un lit de poudre partiel-

lement firitté communément appelé gâteau. Le gâteau est par la suite broyé par attrition et

tamisé selon la granulométi^ie désirée. La poudre obtenue peut également subir un traite-

ment de recuit afin de faire disparaître l'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 à 0.01% pour le carbone et 0.35% pour l'oxygène (ASM hand-

book, 1998). Le gâteau broyé et tamisé résultant du traitement du recuit constitue la

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

1. 1.2 Fabrication de pièces par métallurgie des poudres

La métallurgie des poudres est un procédé couramment utilisé pour transformer des pou-

dres métalliques en produits solides. Elle s'avère particulièrement utile à la production de

masse de pièces de forme complexe et de grande précision, à un coût relativement peu

élevé. Les principales étapes de la fabrication de pièces par métallurgie des poudres sont :

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

l. l .2. 1 Mélanges de poudres

La première étape du procédé M/P fait appel à un mélange de divers ingrédients soigneu-

sèment sélectionnés afin de faciliter l'exécution du procédé et/ou d'augmenter les proprié-

tés mécaniques des pièces. La poudre de fer est l'ingrédient principal à 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 pièce tandis que le lubri-

fiant sert principalement à réduire l'usure des outils de pressage (German, 1994).
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1. 1.2.2 Pressage

Le pressage du mélange permet de donner à la pièce la forme désirée. La fonne peut être

partielle, mais de façon générale, elle est finale. La compaction met les particules en con-

tact intime qui se retrouvent donc mécaniquement verrouillées (Baïlon & Dorlot, 2000). Il

existe différents types de pressage tels le pressage uniaxe ou isostatique effectué à chaud

ou à froid. La compression à froid demeure tout de même la méthode la plus populaire et

la moins coûteuse. La pièce obtenue a une forme géométrique près des cotes finales mais

n'a qu'une faible résistance qui est toutefois suffisante pour permettre sa manipulation. La

pièce est par la suite acheminée dans un four pour l'opération de frittage qui vise à créer

des liens métallurgiques pour l'obtention de meilleiu-es propriétés mécaniques.

1. 1.2. 3 Frittage

Le frittage conventionnel consiste à faire subir un traitement thermique à la pièce pressée

à une température légèrement inférieure à la température de fiision du matériau principal

afin de créer des liens métallurgiques entre les particules. Ces liens sont provoqués par le

phénomène de diffusion à l'état solide qui intervient à haute température pour ime réduc-

tion de l'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 même, une densification de la pièce.

L'apparition d'une phase liquide lors du frittage permet d'améliorer la densification des

pièces. La section 1.2 présente en détail les mécanismes intervenant lors du frittage en

phase liquide.

1. 1.2.4 Opérations secondaires

Après le frittage, les pièces peuvent être soumises au besoin à diverses opérations secon-

daires notamment le calibrage, l'imprégnation à l'huile, l'usinage, l'assemblage, etc. Les

pièces 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 pièces issues des procédés M/P sont limitées par leur den-

site d'où l'intérêt d'obtenir des pièces de plus en plus denses afin d'acquérir des matériaux

offrant des performances accrues. Le frittage en présence d'une phase liquide est l'une des

approches permettant d'améliorer la densification des pièces M/P (German, 1985). Typi-

quement, le fi-ittage en phase liquide intervient lorsque l'on mélange un constituant de

base majoritaire avec un ou plusieurs additifs à bas point de fusion. Au cours du chauf-

fage, la fusion de l'additif engendre l'apparition d'une phase liquide qui s'écoule entre les

particules par capillarité, entraînant 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 à une croissance des grains. Il 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. l. l Formation du liquide

L'apparition du liquide au cours du frittage classique peut avoir deux origines. Il provient

soit de la fiision du composant minoritaire à bas point de fusion, soit de l'association de

celui-ci avec le constituant de base pour la formation d'un liquide eutectique. La solubilité

des constituants joue un rôle clé dans le processus du fi-ittage 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 modèle classique du fhttage en phase liquide. Lorsqu'il existe une

certaine solubilité du liquide dans la phase solide, le liquide a tendance à disparaître pen-

dant le frittage par diffusion du liquide dans le solide. Si la fraction volumique du liquide

est supérieure à la solubilité maximale du liquide dans le solide, la phase liquide est dite



13

partiellement transitoire puisqu'une certaine proportion de liquide demeure persistante

entre les particules. Par conti-e, si la fraction volumique du liquide est inférieure à la solu-

bilité maximale du liquide dans le solide, la phase est alors complètement transitoire et il y

a disparition du liquide entre les particules au cours du temps (Bemache-Assollant & Bon-

net, 2005).

German (1996) rapporte que pour les systèmes montrant une grande solubilité du solide

dans le liquide, il y a densification tandis qu'une grande solubilité du liquide dans le solide

mène généralement à la formation de porosités (figure 1.4). Il peut même avoir gonfle-

ment de la pièce 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 pièces

Fe-Cu lors du frittage (Berner, Exer & Petzow, 1973; Magee & Lund, 1976; Kaysser, Hup-

pmaim & Petzow, 1980).

densification

comprimé

^ . ̂ ^. poudre de base

^^^ditif
onflement

*. ^»

^

pores

Figure 1.4 : Inïïuence de la solubilité sur la densiïïcation (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 l'homogénéité du comprimé initial (Bemache-Assollant, 1993).
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1.2. 1.2 Angle dièdre

L'angle dièdre (j) est défini comme étant l'équilibre entre le liquide et deux particules adja-

centes selon l'expression suivante :

YSS = 2VSLCOS ^ (1. 7)

Où JSL est la tension interfaciale solide-liquide et 75-5- est la tension interfaciale du joint

interparticulaire.

La figure 1. 5 schématise l'angle dièdre formé entre deux particules. L'angle dièdre affecte

la dista^bution du liquide et la microstmcture finale d'une pièce. Ainsi, un angle supérieur

à 90° a pour effet d'isoler le liquide ce qui mène à une densifîcation localisée. Un angle

inférieur à 90° engendre plutôt une répartition du liquide dans le réseau ce qui est néces-

saire à un frittage homogène. Lorsque l'angle dièdre tend vers 0, c'est-à-dire quand y^s >

^YSL ' ^e contact entre deux particules ne peut plus coexister en équilibre avec la phase

liquide. Le liquide s'infïlti-e alors entre les particules qui se comportent alors de façon

indépendante dans la phase liquide.

Liquide

YSL YSL

<t>

Particule l Particule 2

Yss

Figure 1.5 : Définition de l'angle dièdre (Bernache-AssoIlant & Bonnet, 2005)
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1. 2. 1. 3 Mouillabilité

Une bonne mouillabilité du solide par le liquide est nécessaire lors de l'étape du réarrange-

ment. Quand un premier liquide est formé, la microstmcture consiste en une phase solide,

liquide et gazeuse tel que montré à la figure 1.6. Au point de contact entre le solide, le

liquide et le gaz, l'équilibre entre les forces de tensions interfaciales y^ et y^ç et la tension

superficielle du solide jso est réalisé lorsque l'équation suivante est respectée :

VSG = VSL+VLGCOSQ (1. 8)

Vapeur

II^LV Liquide

Ysv
ÏSL

Solide

Bonne mouillabilité Mauvaise mouillabilité

Figure 1.6 : Définition de l'angle de mouillage (D'après German, 1996)

La mouillabilité du liquide est caractérisée par l'angle de mouillage 6. Si l'angle de

mouillage est supérieur à 90° (y^-ç < y^), le liquide ne mouille pas le solide et réfère au

deuxième cas de la figure 1. 6. Lorsque l'angle de mouillage est inférieur à 90° (y^ç > y^),

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 à l'effet de la force

capillaire d'attraction entre les particules. A l'inverse, un mauvais mouillage entraîne plu-

tôt une séparation des particules qui conduit généralement à un gonflement (German,

1996).
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l .2. l .4 Forces capillau-es

La cinétique et révolution de la microsta-ucture lors du réarrangement résultent de l'efEèt

des forces capillaires (German, 1985). La répartition du liquide entre les grains conduit à

la formation de ménisques (Figure 1.7).

ïs
Y^>^

2x

Isv

Figure 1.7 : Représentation d'un ménisque liquide formé au contact entre deux
grains (D'après 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 :

A-P=Y^[1+1
rl r:

(1. 9)

où y^ç est l'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 à celle-ci. Par convention, si le rayon de cour-

bure est situé à l'intérieur du liquide, le signe est positif. Ainsi, r^<0 (courbure concave)

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

- + - ) est alors négatif et la pression à l'intérieur du liquide est inférieure à celle dans
"rl r2
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les pores. Cette différence de pression est à l'origine des forces capillaires qui provoquent

le glissement des particules solides les unes par rapport aux autres d'où une diminution

importante de l'aire des interfaces solide/gaz et une augmentation rapide de la densité du

matériau (Bemache-Assollant & Bonnet, 2005). Par ailleurs, il est possible d'observer que

la différence de pression varie notamment selon le diamèù-e des particules. Une granulo-

métrie plus fine de particules conduit donc à une plus grande capillarité d'où 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, la morphologie et la distance qui sépare ces particules.

1.2.2 Cinétique de densifîcation : Modèle classique

Le fhttage en phase liquide est généralement caractérisé par trois étapes principales se

chevauchant qui correspondent successivement au réarrangement, à la dissolution-précipi-

tation et au grossissement des grains, comportant chacune des mécanismes de densifica-

tion multiples (figure 1. 8 et 1. 9).

100

£
§

l
l

Frittage en
phase solide

Solution &

reprécipitation

Réarrangement

10 100
Durée de frittage (min)

1000

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

1.2.2. 1 Premier stade : Réarrangement des particules

Dès que le liquide apparaît en cours de frittage, il a tendance à se répartir uniformément à

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

génère une force de capillarité servant au réarrangement des particules. Si la viscosité du

liquide est relativement faible et son aptitude à mouiller les particules importante, le réar-

rangement conduit donc à une densification importante caractérisée par un retrait rapide

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

Durant l'étape du réarrangement, la cinétique de densification est gouvernée par l'écoule-

ment du liquide à travers le réseau de pores interconnectés. En tenant compte de l'augmen-

tation des forces capillaires due à la diminution de la taille des pores, Kingery (1959) a

proposé un modèle afin de décrire la cinétique de densification pendant l'étape du réarran-

gement. Celui-ci est exprimé selon la loi empirique suivante

AL =\AZ = ^l+v
T~. ~3T.~ (1. 10)

Où ̂ est un nombre positif inférieur al et k 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 à une densification totale du matériau dans la mesure où les particules

restent sphériques. La contribution du réarrangement à la densification est fonction de la

proportion de la phase liquide tel que montré à la figure 1. 10. La densification se poursuit

alors de façon plus lente par d'autres mécanismes tel la dissolution-précipitation.

0,4

i 0,3

l"
0,1

/ Réarrangement

0, 1 0,2 0,3 0,4 0,5

Fraction volumique du liquide

Figure 1.10 : Influence de la fraction volumique du liquide sur la densification lors
du réarrangement (Kingery, 1959)

l .2. 2.2 Deuxième stade : Dissolution et précipitation

A la fin de l'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 l'énergie libre y est donc localement plus élevée qu'aux aub-es points de la surface

des particules. Tel que montré à la figure 1. 11, la différence de pression exercée sur les

contacts entraîne 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 à 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 (e)

diffusion à l'état solide. Ces mécanismes de dissolution-précipitation contribuent à la den-

sification par le rapprochement centre à centre des grains dû à l'accommodation de la

forme des particules (Bemache-Assollant, 1993). La contribution à la densification de la
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diffusion à l'état solide est toutefois inférieure aux autres mécanismes faisant intervenir la

phase liquide compte tenu que la vitesse de diffusion à l'état liquide est supérieure à celle

à l'état solide.

»& M!ll
Agyl. 11î^il l'ïi;f" . ï»$w^r^

. liquide liquide,
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Figure 1.11 : Mécanisme de dissolution-précipitation : a) aplanissement des contacts
b) dissolution des petits grains et e) diffusion à l'état solide (German,
1996)

La cinétique de densification via la dissolution-précipitation est généralement décrite

selon le modèle à deux particules qui évalue le rapprochement centre à centre des particu-

les. Ce phénomène peut être limité par deux cas possibles (Bemache-Assollant & Bonnet,

2005) : (l) limitation par la dissolution du solide à l'interface grain/liquide impliquant un

facteur cinétique de réaction kj^, ou (2) limitation par la diffusion d'où le transfert de

matière est régi par la diffiisivité du solide dans la phase liquide. Puisque cette étape est

limitée cinétiquement par des phénomènes de réaction aux interfaces ou diffùsionnels, 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 modèle n'est pas toujours très représentatif de la réalité lors du

frittage en phase liquide. En effet, l'hypothèse 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 Troisième stade : Croissance des grains

Le frittage en phase liquide s'accompagne également d'une croissance des grains dû à la

dissolution-précipitation des petites particules au profit des grosses (Warren, 1977). L'aug-

mentation du diamètre moyen des grains entraîne donc une diminution de leur nombre

moyen. A haute température, les grains grossissent alors rapidement via la diffusion à tra-

vers le liquide. Le grossissement des grains conduit à une détérioration des propriétés

mécaniques lorsque le frittage se fait à 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 l'hypothèse de particules sphériques .

G3 = G^+K/ (1. 11)

où GO est la taille de grain initiale et K 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 entièrement transitoire, c'est-à-dire disparition du liquide au cours

du temps dû à une grande solubilité du liquide dans le solide, la fin de densification peut

être régie par les mécanismes du frittage en phase solide.
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1.2.3 Paramètres inQuençant le frittage en phase liquide

l .2.3. l Morphologie de la pièce initiale

La taille des particules utilisées lors du frittage en phase liquide influence la densification.

Il a été vu à la section 1.2. 1.4 qu'une granulométrie plus fine de particules engendre un

meilleur retrait lors de l'étape du réarrangement dû à une augmentation des forces capillai-

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

lution ou la dififusion où il y a évolution en r~l et r~4/3 respectivement (Kingery, 1959). La

taille des additifs ajoutés aux mélanges est également importante. En effet, la distribution

de l'additiflors du mélange est d'autant plus homogène pour une taille de particules plus

petite (German, 1985). Par conséquent, l'homogénéité de la formation du liquide dans la

pièce par fusion de l'additif procure une plus grande densification. Une hétérogénéité de la

distribution du liquide engendre plutôt la formation de pores difficiles à éliminer dû à des

densifîcations localisées dans la pièce. Par ailleurs, la proportion de liquide générée lors

du frittage est directement influencée par la quantité d'additifqui 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 pièces

ou même, à l'effondrement.

La densité à vert jouerait également un rôle dans la densification d'une pièce (German,

1998). La fa-ansition enù-e la densification et le gonflement dépendrait entre auti-e de celle-

ci. Dans une pièce ayant une haute densité à vert, le liquide tendrait à pousser sur les parti-

cules pour les éloigner les unes des autres tandis que lorsque la densité à vert est plus fai-

blé, le liquide aurait plutôt tendance à attirer les particules ensemble. Par ailleurs, une

haute densité à vert a pour effet d'ancrer solidement les particules enti-e elles ce qui limite

la densification lors de l'étape du réarrangement (German, 1985).
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1.2. 3.2 Cycle thermique

La température est le paramèta-e déterminant pour la formation du liquide lors du fi-ittage

en phase liquide. Suite à l'apparition de la phase liquide, toute élévation de la température

a pour effet de favoriser les conditions de mouillage, d'augmenter les coefficients de diffù-

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 à la densification par fi-it-

tage en phase liquide ce qui confère au procédé une forte sensibilité à la température.

Combiné à la température, la durée du frittage doit également être contrôlée afin de maxi-

miser la densification. Généralement, la densification en présence d'une phase liquide est

assez rapide puisque les phénomènes du réan-angement et de dissolution-precipitation

interviennent dans les premières minutes du frittage. En pratique, la majeure partie de la

densification s'effectue dans les 20 premières minutes (German, 1985). Le temps de main-

tien optimal diminue avec une augmentation de la température de fhttage compte tenu

d'une plus grande diffusion à travers le liquide. En effet, un temps de maintien prolongé

entraîne la coalescence des pores et un grossissement des grains ce qui se traduit par une

détérioration des propriétés mécaniques (German, 1996).

Le contrôle de l'atmosphère de frittage est primordial lors du cycle thermique. Le matériau

doit bien sûr être stable sous l'atmosphère choisie. Dans le cas des poudres métalliques,

une atmosphère réductrice permet à la fois d'éliminer certains oxydes présents à la surface

des particules et de les protéger contre une éventuelle oxydation. De plus, le gaz doit être

soluble dans le solide. En effet, l'obtention de la densité théorique nécessite que le gaz

puisse diffuser dans la phase solide afin d'être éliminé de la porosité fermée en fin de fi-it-

tage. La pression totale de gaz a donc un rôle important puisque si les atomes de la phase

gazeuse ne sont pas solubles dans la phase solide, le gaz se retrouve piégé à l'intérieur des

pores fermés (Bouvard, 2002). Lorsque ceux-ci réti-écissent, la pression du gaz dans les

pores augmente causant généralement un gonflement de la pièce par coalescence des

pores. Le fi^ttage 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 fhttage d'une poudre

préalliée (au lieu d'un mélange de poudre) entre la température du solidus et du liquidus

d'où la formation d'une phase liquide résultant d'une fusion partielle de la phase solide

(German, 1985). Le frittage supersolidus est similaire au fi-ittage en phase liquide classi-

que à l'exception que le liquide est formé à l'intérieur de chaque particule plutôt qu'entre

les particules. En effet, la nucléation du liquide s'effectue typiquement aux joints de grains

et aux espaces interdendritiques, sites hétérogènes des particules où la dernière solidifica-

tion se produit lors de la fabrication de la poudre. Lors du frittage, les particules préalliées

entrent d'abord dans un état pâteux, 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 l. l résume révolution de la formation de liquide ainsi que la densification reliée à

la proportion de phase solide V§ et à la fraction de recouvrement du liquide aux joints de

grains.

Tableau 1. 1 : Evolution de la formation du liquide (German, 1997)

Région Stade

l

v

VI

Solide 1. 00

Recouvrement

0.00

II Rigide 0. 95 à l. 00 0. 00 à 0. 70

III Etat pâteux 0.75 à 0.95 0.70 à 0.80

IV Semi-solide 0.60 à 0.90

"Fluidlike"

Liquide

< 0.60

0. 00

0. 80 à 0.90

1. 00

Comportement

Petite densification par
fiittage solide

Lent, écoulement rampant

Grande viscosité,
flux visqueux

Densification rapide par
flux visqueux

Perte de la forme

Fluide
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Le liquide généré à l'intérieur des particules a tendance à se répartir uniformément ce qui

amène la j&agmentation 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 à la densifîcation de la pièce par réarrangement des fragments dû 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 à mouiller les grains (German, 1996). La

densification se poursuit alors de manière analogue au modèle classique du frittage en

phase liquide par les phénomènes de dissolution-précipitation et croissance des grains. La

figure 1. 12 schématise les différentes étapes du fidttage supersolidus.

a)

r

grain

b)

particule

liquide

e)

zone de
contact

liquide

.-^
a-^

d)

liquide

pore

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

Durant le frittage supersolidus, la tempérah.ire et la composition sont des facteurs détenni-

nant sur la densification et la précision dimensionnelle puisqu'ils contrôlent 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 à la température (Lund & Bala,

1974).

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

importante en liquide ce qui favorise la distorsion ou plus grave encore, l'effondrement de
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Température Température

solide

a)

liquide

L+S

T2

Tl

soli4e

^S ^A Xg XL b)

liquide

L+S

^S2 ̂ Sl ̂ A XL

Figure 1.13 : Proportion de phase liquide en fonction a) de la composition et b) de la
température de frittage (D'après German, 1990)

la pièce. 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 l'effondrement (figure 1. 14). Cette gamme de température optimale correspond

généralement à des fractions volumiques de liquide variant de 20 à 40% dépendamment

du système choisi..

Intervalle de -.

température optim

SoliduSv^^l

Densité

.

>.

__-^--)-
Grossissement des grains

/
/

/

/
/

^ffondremen

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 Etude du système Fe-P et Fe-C-P

Bien que l'utilisation de cuprophosphore Cu3P est employée lors de l'élaboration d'aciers

notamment inoxydables (Preusse & Bolton, 1999) ou à coupe rapide (Bolton & Baah,

1991), le phosphore est généralement introduit au fer par le mélange de ferrophosphore

Fe3P à 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 systèmes Fe-P et Fe-C-P.

1.2. 5. 1 Système 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 pièces. Supposons que le com-

primé utilisé est un mélange de particules de fer avec du ferrophosphore sous forme de

Fe3P afin d'avoir une teneur globale de 0.6% P, la diffusion à l'état solide du phosphore
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dans la ferrite intervient avec une augmentation de la température. Pour une température

de frittage supérieure à 1050°C, il y a fonnation d'une phase liquide transitoire par la réac-

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

de pores interconnectés par Faction des forces capillaires (voir section 1.2. 1.4). Puisque la

solubilité maximale du phosphore dans la ferrite est de 2.8%, le frittage à une température

standard de 1120°C conduit à la réduction du liquide jusqu'à 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 à 2. 8% P, la phase liquide

aurait alors été persistante. Notons que des teneurs inférieures à 0.6% de phosphore sont

normalement utilisées dans l'industrie afin d'éviter l'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 entraînant la réduction des régions austénitiques (Lindskog,

1973). Ceci a une profonde influence sur le résultat final puisque le coefficient de diffii-

sion du phosphore dans la ferrite est largement plus élevé que dans l'austénite d'où 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^L+Fe^P à 1166°C permet une meilleure densification pour un frittage à haute tem-

pérature(1180°C).

Les propriétés mécaniques de pièces Fe-P frittées à une température de 1120°C sont pré-

sentées à la figure 1. 16. Ainsi, la résistance à la traction augmente linéairement avec

l'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 l'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 à un point tel que le changement dimensionnel devient difficile à conù-ôler

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 pièce contrairement au cas du

système Fe-Cu qui engendre plutôt un gonflement des pièces. Il est donc naturel de penser

que l'addition de phosphore au système Fe-Cu ou l'addition de cuivre au système Fe-P va

permettre de contrôler le changement dimensionnel pour l'obtention de pièces près des

tolérances. La figure 1. 17 montre les résultats obtenus pour le frittage à 1120°C de pièces

Fe-Cu (NC 100. 24) et Fe-Cu-P (PNC) pour des teneurs en phosphore variant de 0.3 à

0.6%. L'addition de phosphore au système Fe-Cu affecte grandement le changement

dimensionnel. L'ajout de cuivre au système Fe-P apporte une augmentation de la résis-

tance mécanique mais une diminution de la ductilité. En contrepartie, la ductilité du sys-

tème Fe-Cu n'est pas affectée par l'addition de phosphore.
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1.2. 5.2 Système Fe-C-P
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Figure 1.18 : Diagramme ternaire Fe-Fe3C-Fe3P a) projection (Margerie, 1989) b)
3D (Laplanche, 1976)

L'introduction du carbone au système Fe-P modifie profondément le mécanisme de solidi-

fication. La figure 1. 18 illustre le diagramme ternaire Fe-Fe3C-Fe3P pour lequel chaque

système binaire présente une transformation eutectique. Tel que vu à la section précédente,

le système Fe-Fe3P (figure 1. 15) monta-e l'apparition d'une phase liquide à la réaction

eutectique (e^) et péritectique pour une température de 1050°C et 1166°C respectivement.

L'eutectique (e^) du sytème Fe-Fe3C se produit plutôt à une température de 1147°C pour

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

Fe3C-Fe3P, le diagramme ternaire de la figure 1. 18 montre qu'il y a formation de la phase

liquide (^3) à 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 Fe3P et le carbone

(Fe3C) provenant des résidus de combustion du liant polymérique utilisé lors de la mise en
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forme des pièces. La combinaison de ces trois systèmes binaires amène la formation d'un

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

réaction péritectique (U i) se passant à une température de 1005°C fait également apparaî-

tre une phase liquide (ASM handbook, 2004). Le tableau l .2 résume les différentes réac-

tions du système Fe-C-P faisant intervenir une phase liquide qui favorise la densifîcation

lors du fi-ittage.

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

Température

953°C

967°C

1005°C

1050°C

1147°C

1166°C

Transformation

Fe^P+Fe^C+f^L

Fe^P+Fe^C-t-^L

Type de
transformation

^1

e3

eutectique
ternaire

eutectique
binaire

Fe^p +y<-^ z, + a U ^ péritectique

Fe^P+a^L &1

1+Fe^C^L ÊI

Fe^P <-> Z + Fe^P

eutectique
binaire

eutectique
binaire

péntectique

Composition des
phases

L = 2.4% C, 6. 9% P
y= 1.2% C, 1. 1% P

L » 8% P, 3.2% C

L = 0. 8 C, 9.2% P
a = 0.3% C, 2.2% P
y= 0. 5% C, 2. 0% P

L = 10.2% P

L = 4.3% C

Z= 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 l'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 à 0.6% P est rarement utilisée dans l'indusfa-ie pour les

pièces 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'où la fonna-

tion d'un réseau de "steadite" (y-Fe + Fe3C + Fe3P) aux joints de grains (Krecar, Vassileva,

Damiinger & Hutter, 2004). Cet eutectique phosphoreux mène alors à une détérioration

des propriétés mécaniques. L'observation de la figure 1.20 indique qu'à plus de 1% P, la

résistance mécanique augmente rapidement avec l'ajout de carbone pour atteindre un

maximum à 0.2% C. La faible résistance mécanique à plus haute teneur en carbone estjus-

tement causée par la formation de l'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-

nés propriétés mécaniques obtenues avec l'âjout 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 à graphite sphéroïdal

Comme son nom l'indique, la fonte à graphite sphéroïdal est caractérisée par la présence

de graphite sous forme de sphéroïdes plutôt que des lamelles retrouvées dans la fonte grise

classique. La fonte à graphite sphéroïdal (fonte GS) est également connue sous le nom de

fonte nodulaire ou fonte ductile. Cette morphologie du graphite est possible par l'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 Y International Nickel Company

U. S.A. découvrent de façon indépendante qu'il était possible de modifier la structure

lamellaire du graphite par l'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 l'obtention de propriétés mécaniques se rappro-

chant de celles de l'acier (SorelMetal, 1990). Contrairement aux lamelles, les sphéroïdes

de graphite produisent un effet d'entaille minimal (Margerie, 1989). Tel que montré à la

figure 1.21, le graphite nodulaire supprime l'efifet de crique au lieu de favoriser la propa-

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

)

Figure 1.21 : Graphite a) lamellaire; propagation de fissures b) sphéroïdal; arrêt de
crique (SorelMetal, 1990)
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Cette caractéristique des fontes GS permet un allongement à la traction pouvant atteindre

jusqu'à 18% ce qui justifie la qualification de ductile (Davis, 1996). La fonte nodulaire

conserve toutefois les qualités essentielles de la fonte grise, c'est-à-dire, la coulabilité, la

résistance à la corrosion, la résistance à l'usure et une facilité d'usinage des pièces. L'inté-

rêt d'opter pour la fabrication d'une pièce de fonte ductile est l'obtention de bonnes pro-

priétés mécaniques à un coût nettement avantageux. Le tableau 1.3 met en perspective

toute la polyvalence de la fonte à graphite sphéroïdal en comparaison aux auti-es types de

fontes.

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

Caractéristique

Coulabilité

Usinabilité

Amortissement

des vibrations

Durcissement de
la surface

Module
d'élasticité

Résistance

à l'impact

Résistance à la

corrosion

Résistance/

poids

Résistance à

l'usure

Coût de
fabrication

Fonte
GS

Fonte
malléable

Fonte

grise

Acier à
0.3%C

Fonte
blanche

N/D

N/D

N/D

N/D

N/D

MEILLEUR PIRE
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Depuis 1955, la croissance fulgurante de la production mondiale de la fonte à graphite

sphéroïdal (figure 1.22) est expliquée par les nombreux avantages qu'ofifre celle-ci tant au

niveau des propriétés mécaniques, de son élaboration ou de son coût de production. La

fonte ductile oeuvre maintenant dans plusieurs secteurs industriels notamment le domaine

automobile, l'hydraulique et le génie civil.

PRODUCTION MONDIALE
DE

FONTE GS
(Incluant les tuyaux)

20

16
s

g 12
l
l 8

Croissance : 4%

1950 1960 1970 1980 1990 2000 2006

ANNÉE

Figure 1.22 : Production mondiale de fonte GS (SorelMetal, 1990)
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1.3. 1 Elaboration d'une fonte à graphite sphéroïdal

Les étapes importantes entrant dans l'élaboration d'une fonte à graphite sphéroïdal sont le

contrôle de la composition chimique globale, le fa-aitement au magnésium et l'inoculation

au silicium. Ces différentes étapes sont exposées de façon plus détaillée dans les sous-sec-

tions qui suivent.

1.3. 1. 1 Composition d'une fonte à graphite sphéroïdal

Les principaux éléments entrant dans la composition d'une fonte à graphite sphéroïdal

sont le carbone, le silicium, le manganèse, 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-

dène, le cuivre et/ou le chrome afin d'accroître ses propriétés mécaniques. L'élaboration

d'une fonte ductile commence donc par un choix judicieux de la composition chimique

d'où l'importance de connaître les effets des différents éléments afin de bien les contrôler.

Carbone

Dans la fonte ductile, le carbone se retrouve principalement sous fomie de graphite nodu-

laire. Dépendamment de la teneur en silicium, la teneur en carbone se situe entre 3.4 à

3. 8% tel qu'illustré à la figure 1.23. Lors de la solidification, une teneur trop basse

entraîne souvent un retrait excessif tandis qu'un excès 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 à graphite sphéroïdal (Jault, 2001)

Compte tenu de l'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. L'expression de

l'équivalent en carbone est définie à l'équation 1. 12 (ASM handbook, 1990a)

CE = %C + ^%Si + ^/oP (1. 12)

Une comparaison du carbone équivalent avec la teneur en carbone de l'eutectique du sys-

tème Fe-C, soit 4.3%, permet d'apprécier si une fonte est hypoeutectique, eutectique ou

hypereutectique. Il est utilisé à tifa-e de guide sur le comportement lors de la solidification

et l'obtention de certaines propriétés.

Silicium

Le silicium possède un excellent potentiel graphitisant (ASM handbook, 1990b). Son

ajout influence directement le passage du système métastable Fe-Fe3C au système 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 à

diminuer la dureté de la fonte et à accroître sa ductilité par formation préférentielle de fer-
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rite. Cependant, dans une fonte entièrement ferritique, l'augmentation de silicium durcit la

ferrite et accroît sensiblement la résistance mécanique. De fortes teneiirs en silicium

offrent une meilleure résistance à l'oxydation pour des applications à haute température.

Le silicium est également reconnu pour améliorer la fluidité du liquide ce qui favorise la

coulabilité de la fonte lors de l'élaboration d'une pièce.

Manganèse

Le manganèse est reconnu pour êti'e un élément stabilisateur de la perlite (Davis, 1996).

Les effets d'une concentration excessive de manganèse conduit toutefois à des problèmes

de ségrégation aux joints de grain. Une pièce en fonte GS ayant une teneur moyenne en

manganèse 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 manganèse augmente les propriétés mécaniques mais conduit aussi à une diminu-

tion de la ductilité et de la ténacité. Le manganèse doit donc être 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 manganèse peut-être présent jusqu'à

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

IVIagnésium

Le magnésium est l'élément essentiel pour l'obtention de graphite sphéroïdal. 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 à une

bonne sphéricité des nodules. Pour une concentration inférieure à 0.03% en magnésium

résiduel (Janowak & Loper, 1971), il y aura plutôt 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 coût d'usinage

(Elliott, 1988). Plus de détails sur le traitement au magnésium figurent à 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 après ti'aitement soit suffisant pour jouer son

rôle de sphéroïdisant. Pour une concentration trop importante en soufi-e, le carbone aura

tendance à 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 à 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 antisphéroïdisants

La présence en trace de certains éléments dits "poisons" peut conduire à une dégénéres-

cence de la morphologie sphéroïdale du graphite. L'effet de ces éléments indésirables peut

toutefois être neutralisé par l'addition de cérium pour des teneurs variants de 0.003 à

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

Aluminium

Arsenic

Bismuth

Plomb

Antimoine

Tellure

Titane

% poids

0.05

0.02

0.002

0.002

0.001

0.02

0.03
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1. 3. 1.2 Traitement de sphéroïdisation du graphite

Le traitement de sphéroïdisation par l'ajout d'éléments spécifiques est primordial dans

l'obtention du graphite sous forme nodulaire. L'action du cérium et du magnésium sur la

morphologie de croissance du graphite a été découvert à la fin des années 40. D'autres

produits tels le calcium, les terres rares, les alcalino-terreux, etc. ont été étudiés mais le

magnésium apparaît jusqu'ici comme l'élément étant le plus sûr et le moins onéreux. Pour

cette raison, la suite de cette section reposera plus spécifiquement sur le traitement au

magnésium pour l'obtention d'une fonte à graphite sphéroïdal.

Le magnésium agit d'abord comme agent désulfùrant et désoxydant du bain liquide en

fusion (Margerie, 1995). Cet élément, très avide en soufre et oxygène, se combine à ceux-

ci pour les éliminer presque entièrement d'où l'intérêt d'une fonte de base relativement

pure en soufre et oxygène afin de limiter les coûts reliés aux pertes en magnésium. De

façon indirecte, l'effet sphéroïdisant du magnésium se produit par la quantité résiduelle

qui s'associe au carbone pour créer les nodules.

Le magnésium, qui possède une température d'ébullition de 1108°C, se trouve à l'état

vapeur à 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 plutôt 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 à 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 élevée en silicium d'où l'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 : (l) la méthode du plongeur qui consiste à mettre le produit dans une clo-

che réfi-actaire trouée et (2) la méthode sandwich où l'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 caractère volatil, l'action sphéroïdisant du magnésium n'est valable que pour

une courte période de temps. Le maintien en poche de la fonte doit donc être bref afin de

limiter la perte du magnésium résiduel par son oxydation au contact avec l'oxygène con-

tenu dans l'air. En effet, comme il a déjà été mentionné à la section 1.3. 1. 1, une teneur

résiduelle en magnésium comprise entre 0.03 et 0.06% est nécessaire pour l'obtention de

graphite sphéroïdal. Autrement, ime quantité insuffisante en magnésium provoque plutôt

la formation du graphite vermiculaire ou lamellaire. Une inoculation au silicium pratiquée

juste avant la coulée permet toutefois de repousser l'évanouissement de l'effet du magné-

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

100%

Nodularité

Evanouissement

du Mg

Traitement

auMg
Inoculation

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

L'utilisation d'un agent sphéroïdisant comme le magnésium favorise la formation de car-

bures à cause de sa tendance à induire une forte surfùsion d'où la nécessité de pratiquer

une inoculation (section 1.3. 1.3) après le traitement de sphéroïdisation afin d'accroître le

potentiel de graphitisation du liquide.
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1. 3. 1.3 Inoculation de la fonte

L'inoculation consiste à introduire dans la fonte liquide des germes qui tendent à faire

diminuer la surfusion favorisant ainsi la cristallisation du graphite au profit des carbures

(Lesoult, 1986). Cette étape est déterminante sur la microstmcture finale et les propriétés

de la fonte. Elle permet de contrôler la taille et le nombre de nodules, de réduire ou d'éli-

miner les carbures et d'améliorer l'usinabilité. En effet, une inoculation bien pratiquée

augmente le nombre de nodules ce qui tend à augmenter la proportion de ferrite dans la

fonte à l'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)

Rhomboé-
lue Uexaeonal , .

drique

(FeO)2SiÛ2
(Mn02)SiÛ2

(FeO, MnO)SiÛ2
NizSi

Si02
FeS
SiC
NiS

CaMg

A12Û3
CaSiz
NiSi2

TiÛ2
CaC2
CrC2
CeCz
LiCz

ZrSi04
NiSi

A^Ca

Cubique

CaO
MgO
SrO
BaO
MnO
FeO
Ce02
LÎ2Û
TiN
ZrN

MgzSn
TeSn

CaS
MgS
BaS
MnS
LÎ2S
TiC
ZrC
NiSz
Ni3Si

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 l'inoculation est tardive, plus elle est efficace. Les principaux inoculants utilisés dans

l'industa^e sont les ferrosiliciums dont la teneur massique en silicium varie entre 60 et

80% (ASM handbook, 1988). Un ferrosilicium pur ne possède presque aucun pouvoir ino-

culant; ce sont les impuretés contenues dans le ferrosilicium telles l'aluminium, le cal-
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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 à la stmcture hexagonale du graphite. Pour une

stmcture cristalline différente, la cristallisation est possible pour des germes possédant un

paramètre de maille se rapprochant à 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 à la section précédente, une inoculation pratiquée après le traitement de

sphéroïdisation permet de prolonger l'effet du magnésium pour l'obtention d'une bonne

nodularité du graphite. La figure 1.25 montre la microstmcture de deux échantillons cou-

lés 7 min après le traitement de la fonte au magnésium. Dans le premier cas, l'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 l'effet du magnésium par la présence de graphite vermiculaire tan-

dis que l'échantillon inoculé peu de temps avant la coulée montre l'obtention de beaux

nodules de graphite sphéroïdal. 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 sphéroïdale (Lee, 1971; Hummer, 1974).

Par ailleurs, il y a également évanouissement de l'effet de l'inoculant par la diminution du

nombre de germes propices à la formation du graphite pour un temps de maintien en

poche trop long. Ce phénomène apparaît agir de façon indépendante à l'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 suggère qu'il est préférable de couler la fonte avant un

temps maximal de 10 min suivant l'inoculation afin d'en conserver les effets. Il est donc

d'usage de procéder à la couler aussitôt que possible après l'inoculation.
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Figure 1.25 : Microstructure d'échantillons coulés 7 min après le traitement au
magnésium a) inoculé avant b) inoculé après (Hummer, 1974)
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Figure 1.26 : Réduction du nombre de germes en fonction du temps de maintien de la
fonte liquide (Elkem, 2004a)
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1.3.2 Solidification d'une fonte à graphite sphéroïdal

La solidification d'une fonte à graphite sphéroïdal comporte principalement deux stades :

(l) la solidification principalement contrôlée par la nucléation et (2) la croissance des

sphéroïdes de graphite.

1. 3.2. 1 Nucléation

Les fontes sphéroïdales ayant subi le traitement au magnésium et l'inoculation au silicium

solidifient selon le système stable fer-graphite (figure l .27). Que se soit pour une fonte GS

hypo ou hypereutectique, il a été démontré que les germes du graphite apparaissent direc-

tement dans le liquide en fusion (Loper & Heine, 1961). La nucléation du graphite de ces

deux types de fontes provient toutefois d'une source différente. La solidification d'une

fonte hypereutectique commence par la formation de germes de graphite dans l'intervalle

liquide+graphite tel que prédit par le diagramme d'équilibre (figure 1.27) tandis qu'une

fonte hypoeutectique commence plutôt à solidifier avec la formation de dendrites d'austé-

nite pro-eutectique (Laplanche, 1976). L'excédant de carbone rejeté entre les branches des

dendrites dans le liquide favorise alors les conditions de nucléation du graphite sur des

germes. Les dendrites jouent donc un rôle important dans la solidification d'une fonte GS

hypoeutectique (Rickert & Engler, 1985).
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u

Teneur en carbone (%poids)

Figure 1.27 : Diagramme d'équilibre fer-carbone (ASM handbook, 1992 )
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Les mécanismes par lesquels les germes incitent la formation du graphite ont fait l'objet

de plusieurs études. Les germes servant à la nucléation du graphite sphéroïdal proviennent

des produits sphéroïdisants et inoculants utilisés lors de l'élaboration de la fonte nodulaire.

Les résultats dépendent donc de la nature des produits utilisés d'où la divergence d'opi-

nion présente dans la littérature. Ainsi, Lux (1964) a démontré que les carbures de calcium

(CaC2), les carbures de strontium et baryum pouvaient servir de germes pour la croissance

du graphite. Warrick (1966) a découvert que les germes obtenus suite à l'utilisation de ter-

res rares combinés ou non au magnésium présentaient une forte concentration de ces élé-

ments ainsi que du soufi-e au centre des nodules. Il postulat alors que les sulfures de terres

rares et/ou magnésium agissent comme germes servant à la nucléation du graphite. Des

concentrations fixes en magnésium et silicium ont plutôt permis à Rosenstiel et al. (1966)

d'identifier la chrysolite (SMgOz. SiO^, 2H20) au centre des nodules. Quant à eux, Jacobs

et al. (1974) ont établi que les germes étaient composés d'un noyau de sulfure de Ca-Mg

ou Ca-Mg-Sr entouré d'un oxyde complexe Mg-Al-Si-Ti ayant une structure spinelle.

Toutes les études rapportées impliquent toutefois une nucléation hétérogène du graphite

sur les germes en présence dans le liquide ce qui est associé à une forte surfusion (Weiser,

Bâtes & Wallace, 1967).

Les germes pour la nucléation du graphite peuvent donc être de différentes natures suivant

les méthodes d'élaboration de la fonte. Une fois la nucléation du graphite engendrée,

celui-ci peut ensuite croître par épitaxie sur les germes (Jacobs, Law, Melford & Stowell,

1974).
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l . 3.2.2 Croissance des sphéroïdes de graphite

La croissance du graphite sous forme de sphéroïde fait suite à la nucléation des gennes de

graphite dans le liquide. Le graphite est caractérisé par une structure cristalline hexagonale

telle que montré à la figure 1.28. L'énergie interfaciale entre le liquide et le graphite serait

responsable de la morphologie de croissance du graphite (Selcuk, 1974; McSwain &

Bâtes, 1974; Minkoff, 1983). Ainsi, le soufre et l'oxygène présents dans la fonte sont

adsorbés sur le plan basai du graphite ce qui impose une croissance selon l'axe A (Murthy,

Kishore & Seshan, 1986). Il en résulte une formation de lamelles de graphite telle qu'illus-

trée à la figure 1.29a. En l'absence de soufre et d'oxygène, les conditions de tension de

surface à l'interface graphite/liquide favorisent une modification de la morphologie de

croissance lamellaire. Le graphite croît plutôt de façon radiale, sous forme de sphéroïde, à

partir du germe selon l'axe C. Les plans basaux forment alors la surface du nodule. Cette

stmcture est montrée à la figure l .29b

Axe A

Face C

. 0-- x.̂ "^ P Plan basai

;0 ^0- ~07î^
0 °''" 0 0"'

-0-;

r
Face A

^ti Plan basai

Figure 1.28 : Structure cristalline du graphite (Wieser, Bâtes & Wallace, 1967)

Les sphéroïdes de graphite ainsi formés autour d'un germe, s'entourent rapidement d'une

couche d'austénite avant même d'avoir atteint la température eutectique (Loper & Heine,

1961; Lux, Mollard & Minkoff, 1974). En effet, la nucléation et la croissance du graphite

diminuent localement la teneur en carbone à l'interface graphite/liquide ce qui favorise la
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a)
; Face C

Figure 1.29 : Morphologie de croissance du graphite selon la direction a) lamelle b)
sphéroïde (Wieser, Bâtes & Wallace, 1967)

formation d'un mince film d'austénite (figure 1.30a). Par contre, une étude a démontré

que seulement les nodules excédant un certain diamètre sont susceptibles de développer

cette enveloppe d'austénite. (Wetterfall, Fredriksson & Hillert, 1972). Selon Morrogh

(1955), la présence d'une telle couche d'austénite autour du graphite serait un facteur

détenninant dans la croissance sphéroïdale des nodules en comparaison aux lamelles qui

croissent directement en contact avec le liquide.

Au cours de la solidification vers l'eutectique, la croissance des sphéroïdes se poursuit par

la diffusion à l'état solide du carbone à travers l'enveloppe d'austénite solide à partir du

liquide (figure 1. 30b). Le carbone précipite alors sur le nodule sous forme de graphite. A

ce stade, l'épaisseur de l'enveloppe d'austénite demeure constante (Loper & Heine, 1961).

Dans l'intervalle de solidification eutectique, les sphéroïdes de graphite continue leur

croissance en même temps que l'enveloppe d'austénite augmente en épaisseur. En effet,

l'appauvrissement de la solution solide en carbone (solvus) favorise le dépôt de graphite

sur les nodules existants. Au passage de l'eutectoïde, le diagramme d'équilibre du système

Fe-C-Si (figure 1.31) montre l'apparition du domaine triphasé ferrite/austénite/graphite.

La ferrite apparaît alors préférentiellement autour des nodules compte tenu du profil de

concentration en carbone plus faible (figure 1. 30e). La vitesse de refi-oidissement influ-

ence grandement la microstmcture finale de la matrice (Durand-Charre, 2003). Ainsi, la

ferrite tend à se développer dans toute la matrice pour un refroidissement suffisament lent
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Figure 1.30 : Formation des nodules du graphite a) croissance en contact avec le
liquide b) formation de l'enveloppe d'austénite e) formation d'un halo
de ferrite (D'après Durand-Charre, 2003)

tandis qu'à un taux plus élevé, la ferrite est présente sous forme de halo autour des nodules

de graphite. Etant sursaturée en carbone, le reste de la matrice d'austénite instable se

transforme alors en perlite. Cette microstmcture dite oeil-de boeuf("bull's eye") montrée

à la figure 1.32 est typique d'une fonte ferrito-perlitique.

La quantité et la forme du graphite généré lors de la solidification d'une fonte ductile ne

peuvent être altérées par l'application de traitements thermiques subséquents à moins que

celui-ci implique l'apparition d'une phase liquide. En effet, les recherches de Kellermann

& Loper (1964) ainsi que Chakrabarti (1982) ont démontré qu'il était difficile d'obtenir

des sphéroïdes de graphite suite à la refusion franche de la fonte nodulaire solidifiée.

Selon ces études, la refusion d'une fonte ductile suscite l'apparition du liquide à l'inter-

face graphite-austénite ce qui provoque une ouverture de la couche d'austénite entourant

les nodules de graphite. Cet ouverture expose donc les nodules directement au liquide

d'où une dissolution rapide des sphéroïdes de graphite. La resolidification mène alors à la

formation de graphite lamellaire, vermiculaire ou fibreux ("coral-like graphite") dépen-

damment de la teneur résiduelle en magnésium et de la vitesse de refroidissement. Le

temps de maintien à température en présence du liquide activerait l'évanouissement du
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magnésium. Par conséquent, la teneur résiduelle en magnésium suite à la refusion devient

alors insuffisante lors de la solidification pour reformer les sphéroïdes de graphite.

T°C

1400 a/'liquide
a
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1000
a/y

/a/liquide

(Fe-4SI)-C

Y/liqulde

y/graphite

800
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a/graphite

0-5 Cpds% 1-° 1,5

Figure 1.31 : Diagramme d'équilibre du système Fe-C-4%Si (Durand-Charre, 2003)
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-ï;:?

..^if

100 ̂ im

Figure 1.32 : Micrographie d'une fonte ferrito-perlitique (Selcuk, 1974)
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1.3.3 Microstructures, traitements thermiques et propriétés des fontes
à graphite sphéroïdal

La forme sphérique des nodules du graphite est une caractéristique commune aux différen-

tes nuances des fontes à graphite sphéroïdal qui se distinguent toutefois par la nature de la

matrice métallique. La matrice, qui peut être ferritique, perlitique, austénitique, martensiti-

que, bainitique, etc., varie en fonction de la composition et de la vitesse de refroidisse-

ment, et peut être modifiée par traitements thermiques suivant les mêmes principes qu'un

acier. La figure 1.33 montre l'influence de la microstmcture de la matrice métallique sur la

résistance en traction de divers types de fonte à graphite sphéroïdal.

MATRICE

Femtique

(60^0-18)

60 000 psi

(414 Mpa)

Ferrito-

perlitique

(80-55-06)

80 000 psi

(552 MPa)

Perlitique

(100-70-03)

100 000 psi

(690 MPa)

Martensite

(avec austé-

nite retenue)

*N. D.

Martensite

revenue

115 000 psi
(793 MPa)

ADI

150000 psi

(1 050 MPa)

ADI

(150-100-7) (230-185.)

230 000 psi

(1 600 MPa)

Austénitique

45 000 psi

(310 MPa)

* Limite élastique approximative : 87 000 psi (600 MPA, Dure, Fragile) (Noter que les grossissements sont différents)

Figure 1.33 : Microstructure et résistance en traction de divers types de fonte à
graphite sphéroïdal (SorelMetal, 1990)

La norme ASTM utilise trois nombres successifs indiquant, la résistance à la traction en

ksi, la limite d'élasticité en ksi et rallongement à la traction en pourcentage pour désigner

les différentes classes de fontes GS. A titre d'exemple, la fonte ferritique 60-40-18 pos-

sède une résistance en traction de 60 ksi, une limite d'élasticité de 40 ksi et un allonge-

ment à la fa-action de 18%. Le tableau 1.7 met en relation les propriétés mécaniques, la

microstmcture ainsi que les principales applications de plusieurs nuances de fontes ducti-

les.
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Tableau 1.7 : Propriétés mécaniques, microstructures et applications typiques pour
des grades standards de fonte à graphite sphéroïdal (Davis, 1996)

A 536

A 897

Résistance à Limite Allon-

65-45-12 448 65 310 45

120-90-12 827 120 621

Grade l

Grade 2

Grade 3

Grade 4

860 125

1035 165

1205 175

1380 200

550

690

827

965

90

80

100

120

140

%

18

Norme ^""J" la traction d'élasticité gement Micro-
ASTM ". """ strucutre

MPa ksi MPa ksi

A 395 60-40-18 414 60 276 40

A 476 80-60-03 552 80 414 60

60-40-18 414 60 276 40 18

12

12

10

7

4

2

Ferritique;
recuit

Ferritique/
perlitique;

bmt de coulée

Ferritique;
peut être recuit

Principalement
ferritique;

bmt de coulée

ou recuit

Ferritique/
80-55-06 552 80 379 55 6 periitique;

brute de coulée

Principalement
100-70-03 689 100 483 70 3 periitique;

normalisé

Martensitique;
trempe et

revenu

Ferrite

aciculaire et
austémte

résiduelle

Applications

Valves, raccords

Cylindre sécheur
de papeterie

Pièces travaillant

sous pression;
boîtiers de valves

et de pompe

Pièces de machi-

nenes soumises

aux chocs et aux

efforts cyclique
(fatique)

Vilebrequins,
engrenages et

rouleaux

Engrenages de
haute résistance,
pièces d'automo-
biles et machine-

nés

Pignons, engrena-
ges, rouleaux,

glissoires

Engrenages, vile-
brequins, chaînes

articulées,
maillons de

chaîne, j oints de
cardan, etc.

Les sous-sections qui suivent présentent les différents types de fontes ductiles de façon

plus détaillée ainsi que leur méthode d'obtention.
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1. 3. 3. 1 Fontes GS ferrito-periitiques (80-55-06)

Les nuances ferrito-perlitiques se distinguent par le caractère mixte de la matrice consti-

tuée de ferrite et de perlite qui entoure les sphéroïdes de graphite. En fait, la ferrite se

retrouve sous forme de halo autour des nodules de graphite, le reste de la matrice étant

perlitique. La proportion de ces constituants est dépendante de la vitesse de refroidisse-

ment; la ferrite peut se développer presque entièrement dans la matrice pour une vitesse

très faible (Durand-Charre, 2003). La solidification microstmcturale de ce type de fonte

fait d'ailleurs l'objet d'une explication détaillée à la section 1.3.2. Un avantage majeur des

fontes GS ferrito-perlitiques est son faible coût de production puisqu'elles sont obtenues à

l'état bmt de coulée pour un refroidissement relativement lent. Les propriétés mécaniques

de ces fontes sont intermédiaires entre celles des fontes ferritiques et perlitiques (tableau

1.7 de la page 54). Il est possible de modifier la microstmcture de la matrice par traite-

ments themiiques donnant ainsi naissance à une variété de fontes ductiles dont les nuances

sont présentées aux sections sous-jacentes.

l . 3. 3. 2 Fontes GS ferritiques (60-40-18)

L'élaboration des fontes ferritiques se fait par un traitement combiné en deux étapes des

nuances ferrito-perlitiques. Dans un premier temps, la pièce doit subir une austénitisation

à une température normalement comprise entre 900 et 950°C afin de décomposer les car-

bures libres. La durée du palier (généralement entre l et 3 h) dépend de la teneur en sili-

cium de la fonte qui est d'autant plus courte que la teneur est élevée (Parent-Simonin,

1999). L'alliage est ensuite refroidi dans la gamme de températures 690-760°C à une

vitesse suffisamment lente pour permettre au carbone de diffuser et précipiter sur les sphé-

roïdes de graphite. A titre d'exemple, pour une fonte à graphite grossier ayant 1.5% Si,

cette vitesse sera de 0, 1 à 0,5°C/min tandis que pour une fonte à graphite fin dont la teneur

est de 3% Si, la vitesse peut atteindre jusqu'à 2 à 5°C/min (Parent-Simonin & Margerie,

2001). Un temps de maintien à cette température permet une ferritisation complète de la

matrice. La figure 1.34 ci-dessous montre bien l'influence du temps de maintien sur la

proportion de perlite restante. Afin d'éviter le phénomène de fragilisation dû à la ségréga-
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tion d'impuretés aux joints de grains, l'alliage subi par la suite soit un refroidissement

rapide à l'air à partir de 650°C ou un refroidissement lent en four jusqu'à 300°C. La

matrice entièrement ferritique entourant les nodules de graphite confère à l'alliage une

bonne ductilité pouvant atteindre jusqu'à 18% (Davis, 1996). Les nuances ferritiques pos-

sèdent également une bonne résistance à la traction et à l'impact, ainsi qu'une limite

d'élasticité similaire à celle d'un acier à faible teneur en carbone. Il est également possible

de couler directement des pièces de fontes GS ferritiques en intégrant les principes du trai-

tement thermique, sans passer par l'étape d'austénitisation, lors du refi-oidissement (Sorel-

Métal).
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Figure 1.34 : Cycle de recuit en deux étapes d'une fonte ductile. Variation du
pourcentage de perlite résiduelle en fonction du temps de maintien à
température au cours de la seconde phase (Parent-Simonin, 1999)

1. 3. 3. 3 Fontes GS perlitiques (100-70-03)

Une façon d'obtenir les fontes à graphite sphéroïdal perlitiques découle du traitement de

nonnalisation appliqué aux stmctures de fontes ferrito-perlitiques. Tel que schématisé sur

le diagramme TTT de la figure 1.35, une nonnalisation s'effectue d'abord en portant les

pièces entre 870 et 940°C dans le domaine austénitique pendant environ Ih. Le refi-oidis-

sèment à l'air qui suit l'austénitisation conduit généralement à une stmcturc homogène de

perlite fine. Des éléments d'alliage comme le manganèse, le nickel et le molybdène peu-
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vent être ajoutés puisqu'ils favorisent le développement d'une matrice entièrement perliti-

que (ASM handbook, 1991). La normalisation est quelquefois suivie d'un revenu dans la

gamme de température 450 et 650°C dépendamment de la dureté désirée. Le revenu est

aussi utilisé afin de réduire les contraintes résiduelles tout en permettant d'obtenir une

grande ténacité et résistance à l'impact. Ce grade des fontes nodulaires possède une ducti-

lité moyenne mais son usinabilité surpasse notamment celle des aciers pour des propriétés

physiques équivalentes (SorelMetal). Tout comme les fontes GS ferritiques, il est égale-

ment possible d'obtenir les fontes perlitiques brutes de coulée en contrôlant les conditions

de solidification.
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Figure 1.35 : Courbe TTT des fontes ductiles (Durand-Charre, 2003)

1. 3. 3. 4 Fontes GS martensitiques (120-90-12)

L'application d'un traitement de trempe après austénitisation des fontes ductiles engendre

la formation d'une stmcture martensitique possédant une haute résistance mécanique ainsi

qu'une grande résistance à l'usure. Le refroidissement rapide est souvent accompagné

d'une halte permettant l'homogénéisation de la température dans la pièce ce qui diminue

les risques de tapure lors de la transformation de l'austénite en martensite (Parent-Simonin
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& Margerie, 2001). Un exemple de cette trempe étagée est montre sur le diagramme TTT

de la figure 1.35. Cette sùncture bmte de coulée est toutefois dure et cassante. Un revenu

entre 425 et 600°C permet d'améliorer la ténacité de l'alliage par décomposition de la

martensite et retour partiel vers les structures d'équilibre (ASM handbook, 1990). Cette

nuance des fontes nodulaires est donc caractérisée par des sphéroïdes de graphite entourés

d'une matrice de martensite revenue représentant un bon compromis entre l'usinabilité, la

résistance à l'usure et les propriétés mécaniques.

1. 3. 3. 5 Fontes GS austénitiques

L'obtention d'une matrice austénitique est possible en raison de la composition chimique

de ce type de fonte, notamment de leur haute teneur en nickel (Davis, 1996). Les fontes

austénitiques, obtenues à l'état bmt de coulée, sont néanmoins fréquemment soumises à

des traitements thermiques. Ainsi, un recuit de détente permet la relaxation des contraintes

par diminution des contraintes résiduelles engendrées lors de la fabrication d'une pièce.

Ce traitement consiste à maintenir pendant une heure la pièce entre 500 et 650°C, et de lui

faire subir un refroidissement lent au four. Il est également possible de traiter ces fontes

par adoucissement afin de limiter leur niveau de dureté, ou par un traitement qui vise

l'amélioration de la résistance mécanique. Les fontes austénitiques sont reconnues pour

leur bonne résistance à la corrosion et à l'oxydation, leurs propriétés magnétiques supé-

rieures ainsi que leur ténacité élevée et leur grande stabilité dimensionnelle à hautes tem-

pératures.

1. 3. 3. 6 Fontes GS bainitiques ("ADI")

Les fontes dites "ADI" (ttAustempered Ductile Iron"), développées plus récemment, sont

le résultat d'une trempe étagée en deux étapes (Parent-Simonin, 1999). Une austénitisa-

tion des pièces de fonte ductile est d'abord effectuée à une température entre 850 et 950°C.

Le temps de maintien doit être assez long afin d'obtenir saturation en carbone dans l'aus-

ténite. En pratique, la durée dans le domaine austénitique se situe entre l et 2h. Au cours

de la 2 étape, les pièces subissent une trempe isotherme généralement en bain de sel ce
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qui génère un taux de refi-oidissement suffisamment rapide pour favoriser la transforma-

tion bainitique. La température et le temps de maintien sont choisis dépendamment des

propriétés désirées; la tempérahire étant d'autant plus faible pour une résistance mécani-

que élevée. Ainsi, une température de transformation entre 250 et 325°C confère à

l'alliage des résistances mécaniques supérieures (1200-1400 MPa) tout en conservant une

certaine ductilité (2-4%). Une trempe isotherme effectuée à une température comprise

entre 350 et 420°C est plutôt associée à une bonne ductilité (8-10%) et une bonne ténacité

combinées avec une résistance mécanique relativement haute (900-1100 MPa). Les tem-

pératures utilisées pour la trempe isotherme se situant au-dessus de M§ mènent normale-

ment à la formation de bainite. Par contre, la microstmcture résultante de ces traitements

est essentiellement constituée de ferrite sursaturée en carbone et d'austénite enrichie en

carbone puisque la haute teneur en silicium ne permet pas la formation de carbures

(Durand-Charre, 2003). L'expression "fonte GS bainitique" est néanmoins utilisée compte

tenu de la similitude de la morphologie de la ferrite de type Widmanstâtten avec la bainite.

Des éléments trempants tels le nickel, le cuivre et le molybdène sont utilisés afin d'éviter

la formation de perlite mais ceux-ci jouent également un rôle dans l'amélioration des pro-

priétés mécaniques (Parent-Simonin & Margerie, 2001). Il est recommandé de limiter la

teneur en manganèse autour de 0.5% puisque le manganèse stabilise la perlite et ségrège

aux joints de grains causant ainsi une diminution des propriétés (Muratore, n. d. ). L'élabo-

ration des fontes ADI reste un procédé fa-ès sensible quant aux choix des matières premiè-

res, à la précision des températures (±5°C) et de la durée du maintien isotherme pour

l'obtention de la microstmcture, et donc, des propriétés optimales.

Les propriétés uniques et le faible coût de production justifient donc, le plus souvent, le

développement d'applications en fontes nodulaires au profit des pièces en fonte malléable,

en acier moulé ou corroyé.
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1.3.4 Facteurs influençant les propriétés mécaniques des fontes GS

l .3.4. l Morphologie du graphite

La morphologie du graphite est un facteur déterminant des fontes qui affecte les propriétés

mécaniques comme il est montré à la figure l .36a. Ainsi, la fonne sphéroïdale du graphite

permet d'obtenir de meilleures propriétés car elle produit dans la matrice l'effet d'entaille

minimal. La morphologie du graphite pour les fontes GS est déterminée selon la norme
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Figure 1.36 : Influence a) de la morphologie du graphite et b) de la nodularité sur
certaines propriétés mécaniques des fontes ductUes (ASM handbook,
1990a)

La nodularité du graphite, c'est-à-dire le ratio entre le graphite de fomie sphéroïdale et le

graphite total, influence également les propriétés mécaniques. Tel qu'illustré à la figure

1.36b, la résistance mécanique et la ductilité diminuent pour une plus grande proportion

de graphite non-sphéroïdal. La forme du graphite non-sphéroïdal présent dans la fonte est

aussi déterminante sur les propriétés car l'effet d'entaille de fines lamelles aux bouts poin-

tus est plus important que celui du graphite vermiculaire aux extrémités arrondies. La

taille et l'uniformité du graphite influencent aussi les propriétés mécaniques mais à un

degré moindre que la morphologie du graphite (ASM handbook, 1988).
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1. 3.4.2 Structure de la matrice

Par le contrôle de la microstmcture lors de la solidification bmte de coulée ou par l'appli-

cation de traitements thermiques, les fontes nodulaires offrent une large gamme de pro-

priétés mécaniques distinctes à l'intérieur d'une gamme de composition restreinte. La

figure l .37 met en perspective la polyvalence des fontes GS au niveau des propriétés pou-

vaut être atteintes par les différentes nuances disponibles.
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Figure 1.37 : Relation entre la résistance à la traction et rallongement pour
différentes nuances de fonte ductile (ASM handbook, 1991)

La stmcture obtenue à l'état brut de coulée consiste en des proportions variables de perlite

et de ferrite, dépendamment de la vitesse de refroidissement. L'enveloppe de ferrite autour

des nodules de graphite diminue la limite élastique mais augmente rallongement à la mp-

turc, la résistance à l'impact et la résistance en fatigue (Davis, 1996). Pour une proportion

de perlite plus élevée, la résistance mécanique ainsi que la dureté de la fonte augmentent.

Les caractéristiques mécaniques des constituants tels que la perlite, la bainite ou la mar-

tensite revenue dépendent avant tout de leur finesse.
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1. 3.4. 3 Sensibilité à l'épaisseur; vitesse de refroidissement

La sensibilité à l'épaisseur est la variation des caractéristiques mécaniques avec la vitesse

de refroidissement (Margerie, 1989). En effet, la vitesse de refroidissement est d'autant

plus lente que la pièce est épaisse. Une pièce épaisse contient alors plus de ferrite qu'une

pièce plus mince à prédominance perlitique pour un même taux de refroidissement. La

sensibilité à l'épaisseur intervient de deux façons lors du refroidissement : l- variation des

propriétés entre les sections plus massives et les sections plus minces d'une pièce et 2-,

variation des propriétés du centre vers la surface pour une pièce épaisse. Plusieurs métho-

des sont connues des fondeurs afin de minimiser la sensibilité à l'épaisseur. Ainsi, les con-

dirions normales du refroidissement peuvent être contrôlées selon la nature et la

température du moule utilisé. Pour les pièces présentant des sections non uniformes et

d'épaisseur relativement importantes, il peut être nécessaire d'ajouter des éléments

d'alliage tels le Ni, Cu, Mo, etc. Dans certains cas, il y a recours aux traitements thermi-

ques. La sensibilité à l'épaisseur intervient donc dans la conception d'une pièce en fonte

GS par l'application de conditions de refroidissement adéquats au design de la pièce afin

d'obtenir des propriétés mécaniques unifonnes. La figure 1.38 ci-dessous montre com-

ment l'épaisseur d'une pièce influence les propriétés mécaniques.

l . 3. 4. 4 Composition

La composition du métal influence également les propriétés des fontes à graphite sphéroï-

dal notamment par la présence du carbone, du silicium et du magnésium. Le carbone est

présent sous forme de graphite dans la fonte nodulaire. En pratique, la résistance et la den-

site augmentent toujours pour une diminution de la teneur en carbone donc, de la propor-

tion en graphite (ASM handbook, 1988). En comparaison à d'autres variables, ces effets

sont toutefois mineurs compte tenu que le carbone équivalent d'une fonte GS typique est

généralement maintenu près de l'eutectique. Le silicium, toujours présent en quantité

notable dans la fonte GS, accroît la résistance et la dureté de la ferrite (Tableau 1. 8). Tou-

tefois, il augmente aussi sa température de transition ductile-fragile. Par conséquent, une
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Figure 1.38 : Effet de l'épaisseur sur les propriétés mécaniques d'une fonte GS
(ASM handbook, 1988)

teneur en silicium inférieure à 2.5% est préférable afin d'atteindre un maximum de ducti-

lité et une bonne ténacité (ASM handbook, 1988).

Tableau 1.8 : Propriétés de la ferrite en fonction de la teneur en Si (Margerie, 1989)

Type de ferrite

Ferrite pure

Ferrite à 0.82%Si

Ferrite à 2.28%Si

Ferrite à 3.40%Si

Caractéristique mécanique

Résistance à Allongement
la traction

(%)(MPa)

275

309

437

530

61

50

43

28

Dureté
Brinell
(HB)

75

88

124

150

Comme il a été vu à la section 1.3. 1. 1, le magnésium est un élément sphéroïdisant permet-

tant le changement de la morphologie du graphite dépendamment de sa teneur résiduelle.

La figure 1.39a indique qu'une teneur minimale de 0.03% Mg est nécessaire à l'obtention
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de sphéroïdes de graphite. Le magnésium, par son influence sur la morphologie du gra-

phite, conduit donc à une détérioration des propriétés mécaniques pour une teneur rési-

duelle trop faible. Ceci est illustré à la figure 1.39b.

^ Lamelle Sphéroïde ^

10B

M

Graphite
vermiculaire

l.
.a 40

l.
.g fl.fll BD2 B.03 fl.Ct 0.05 0-06 0.07

Teneur résidueUe en magnésium (%) b) Teneur résiduelle en magnésium (%)

Figure 1.39 : Influence de la teneur résiduelle en magnésium sur a) la morphologie
du graphite et b) sur la résistance à la traction (ASM handbook, 1990a)

Par ailleurs, la dureté et la résistance mécanique des fontes GS ferritiques dépendent aussi

des éléments dissous dans la ferrite comme le manganèse et le nickel. L'influence de quel-

ques éléments d'alliage sur la résistance à la traction et la dureté de la ferrite est montrée à

la figure 1.40.
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Figure 1.40 : Influence de quelques éléments d'addition a) sur la résistance à la
traction de la ferrite et b) sur la dureté de la ferrite (Margerie, 1989)
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CHAPITRE 2 : PROCÉDURES EXPÉRIMENTALES

2. 1 Elaboration de poudres de fonte nodulaire

Les poudres de base étudiées dans le cadre de cette maîtrise sont des poudres expérimenta-

les qui ont été atomisées pour le projet. Le chapitre 3 de ce mémoire est d'ailleurs destiné

aux détails reliés à l'atomisation de ces poudres expérimentales ainsi qu'à leur caractérisa-

tion microstmcturale. La méthode employée pour l'obtention de poudres de fonte nodu-

laire caractérisées par des nodules de graphite dans une matrice ferritique est décrite dans

les sous-sections suivantes.

2. 1. 1 Atomisation des poudres expérimentales

Une première série de grenailles expérimentales ont été produites le 13 juillet 2005 à

l'usine d'atomisation de Domfer. Le chargement du four a été effectué à l'aide de rebuts

d'acier à bas carbone selon le processus normal du procédé Domfer. Du graphite a ensuite

été ajouté afin d'ajuster la teneur en carbone entre 3 et 4% et ainsi, diminuer la tempéra-

ture de fusion des charges. En effet, la température pouvant être atteinte avec le four chez

Domfer ne permet pas la fusion d'acier. La fonte liquide a ensuite été transférée dans une

poche de traitement contenant le ferromagnésium. Une plaque d'acier trouée a été utilisée

pour retenir l'agent sphéroïdisant et désulfurant au fond de la poche afin de ralentir la

vitesse de réaction. Une fois la réaction terminée, la fonte traitée a subi une inoculation au

ferrosilicium dans le jet pendant la coulée vers le panier répartiteur pour l'atomisation. Le

temps d'attente entre le traitement au magnésium et l'atomisation n'a pas excédé 10 minu-

tes afin de conserver le bénéfice des traitements. L'inoculant et le sphéroidïsant utilisés

pour les traitements de la fonte liquide proviennent de Asbury Wilkinson Inc. Leur com-

position chimique respective est présentée au tableau 2. 1. Les grenailles de fonte ont

ensuite été broyées chez Domfer à l'aide de broyeur à boulets.



66

Tableau 2. 1 : Composition chimique du sphéroïdisant et de l'inoculant utilisés lors
des atomisations

%Si

Fe-Si-Mg 45. 02

Fe-Si 76. 07

TRE = Terres rares

%Mg

3. 65

%A1

0.60

0.92

%Ca

1. 15

1. 00

%TRE

1.59

Des grenailles expérimentales ont également été produites du 3 au 6 octobre 2006 à l'Uni-

versité Lavai selon le processus d'atomisation à l'eau. Le but final était d'obtenir une gre-

naille de fonte GS contenant une teneur en carbone autour de 2%. Le chargement du four a

été effectué à l'aide de fonte en gueuse Grade F-1 provenant de SorelMetal ainsi que de

tuyau d'acier provenant de la tuberie Mittal de façon à obtenir une teneur globale d'envi-

ron 2% en carbone. La composition chimique des matières premières utilisées est indiquée

au tableau 2.2. Le traitement au ferromagnésium de la fonte en fusion a ensuite été effec-

tué à l'aide d'une cloche d'acier trouée qui a été plongée au fond du creuset. Suite à la

réaction enfa-e le sphéroïdisant et la fonte liquide, une inoculation en poche au ferrosili-

cium de la fonte fa-aitée a été pratiquée avant la coulée dans le panier répartiteur pour l'ato-

misation. Les composés utilisés comme sphéroïdisant et inoculant sont les mêmes que

ceux présentés au tableau 2. 1. Compte tenu que les quantités de grenailles de fonte produi-

tes étaient insuffisantes pour un broyage chez Domfer, elles ont été broyées à l'aide d'un

broyeur à boulets de marque SPEX pouvant contenir jusqu'à 30g à la fois.

Tableau 2.2 : Composition chimique des matières premières utilisées pour le
chargement du four lors de l'atomisation

Matière première %C

Fonte en gueuse
Grade F-1

Tuyau d'acier

4.40

0. 14

%Si

0. 18

%Mn

0.008

0.433

%p

0. 010

%s

0. 013

0.011

%0

0. 044
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Le tableau 2. 3 présente la composition chimique des poudres obtenues suite aux atomisa-

tiens qui ont été utilisées pour la suite du processus d'élaboration de poudres de fonte

nodulaire.

Tableau 2.3 : Composition chimique des poudres expérimentales suite à l'atomisation

Poudre atomisée

XG-61N#3

ATO#2

ATO#3

ATO#4

%c

3. 86

1. 86

2. 02

2. 33

%s

0.013

0. 003

0.004

0. 004

%0

0. 152

0.251

0. 155

0. 206

%Si

2.23

2. 52

2.40

2. 89

%Mg

0.017

0.066

0. 011

0. 016

2.1.2 Traitement de ferritisation et/ou décarburation

Les grenailles expérimentales atomisées à l'Université Lavai et à l'usine d'atomisation de

Domfer servent de matériel de base pour l'élaboration de poudres de fonte ayant une

microstmcture caractérisée par des nodules de graphite dans une matrice fen-itique. Cette

microsti^icture confère à la poudre une compressibilité suffisante pour le pressage de piè-

ces à une densité acceptable (6.0-6.4 g/cc). Une telle microstmcture a été obtenue par im

traitement de ferritisation subséquent à l'atomisation permettant de dissoudre les carbures

et de faire croître les nodules de graphite. Le profil thermique utilisé pour le traitement de

ferritisation est montré à la figure 2. 1. Le traitement de 1000g de poudre à la fois a été

effectué sous atmosphère d'azote (N3) dans un four de marque Lindberg dont le montage

expérimental est montré à la figure 2.4 de la section 2.2. 3.

Le tableau 2.4 présente la composition chimique des poudres suite au traitement de ferriti-

sation. Ces poudres constituent le matériel de base servant à l'élaboration de mélanges

pour le procédé de densification par fi-ittage en phase liquide.
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Figure 2. 1 : Profil thermique pour le traitement de décarburation et/ou ferritisation

Tableau 2.4 : Composition chimique des poudres expérimentales suite au traitement
de ferritisation

Poudre ferritisée %C %S %0 %Si %Mg

XG-61N#3 3.65 0.012 0. 106 2.23 0.017

ATO#2 1. 63 0. 003 0. 080 2. 52 0. 066

ATO#3 1.88 0.004 0.064 2.40 0.011

ATO#4 2. 12 0.004 0.070 2. 89 0. 016

Un traitement simultané de décarburation partielle et ferritisation a également été effectué

sur la poudre XG-61N#3 afin d'ajuster la teneur en carbone de la poudre. Le frittage super-

solidus de la poudre XG-61N#3 qui contient 3. 6%C engendre une fraction liquide d'envi-

ron 70% pour une température supérieure à l'eutectique (1150°C). Il a donc été établi

qu'une teneur d'environ 2% en carbone limiterait la proportion de phase liquide produite

et donc, éviterait l'effondrement de la pièce. De l'oxyde de fer est ainsi ajouté à la poudre

de fonte dans des proportions pour obtenir environ 2%C après traitement. Le profil ther-
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mique utilisé pour la réduction du carbone par ajout d'oxyde de fer est aussi le traitement

montré à la figure 2. 1.

Le four tabulaire du laboratoire de Domfer a aussi été utilisé pour mener d'autres expé-

riences de décarburation partielle et complète de la poudre XG-61N#3. Le four comporte

une zone à haute température et une zone refroidie par un circuit d'eau. Les décarburations

ont été eÊfectuées sous atmosphère d'ammoniac dissocié (25%N2 et 75% H2) et d'hydro-

gène pur pour une période de 45 min dans la zone chaude à 1120°C et 30 min dans la zone

froide.

2. 1.3 Broyage

Le produit obtenu suite au traitement de ferritisation et/ou décarburation se présente sous

forme d'un lit de poudre partiellement fritte communément appelé gâteau. Un broyeur à

disque de marque BICO a été utilisé pour le broyage de ces gâteaux. Les gâteaux sont

d'abord concassés en morceaux de moins d'un centimètre afin de faciliter l'alimentation

de la poudre dans la broyeur. Afin d'obtenir une granulométrie semblable pour tous les

échantillons, le broyage a été effectué selon les mêmes séquences c'est-à-dire que les

espacements entre les disques du broyeur ainsi que le nombre de passes utilisées ont été

les mêmes.

2. 1.4 Reconstruction granulométrique

La granulométrie des poudres de fonte ATO#2, ATO#3 et ATO#4 atomisées à l'Université

Lavai a été reconstmite suite au traitement de ferritisation afin d'en éliminer son effet sur

les résultats de densifîcation. Pour ce faire, une quantité de poudre d'environ 250g à la fois

a été tamisée afin de séparer les particules par taille selon les différentes classes granulo-

métriques. Par la suite, la reconstruction granulométrique a été effectuée en respectant la

distribution de la poudre MP35 standard de Domfer. Le tableau 2.5 montre les pourcenta-

ges pour chaque catégorie.
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Tableau 2.5 : Distribution granulométrique typique de la poudre MP35

Unité

Maille +60 +80

Proportion Trace 5%

Classes granulométriques

+100 +140 +200 +325 -325

8% 22% 24% 25% 16%

2. 1.5 Elaboration des mélanges de poudres

L'atomisation de grenailles expérimentales et les traitements subséquents de ferritisation

et/ou décarburation ont permis la fabrication d'une poudre de fonte nodulaire ayant une

matrice ferritique. Ces poudres ont servi à l'élaboration de différents mélanges pour les

expériences de densification par frittage en phase liquide. Les divers mélanges étudiés se

distinguent par le pourcentage de carbone et de silicium final de la poudre ainsi que l'ajout

d'éléments d'addition comme le phosphore sous forme de ferrophosphore et la poudre

MP35 provenant de Domfer. Le lubrifiant employé pour l'élaboration des mélanges à base

de la poudre XG-61N#3 est le Kenolube dans une proportion de 0.8% tandis que 0.6%

Acrawax a été utilisé avec les poudres ATO#2, ATO#3 et ATO#4. Un mélangeur de type

Turbula a été utilisé pour le mélange des ingrédients. Les mélanges ainsi que les condi-

tions de fi-ittage sont présentés en introduction aux divers chapitres de ce mémoire.

2.2 Procédé de frittage en phase liquide

2.2.1 Echantillons utilisés

Les échantillons utilisés pour évaluer la densification lors des essais de frittage en phase

liquide sont des barres TRS (Transverse Rupture Strength) qui correspondent au standard

MPIF #41 (M:PIF Standard 4l, 1998). La figure 2.2 présente un schéma d'un échantillon

standard TRS dont les dimensions sont de 31.75 X 12.70 X 6.35 mm (1.25 X 0.50 X

0.25"). Pour une densité verte choisie, le poids de la poudre ainsi que la pression de com-

pactage ont été ajustés afin d'obtenir une épaisseur standard de 6.35 mm (0.25"). Tous les
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échantillons ont été pressés à une masse volumique de 6. 0 et 6. 4 g/cm3 avec l'équipement
du laboratoire de Domfer.

6. 35 mm (0,25")

31. 75 mm (1, 25")

12.70 mm (0,50")

Figure 2.2 : Schéma d'un échantillon standard TRS

2.2.2 Détermination de la proportion de phase liquide

Pour une température de frittage supérieure à l'eutectique, la proportion de phase liquide

V^ d'une fonte peut être calculée selon l'application de la règle des bras de levier au sys-

tème Fe-C.

%v^ =
^Q~ (^S

^L~^S
x 100 (2. 1)

où CQ est la composition nominale en carbone de la poudre, C^ et Cg sont la concentration

en carbone du liquidus et du solidus respectivement.

Les poudres expérimentales de fonte nodulaire contieiment toutefois du silicium qui

influence grandement les domaines de stabilité du diagramme d'équilibre Fe-C et par con-

séquent, la proportion de phase liquide. Afin d'obtenir une évaluation acceptable de la

proportion de phase liquide des fontes nodulaires, il devient alors nécessaire d'estimer les
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valeurs en carbone du liquidus et du solidus pour différentes teneiu-s en silicium. Ainsi, la

concentration en carbone du liquide C^ et du solide Cg ont été relevées sur des diagram-

mes d'équilibre Fe-C contenant 0, 2 et 4% Si pour les températures de 1160, 1180 et

1200°C (Smith, 1993). Ces valeurs ont ensuite été reportées sur un graphique (figure 2.3)

en fonction des teneurs en silicium pour les différentes tempérahu-es. Par inteqîolation

linéaire, il est donc possible d'estimer les valeurs du liquidus et du solidus C^ et C^ d'une

poudre contenant une teneur en silicium autre que 0, 2 et 4%. La proportion de phase

liquide des poudres de fonte nodulaire a par la suite été calculée selon l'équation 2. 1.

î4

E
.3 y =-6. 1538x+11. 077
l ^"
5 2

.s

y =-6.3966x+12.181
R2= 0.9995

y =-6.6628x+13.355
R2= 0. 9994
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Figure 2.3 : Interpolation linéaire des valeurs du liquidus C^ et du solidus C^ pour
le système Fe-C-Si aux températures de 1160, 1180 et 1200°C

Notons qu'il est impossible d'évaluer la proportion de phase liquide lors du frittage activé

par le phosphore compte tenu de la nature transitoire du liquide.
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2.2.3 Montage expérimental et paramètres de frittage

Les essais de frittage en phase liquide ont été effectués dans un four tubulaire de marque

Lindberg comportant trois zones dont la température peut être contrôlée de façon indépen-

dante. Le four est équipé d'un tube de quartz de 7. 62 cm (3") dont une extrémité est her-

métiquement scellée et l'autre ouverte. De l'azote CN^) est injecté à l'exfa-émité fermée du

four afin de prévenir l'oxydation et la décarburation des échantillons. A l'extrémité

ouverte, un bouchon de céramique poreuse muni d'un trou est inséré afin de réduire le dia-

mètre du tube et ainsi, limiter le débit de gaz utile à la formation d'une atmosphère inerte.

La figure 2.4 présente le montage expérimental utilisé pour la réalisation des essais.

l

Figure 2.4 : Mlontage expérimental

Le profil thermique typique utilisé pour le frittage des échantillons est exposé à la figure

2. 5. Pour des considérations pratiques, les échantillons ont été introduits dans le four en

début de cycle. En effet, l'utilisation d'un plateau d'alumine pour déposer les échantillons

limite l'introduction à haute température puisque l'alumine est un matériau qui ne tolère

pas les chocs thermiques. Des températures de 1140, 1160, 1180 et 1200°C et un temps de

maintien de 30 min ont été utilisées pour le ôittage comportant l'apparition d'une phase

liquide. Notons que malgré que la descente en température soit fixée à 15°C/min, l'inertie

du four ne permet pas un tel refroidissement pour des températures inférieures à 600°C.
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Figure 2.5 : Profil thermique typique pour le frittage en phase liquide

Des essais de frittage ont également été conduits dans un dilatomètre selon un profil ther-

mique similaire à la figure 2.5. La pertinence d'une analyse dilatométrique est de pouvoir

mesurer en temps réel la température et la variation linéique d'un échantillon. Ainsi, il a

été possible de caractériser l'apparition de la phase liquide dû au refa-ait provoqué suite à

son apparition. Les essais de dilatométrie ont été effectués chez notre partenaire industriel

sous vide à des températures de 1140, 1160, 1180 et1200°C.

2.3 Caractérisation microstructurale

2.3.1 Préparation d'échantillons

L'observation d'échantillons au microscope optique et électronique à balayage (MEB)

nécessite l'enrobage de la poudre ou du comprimé fritte afin de permettre le polissage.

Tous les échantillons ont été enrobés dans de la bakélite tel que montré à la figure 2.6.

Dans le cas d'un échantillon de poudre, de la bakélite conductrice est utilisée au contact
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des particules afin d'assurer la conduction des électrons lors de l'observation au MEB.

Suite au polissage, les échantillons peuvent être observés à l'état poli ou attaqué. Le réac-

tif d'attaque chimique employé pour révéler la microsfa-ucture est le plus souvent un

mélange d'acide nitrique (3%) et de méthanol appelé Nital.

Particules
de poudre

Bakélite
conductrice

Bakélite

Figure 2.6 : Enrobage d'un échantillon de poudre (Plamondon, 2001)

2.3.2 Microscopie optique

Les échantillons métallographiques ont été observés à l'aide d'un microscope optique

Leitz Métallo vert permettant des grossissements variant de 5 OX à 1000X. L'acquisition

des micrographies optiques a été effectuée par im microscope Nikon Optiphot-100 couplé

à une caméra et au système Clemex Vision qui permet l'archivage d'images numériques.

L'analyse microsti-ucturale par microscopie optique a permis de bien distinguer les princi-

paux constihiants retrouvés dans les échantillons tels que la ferrite, la perlite et le graphite.

Les microconstituants et les particules de 2 phase ont toutefois nécessité l'utilisation d'un

microscope électronique à balayage.

2.3.3 Microscopie électronique à balayage

Le microscope électronique à balayage utilisé pour l'observation et l'analyse de micro-

constituants est un JEOL JSM-840 équipé d'un spectromètre à sélection d'énergie des

rayons X (EDS) de marque Link. La représentation d'éléments topographiques de poudres
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ou de coupes métallographiques attaquées est possible dû à l'excellente profondeur de

champ des images d'électrons secondaires. Les images d'électrons rétrodiffusés permet-

tent d'obtenir un contraste chimique par différenciation du numéro atomique des éléments

en présence. Le spectromètre EDS permet de réaliser l'analyse qualitative ou quantitative

des éléments chimiques de constituants de taille supérieure au micron. Le MEB est donc

une alternative complémentaire à la microscopie optique pour l'obtention d'une analyse

métallographique complète.

2.4 Caractérisation des propriétés physiques et mécaniques

2. 4. 1 Compositions chimiques

Les appareils LECO modèles CS-344 et RO-416 ont été utilisés pour mesurer la teneur en

carbone, soufre et oxygène de différentes poudres. Ces appareils font l'objet d'une calibra-

tion quotidienne ainsi que d'une révision annuelle. La teneur des autres éléments d'allia-

ges tels le silicium et le magnésium a été déterminée par analyse humide chez Lab-Elite et

par microsonde à l'Université McGill. Les microanalyses par sonde électronique ont été

effectuées à l'aide d'une microsonde JEOL 8900 qui est équipé de cinq spectromètres à

dispersion de longueur d'onde (WDS) et d'un specbromètre à dispersion d'énergie (EDS).

2.4.2 Microdureté

Les essais de microdureté ont été réalisés à l'aide d'un microduromètre CLEMEX MT-

2001 qui est combiné au logiciel Clemex CMT. Le logiciel permet de déterminer la dureté

locale d'une phase donnée dans un échantillon polyphasé de poudre ou fiitté par mesure et

conversion d'empreintes laissées suite au temps d'indentation. La mesure de microdureté

s'exprime selon l'échelle Vickers (HV). Une charge de 50g a généralement été utilisée

pour effectuer les indentations.
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2.4.3 Distribution granulométrique

La distribution de la taille des particules de poudre a été déterminée selon la nonne stan-

dard MPIF #05 (MPIF Standard 05, 1998). Un échantillon de poudre représentatif de 100g

est prélevé et tamisé pendant 15 minutes dans un jeu de tamis empilés de manière à retenir

à chaque étage une classe granulométrique spécifique. L'ordre et le calibre des tamis sont

d'ailleurs présentés au tableau 2.6. Les quantités de poudres recueillies dans chaque tamis

sont ensuite pesées et converties en pourcentage.

Tableau 2.6 : Ordre et calibre des tamis utilisés pour la détermination
de la distribution granulométrique

Unité Classes granulométriques

Maille +60 +80 +100 +140 +200 +325 -325

Microns +250 +180 +150 +106 +75 +45 -45

2.4.4 Densité

La masse volumique est une caractéristique du matériau qui est définie comme étant le

rapport de la masse correspondant à un volume. Pour un matériau solide, la notion de

masse volumique est étroitement liée à celle de densité. Une densité est un nombre sans

unité qui est égale au rapport de la masse volumique du matériau à celle de l'eau pure (l g/

cm3). Par conséquent, une densité égale à 7, 8 correspond à une masse volumique de 7, 8 g/

cm ce qui explique pourquoi les termes densité et masse volumique sont souvent utilisés à

titre de synonyme. La densité avant et après frittage a été obtenue par l'évaluation du

poids et des dimensions des échantillons. Une balance de haute précision a servi pour

déterminer le poids tandis que les dimensions ont été obtenues à l'aide d'un micromètre

Mitutoyo. L'unité de mesure employée dans ce mémoire est le gramme par centimètre

cube (g/cm ).
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2.4.5 Compressibilité

La compressibilité des poudres a été évaluée selon la norme standard MPIF #45 (MPIF

Standard 45, 1994). Des barres TRS de différentes masses volumiques ont été compactées

à partir d'un poids de poudre suffisant de façon à obtenir les dimensions standards de

31. 75 X 12. 70 X 6. 35 mm (1.25 X 0. 50 X 0.25"). Lors de la compaction, une cellule de

charge calibrée reliée à la presse à permis d'évaluer la pression. Les courbes de compressi-

bilité mettent ainsi en relation la variation de la masse volumique sous l'effet d'une pres-

sion appliquée.
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CHAPITRE 3 : ATOMISATIONS ET TRAITEMENTS

SUBSÉQUENTS

3. 1 Introduction

Un premier objectif de ce projet de maîtrise était de développer une poudre de fonte à gra-

phite sphéroïdal comportant une matrice ferritique. Ce type de microstmcture devrait con-

férer à la poudre une compressibilité suffisante pour la compaction de comprimés qui

serviront aux essais de frittage en phase liquide. La section 2. 1 du chapitre des procédures

expérimentales décrit en détail la méthodologie employée pour l'élaboration d'une telle

poudre. Cette méthode consiste globalement à faire fondre de l'acier et/ou fonte, traiter le

métal en fusion à l'aide d'un agent sphéroïdisant au magnésium et l'inoculer peu avant

l'atomisation avec du ferrosilicium. Quant à ce chapitre, il contient principalement la

caractérisation des poudres obtenues suite aux atomisations et aux différents traitements

subséquents. Des détails supplémentaires relatifs au déroulement des atomisations y sont

également présentés. En effet, les poudres expérimentales développées découlent de deux

séries d'atomisations distinctes; la première ayant été effectuée chez Domfer Poudres

Métalliques, et la seconde, à l'Université Lavai.

3.2 Atomisations chez Domfer Poudres Métalliques

3.2.1 Déroulement des essais

Une première étape de ce projet fiit les atomisations qui ont été effectuées le 13 juillet

2005 par lan Baïlon-Poujol, stagiaire à ce moment au Centre de Caractérisation Microsco-

pique des Matériaux (CM) , ainsi que l'équipe de l'usine d'atomisation de Domfer.
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Plusieurs grenailles expérimentales découlent de cette première série d'essais dont les

compositions chimiques pour chacune sont présentées au tableau 3. 1.

Tableau 3.1 : Composition chimique des poudres expérimentales suite à l'atomisation
chez Domfer Poudres Métalliques

Essai Poudre atomisée %C %S %0 %Si %Mg

XS-61N#1PP1 4.05 0.021 0.750 0.90 0.073

XS-61N#1PP2 4. 13 0. 022 0.499 0.55 0. 017

XS-61N#2 4.02 0.019 0.364 0.91 0.025

XS-61N#3 3.75 0.013 0. 152 2.23 0.017

XS-61N#4PP1 4. 00 0.016 0.214 0.98 0. 012

XS-61N#4PP2 3. 99 0.015 0. 188 0.98 0. 011

#1

#2

#3

Il est possible d'observer que le premier essai est caractérisé par l'obtention de poudres

contenant une haute teneur en oxygène (0.75 & 0.49%0) ce qui n'est pas souhaitable. Ce

résultat est la conséquence d'une introduction difficile de l'agent sphéroïdisant (ferroma-

gnésium) dans le bain liquide. En effet, une des chaudières utilisées comme contenant

pour le ferromagnésium au fond de la poche de traitement a flotté à la surface du métal

liquide lors de la coulée. Le ferromagnésium a alors réagit en surface au contact de l'air au

lieu d'agir comme agent désulfùrant et désoxydant du bain liquide tel que vu à la section

1.3. 1.2 de la littérature. De plus, il y avait énormément de scorie lors de cet essai ce qui

rendait difiRcile la pénétration du ferrosilicium dans le bain en fusion puisqu'il flottait en

surface. Par conséquent, la teneur en silicium obtenue (0.90 & 0.55%Si) est largement

inférieure à la valeur visée de 2.5%Si. A ce qui a trait à l'inoculation au ferrosilicium du

deuxième essai, le même problème est survenu expliquant ainsi la teneur de 0.91%Si qui

est inférieure au 2. 5% visée. Par contre, l'utilisation d'une plaque trouée pour retenir

l'agent sphéroïdisant au fond de la poche de traitement a permis une meilleure désoxyda-

tion du bain liquide conduisant ainsi à une teneur en oxygène plus faible (0. 36%0).



81

Quant au froisième essai, le traitement au ferromagnésium et l'inoculation au ferrosilicium

se sont déroulés sans aucun problème. Le débit de ferrosilicium introduit dans le jet a été

modifié au milieu de la coulée d'atomisation donnant ainsi naissance à deux type de gre-

nailles, la XS-61N#3 et la XS-61N#4, dont la teneur en silicium est différente. Le tableau

3.2 ci-dessous montre les pourcentages de silicium obtenus et visés pour chaque grenaille.

Il est ainsi possible d'apprécier que la perte en silicium pour le troisième essai est large-

ment inférieure en comparaison aux autres atomisations. Par ailleurs, les teneurs en oxy-

gène résultantes du troisième essai sont aussi plus faibles (tableau 3. 1) ce qui témoignent

d'une meilleure efficacité du traitement au ferromagnésium.

Tableau 3.2 : Pourcentages de silicium obtenus et visés suite à l'atomisation chez
Domfer Poudres Métalliques

Essai Poudre atomisée

#1

#2

#3

XS-61N#1 PP1

XS-61N#1 PP2

XS-61N#2

XS-61N#3

XS-61N#4

%Si

0.90

0.55

0.91

2.23

0.98

%Si
vise

2. 50

2. 50

2. 50

2. 50

1. 50

Écart

1.60

1.95

1.59

0.27

0.52

La grenaille retenue pour la suite des opérations fut la grenaille XS-61N#3 (après broyage:

poudre XG-61N#3) compte tenu du bon déroulement de l'essai, d'un pourcentage de sili-

cium intéressant et de la faible teneur en oxygène (0. 15%0) en comparaison aux autres

grenailles. Ce choix a également été appuyé par la caractérisation microstructurale qui a

dévoilé la présence de nodules de graphite à l'état brut d'atomisation (voir section

3.2.2. 1). Il est à noter qu'il persiste un doute quant à la validité du pourcentage en magné-

sium obtenu. En effet, des résultats qui sont détaillés à la section 3. 3. 1 semblent indiquer

que les valeurs obtenues en analyse humide chez Lab-Elite sont inférieures aux valeurs

réelles.
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3.2.2 Caractérisation microstructurale

3. 2.2. l Poudre à l'état brut d'atomisation

L'analyse métallographique de la poudre XG-61N#3 à l'état brut d'atomisation révèle une

microstmcture telle que présentée à la figure 3. 1.

a) b)

ra

e)

EBSH

Figure 3.1 : ]V[icrostructure de la poudre XG-61N#3 à l'état brut d'atomisation a)
particule avec nodules de graphite et halo de ferrite b) matrice de fonte
blanche hypereutectique e) matrice de fonte blanche hypoeutectique

En première observation, il est possible de constater la présence de nodules de graphite

dans une bonne proportion de particules. A prime abord, ce résultat est surprenant consi-

dérant la très grande vitesse de refroidissement qui intervient lors de l'atomisation à l'eau
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mais il demeure néanmoins très encourageant pour la suite du processus. Il est également

possible de remarquer un halo au pourtour des nodules de graphite. Des analyses à la

microsonde ont montré que ces régions étaient plus concentrées en silicium approchant

4.08% (écart type de 0.06%) en comparaison au reste de la particule dont le silicium pou-

vait varier d'un endroit à l'autre (entre 0.92 et 4.84%Si). Il a été supposé que le halo est de

la ferrite compte tenu que tout le carbone avoisinant le nodule a dû précipiter sur celui-ci.

Une microdureté effectuée à cet endroit aurait pu confirmer la nature de la phase mais la

région étant trop petite, la mesure n'a pas été possible. Par ailleurs, il est aussi possible

d'observer que certaines particules ne possèdent aucun nodule de graphite. Les analyses à

la microsonde ont indiqué que les particules sans nodules de graphite possèdent une teneur

en silicium moins élevée (1.50%) que les particules qui en contiennent. Par conséquent,

ces particules possèdent un pouvoir graphitisant inférieur aux auti-es particules qui n'a

vraisemblablement pas été suffisant pour la formation des nodules sous des conditions de

refroidissement très rapide. Il est à noter également que le procédé Domfer a la particula-

rite de procéder à l'atomisation de grenailles qui seront par la suite broyées contrairement

à l'atomisation directe de poudres. La grenaille, qui possède un diamètre moyen largement

supérieur à une particule de poudre, permet alors une vitesse de refroidissement plus lente

malgré que celle-ci demeure tout de même très grande. Il a effectivement été vu à la sec-

tion 1.3.4. 3 de la littérature que la vitesse de refroidissement possède une sensibilité à

l'épaisseur. Ainsi, il semble que cette distinction implique des conditions globales favora-

blés lors du refroidissement des grenailles pour la formation de nodules de graphite. En

effet, tel qu'exposé à la section 3.3.2. 1 de ce chapitre, l'atomisation directe de poudres

(atomisation à l'Université Lavai) ayant subi préalablement les fa-aitements de sphéroïdisa-

tion au magnésium et inoculation au silicium similaires à la grenaille n'a pas permis

l'apparition de nodules de graphite dès l'atomisation.

Tel qu'attendu, la microstmcture de la matrice arbore celle d'une fonte blanche qui est

caractéristique d'un refroidissement rapide lorsque la teneur en carbone est élevée

(3.75%). Une microdureté moyenne de 71.5 HRC des particules de poudres (tableau 3.3)
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Tableau 3.3 : Composition chimique et microdureté de la poudre XG-61N#3 suite à
l'atomisation

Poudre
atomisée

XG-61N#3

%c

3. 75

Composition chimique

%S %0 %Si

0. 013 0. 152 2.23

Microdureté

%Mg HV HRC

0. 017 1195 71.5

témoigne d'ailleurs en ce sens. Une observation plus approfondie de la poudre bmte d'ato-

misation permet toutefois de constater que certaines particules montrent une matrice ayant

une stmcture dendritique typique de la solidification d'une fonte hypoeutectique (figure

3. 1e) tandis que d'autres montrent de longs cristaux de carbure qui caractérisent plutôt la

solidification d'une fonte hypereutectique (figure 3. 1b). D'une part, ceci suggère que la

composition de la poudre n'est pas tout à fait uniforme et d'auta-e part, que la teneur en car-

bone se trouve près de l'eutectique. Selon le diagramme d'équilibre Fe-C, la teneur en car-

bone à l'eutectique d'une poudre possédant 2%Si est près de 3.6-3.7%C (Smith, 1993).

Quant à elle, la poudre atomisée XG-61N#3 contenant 2.23%Si présente une teneur

moyenne en carbone de 3.75%C ce qui est effectivement très près de l'eutectique. Une

variation des paramètres opérationnels durant l'essai d'atomisation en usine a donc pu

entraîner une évolution de la teneur en carbone et en silicium influençant par le fait même

le point eutectique, ce qui explique pourquoi certaines particules montrent une structure de

fonte blanche hypoeutectique et d'aufa-es, hypereutectique.

3.2.2.2 Poudre ferritisée

Afin de rendre la poudre plus compressible, un ti-aitement de ferritisation de la poudre ato-

misée XG-61N#3 a été effectué selon le profil thermique de la figure 2. 1 de la section

2. 1.2. Ce profil est caractérisé par deux plateaux d'une heure, le premier à une température

de 1080°C et le second à 700°C. L'objectif était de dissoudre les carbures et de faire croî-

tre les nodules de graphite. La figure 3.2 présente la microstructure obtenue suite à l'appli-

cation d'un tel traitement sur la poudre atomisée XG-61N#3.
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Figure 3.2 : Microstructure de la poudre ferritîsée XG-61N#3; a) b) micrographies
optique, e) spectres EDS et micrographie au MEB de particules de
fonte nodulaire

Il est ainsi possible de voir une microstmcture à matrice ferritique contenant des nodules

de graphite. La microdureté moyenne de ces particules indique une valeur de 205 HV tel

que montré au tableau 3.4 qui présente également la composition chimique de la poudre

suite au traitement de ferritisation. L'observation de cette microstmcture indique que les

nodules de graphite semblent provenir de deux populations distinctes. En effet, certaines

particules telles que montrées à la figure 3.2a contiennent de plus gros nodules de graphite

(pointés par des flèches rouges). Il a été supposé que ces nodules étaient déjà présents
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suite à l'atomisation. Ainsi, les nodules ont su profiter du traitement de ferritisation pour

poursuivre leur croissance par précipitation du carbone siu- les nodules existants ce qui a

permis d'atteindre cette dimension. Une deuxième population, plus importante en nombre,

se distingue par la présence de plus petits nodules de graphite ce qui semble être le résultat

du traitement de ferritisation. L'obtention de nodules de graphite par l'application d'un

traitement thermique postérieur à l'atomisation semble donc indiquer que les germes

introduits lors de l'inoculation étaient encore présents et actifs. De plus, la forme plutôt

ronde du graphite suggère que la teneur en magnésium, élément essentiel à une bonne

sphéricité des nodules, était suffisante. Par ailleurs, une analyse au MEB montre la pré-

sence de précipités souvent juxtaposés aux nodules de graphite. En comparaison aux

nodules de graphite, ces précipités (nodule gris) semblent contenir une proportion plus

élevée en fer et un peu plus faible en carbone tel qu'indiqué sur le spectre EDS de la figure

3.2c.

Tableau 3.4 : Composition chimique et microdureté de la poudre XG-61N#3 suite au
traitement de ferritisation

Poudre

ferritisée

XG-61N#3

Composition chimique

%C %S %0 %Si %Mg

3. 65 0.012 0. 106 2.23 0. 017

Microdureté

HV HRC

205 <12.5

Cette poudre a donc servi de matériel de base pour le frittage en phase liquide activée par

le phosphore présenté au chapifa-e 5. Compte tenu de la haute teneur en carbone (3. 65%)

de la poudre de fonte nodulaire XG-61N#3, le frittage supersolidus menait à des propor-

tions de phase liquide trop grande et ne pouvait donc pas être pratiqué.

3.2.2.3 Poudre ferritisée et décarburée à 2%C

La haute teneur en carbone de la poudre ferritisée XG-61N#3 (3. 65%C) ne permettant pas

le fi-ittage supersolidus, il a donc été décidé de procéder à sa décarburation partielle à

l'aide d'ajout d'oxyde de fer afin de réduire sa teneur en carbone à près de 2%C. Cette
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méthode fait partie intégrante de la production de poudres chez Domfer Poudres Métalli-

ques. Le profil thermique utilisé pour le traitement simultané de décarburation et de ferri-

tisation est le même qu'à la section précédente (figure 2. 1 de la section 2. 1.2).

a) b)
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Figure 3.3 : Microstructure de la poudre XG-61N#3 ferritisée et décarburée à
2%C; a) b) particules de fonte nodulaire, e) oxyde de fer non réduit

Les figures 3. 3a et 3.3b montrent que la microstmcture obtenue suite au traitement simul-

tané de ferritisation pour une décarburation partielle est composée d'une matrice ferritique

et de nodules de graphite. La microdureté moyenne de 210 HV des particules est représen-

tative des phases en présence. Par ailleurs, il est possible de noter que la proportion de

nodules de graphite est moins importante que lors du traitement sans décarburation étant

donné la plus faible teneur en carbone. Comme la poudre XG-61N#3 ferritisée et non



88

décarburée, il existe deux types de populations de nodules de graphite dans les particules

(l) ceux étant déjà présents suite à l'atomisation et (2) ceux appams suite au traitement de

ferritisation. Par contre, l'analyse d'un échantillon de poudre dévoile la présence de parti-

cules d'oxyde de fer n'ayant pas complètement été réduites (figure 3.3e). La partie non

réduite de l'oxyde de fer (au centre) possède une microdureté moyenne de 39. 6 HRC (385

HV) ce qui a pour effet de diminuer la compressibilité de la poudre tel qu'exposé à la sec-

tion 3.4. De plus, la composition chimique résultante du traitement simultané de décarbu-

ration/ferritisation (tableau 3.5) montre bien que la présence d'oxydes de fer non réduits a

eu pour effet d'augmenter la teneur globale en oxygène (0.713%0 après vs. 0. 152%0

avant traitement). Une faible teneur en oxygène de la poudre est généralement souhaitée

car à plus haute teneur, il y a souvent formation d'oxydes avec les éléments d'alliages de

la poudre dépendamment de leur affinité pour l'oxygène.

Tableau 3.5 : Composition chimique et microdureté de la poudre XG-61N#3
décarburée à 2%C suite au traitement de ferritisation

Poudre

ferritisée et
décarburée

89%XG-61N#3
+ll%FexO

90%XG-61N#3
+10%FexOy

%c

2.01

2. 11

Composition chimique M.icrodureté

%S %0 %Si %Mg HV HRC

0. 014 0. 713

0. 013 0. 713

210 <12.5

210 <12.5

Cette poudre, loin d'être idéale, a tout de même servi de matériel de base afin d'en voir le

comportement lors du fi-ittage supersolidus de mélanges présentés au chapitre 4. Dans ce

chapitre sont également détaillés d'autres essais de décarburation qui ont été menés afin

de réduire complètement les oxydes de fer.
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3.3 Atomisations à l'Université Lavai

3.3.1 Déroulement des essais

Les atomisations à l'Université Lavai ont été effectuées du 3 au 6 octobre 2006 à l'aide de

l'équipement du laboratoire du professeur Car! Biais. L'objectif était d'obtenir une poudre

de fonte nodulaire ayant une teneur globale en carbone près de 2% permettant ainsi un

contrôle de la proportion de phase liquide par le choix de la température lors du frittage

supersolidus.

Tableau 3.6 : Composition chimique des poudres expérimentales suite à l'atomisation
à l'Université Lavai

Poudre atomisée %C

ATO#1 1. 61

ATO#2 1.86

ATO#3 2.02

ATO#4 2. 33

%s

0.009

0.003

0. 004

0. 004

%0

0. 305

0.251

0. 155

0.206

%Si %Mg

2.52 0.066

2. 40 0. 011

2. 89 0. 016

Le tableau 3.6 présente les compositions chimiques des quatre grenailles qui ont été ato-

misées. Le premier essai, qui ne s'est pas déroulé comme prévu, n'a pas conduit à une

poudre de fonte viable. En effet, la présence abondante de scorie agglomérée au bord du

creuset n'a pas permis l'inti-oduction du ferromagnésium. Par conséquent, la teneur en

soufi'e et en oxygène de la poudre atomisée ATO#1 est supérieure aux valeurs obtenues

pour les autres grenailles. En effet, il a été vu à la section 1. 3. 1. 1 que le magnésium agit

comme agent désoxydant et désulfiirant dans le bain liquide en fiision. Les valeurs en sou-

fre et oxygène sont toutefois que légèrement supérieures compte tenu de la pureté des

matières premières utilisées. L'inoculation dans le bain a toutefois été pratiquée afin de

faciliter la coulée du métal en fusion dans l'atomiseur. Compte tenu de l'importance de

l'action du magnésium dans la formation des nodules, cette poudre n'a donc pas été utili-

sée pour la suite du procédé.
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Les atomisations des trois autres essais se sont déroulées sans problème majeur. Par con-

tre, les valeurs résiduelles en magnésium semblent être inférieures à l'objectif visé pour

les poudres ATO#3 et ATO#4. Une teneur résiduelle en magnésium comprise entre 0.03 et

0.06% est nécessaire pour l'obtention de nodules ayant une bonne sphéricité. Aufa-ement,

il y a généralement apparition de graphite sous forme vermiculaire. Ces valeurs en magné-

sium ont été déterminées par analyse humide chez Lab-Elite. Par contre, un doute persiste

quant à la validité de ces teneurs. En effet, des analyses qualitatives et quantitatives au

MEB ainsi que des analyses à la microsonde ont démontré que les valeurs obtenues chez

Lab-Elite étaient considérablement inférieures et donc, erronées, en ce qui concerne la

teneur en silicium des poudres. Quant au magnésium, les analyses à la microsonde ont

montré qu'il n'est pas distribué uniformément dans les particules ce qui rend difficile la

détermination d'une valeur globale. Conséquemment, il n'a pas été possible de valider les

valeurs obtenues par analyse humide pour le magnésium.

Par ailleurs, la perte en silicium moyenne de 0. 10% est moindre que le 0.5% prévu selon

les données obtenues suite à l'atomisation chez Domfer Poudres Métalliques. Par consé-

quent, la teneur globale en silicium des poudres ATO#2, ATO#3 et ATO#4 est supérieure

au %Si visé tel que montré au tableau 3. 7. Un pourcentage plus élevé en silicium a pour

effet de durcir la matrice ce qui rend les poudres moins compressibles.

Tableau 3.7 : Pourcentage de silicium obtenus et visés suite aux atomisations à
l'Université Lavai

Poudre atomisée % Si

ATO#2 2.52

ATO#3 2.40

ATO#4 2. 89

%Si
ajouté

2.60

2.50

3. 00

%Si
visé

2.00

2.00

2. 50

Ecart

0.08

0. 10

0. 11
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3.3.2 Caractérisation microstructurale

3. 3.2. 1 Poudres à l'état brut d'atomisation

Compte tenu que la microsti-ucture telle qu'atomisée des poudres de fonte ATO#2, ATO#3

et ATO#4 présente toutes les mêmes caractéristiques, seulement celle de la poudre ATO#2

est présentée dans ce mémoire à la figure 3.4. L'analyse métallographique montre que les

particules sont composées d'une matrice dont la stmcture dendritique observée est caracté-

ristique de la solidification d'une fonte hypoeutectique. Tel qu'indiqué au tableau 3. 8, les

a) b)
^

e)

Phase riche en Si Particule 2e phase

) 23456 7 SS10

Énir|il|klï|
01 2 34 567B

£nirgll|>lU|

0132 15KU X4, IV  MD13

Figure 3.4 : Microstructure de la poudre ATO#2 à l'état brut d'atomisation; a) b)
micrographies optique, e) spectres EDS et micrographie au MEB
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Tableau 3.8 : Composition chimique et microdureté des poudres ATO#2, ATO#3 et
ATO#4 suite à l'atomisation

Poudre
atomisée

ATO#2

ATO#3

ATO#4

Composition chimique

%C %S %0 %Si %Mg

1. 86 0. 003 0.251 2. 52 0. 066

2. 02 0. 004 0. 155 2.40 0. 011

2. 33 0. 004 0.206 2. 89 0. 016

JVticrodureté

HV HRC

405 41.5

420 42.9

450 45.5

poudres possèdent une teneur en carbone entre 1.86 et 2.33% ce qui est inférieure à

l'eutectique étant à 3. 6-3. 7%C pour une poudre ayant environ 2%Si (Smith, 1993). Par

ailleurs, les microduretés moyennes entre 40-45 HRC indique également que ces poudres

de fonte possèdent une teneur en carbone plus faible que la normale se situant plus près de

4%C. En effet, rappelons que la poudre atomisée XG-61N#3 (3.75%C & 2.23%Si) pos-

sède une microdureté moyenne de 71.5 HRC. Les figures 3.4a et 3.4b montrent qu'aucun

nodule n'est présent dans la matrice ce qui est vraisemblablement expliqué par une vitesse

de refroidissement trop élevée pour permetti-e la croissance de nodules lors de l'atomisa-

tion. Des analyses à la microsonde semblent démonta-er que le silicium est distribué de

façon assez homogène dans les particules de poudres atomisées. L'observation d'échan-

tillons polis au MEB montre toutefois la présence de zones riches en silicium près de la

surface de certaines particules (figure 3.4e). Un point d'analyse à la microsonde sur un tel

type de précipité révèle la présence d'oxygène démontrant qu'il s'agit d'oxyde de sili-

cium. Le broyage nécessaire préalablement au traitement de ferritisation est susceptible

d'éliminer ces particules dures mais heureusement, la majorité des particules n'en contien-

nent pas. Par ailleurs, la figure 3.4c montre également la présence de petites particules (<1

|j,m) de 2e phase riches en S, Ça, Si, Ce et Mg. À l'exception du soufre, ce sont des élé-

ments qui enfa-ent dans la composition du ferromagnésium et/ou ferrosilicium utilisé pour

le traitement de sphéroïdisation et l'inoculation (voir tableau 2. 1 de la section 2. 1. 1). Le

soufre proviendrait plutôt de la quantité résiduelle n'ayant pas été éliminé lors du traite-

ment au magnésium. Ces particules très petites ne sont toutefois pas nombreuses.
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3. 3.2.2 Poudres ferritisées

Le traitement de ferritisation permettant de dissoudre les carbures et de faire croîfa-e les

nodules de graphite a été effectué sur les poudres atomisées ATO#2, ATO#3 et ATO#4

selon le profil thermique de la figure 2. 1 de la section 2. 1.2. Rappelons que ce profil est

caractérisé par deux plateaux d'une heure, le premier à une température de 1080°C et le

a) b)
VStf^T

^^^i

Nodule gris
e)

Nodule de graphite

1234 5 6 T88

ÉnirglelklVI

12 34 5S 7

Énergie (keV)

0378 20KU 1. 500 IQprn MÛ41
12 34 587 BS10

Énergie (keV)

Figure 3.5 : Microstructure de la poudre ferrîtisée ATO#4; a) b) micrographies
optique et e) spectres EDS et micrographie au MEB de particules de
fonte nodulaire



94

second à 700°C. Compte tenu de la similarité des résultats découlant de l'application d'un

tel ù-aitement, seulement la microstructure de la poudre ferritisée ATO#4 est présenté à la

figure 3.5.

Ainsi, il est possible d'observer que le traitement de ferritisation sur les trois poudres

découlant des atomisations à l'Université Lavai a mené à l'obtention d'une poudre ferriti-

que contenant des nodules de graphite. La microdureté moyenne ainsi que la composition

chimique des différentes poudres après traitement de ferritisation sont présentées au

tableau 3.9. Des analyses EDS effectuées au MEB ont permis de déceler la présence de

magnésium et d'aluminium dans certains nodules de graphite tandis que d'autres montrent

seulement le pic de carbone (voir figure 3. 5e). Le degré de polissage par rapport au centre

du nodule peut expliquer cette différence car dans un cas, l'appareil a permis la détection

de ce que l'on peut supposer être le germe du nodule et dans l'autre, non. Des analyses

plus précises à la microsonde ont confirmé que le magnésium et l'aluminium se trouvait

principalement concentrés dans les nodules. Par ailleurs, tel qu'observé dans la poudre

ferritisée XG-61N#3, l'analyse au MEB a également montré la présence de précipité

(nodule gris) contenant une proportion plus faible en carbone et plus élevée en silicium et

en fer en comparaison aux nodules de graphite. Il est d'ailleurs possible d'en apprécier le

spectre à la figure 3.5c. Les nodules de graphite arborent une forme assez sphérique signi-

fiant que la teneur en magnésium devait être suffisante.

Tableau 3.9 : Composition chimique et microdureté des poudres ATO#2, ATO#3 et
ATO#4 suite au traitement de ferritisation

Poudre

ferritisée

ATO#2

ATO#3

ATO#4

Composition chimique

%C %S %0 %Si %Mg

1.63 0.003 0.080 2.52 0.066

1.88 0.004 0.064 2.40 0.011

2. 12 0.004 0.070 2. 89 0. 016

Microdureté

HV HRC

205 <12.5

215 <12.5

230 <12.5
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Encore une fois, l'obtention de nodules de graphite par l'application du traitement de fer-

ritisation indique que les gennes introduits lors de l'inoculation étaient encore présents et

actifs. Ces poudres ont servi pour les essais de densification par frittage supersolidus. Les

résultats obtenus sont présentés au chapitre 6.

3.4 Compressibilité des poudres

La figure 3.6 présente les courbes de compressibilité pour les différentes poudres de fonte

nodulaire qui ont été utilisées pour les essais de frittage en phase liquide présentés aux

chapitres subséquents. Tout d'abord, il est possible de remarquer que la poudre ferritisée et

décarburée à 2%C est la nioins compressible. Comme il a été vu à la section 3.2.2.3, le

ù-aitement simultané de décarburation et ferritisation n'a pas permis la réduction complète

des oxydes de fer ajoutés à la poudre. La présence de ces particules dures (39.6 HRC) a

conséquemment un effet défavorable sur la compressibilité de la poudre. Les poudres fer-

ritisées ATO#2, ATO#3 et ATO#4 se distinguent essentiellement par leur teneur en car-

bone et en silicium. D'après la figure 3. 6, il est possible de remarquer que le silicium

semble avoir un effet plus marqué sur la compressibilité que le carbone. En effet, la pou-

dre ferritisée ATO#3 (1.88%C & 2.40%Si) est la plus compressible malgré qu'elle pos-

sède une teneur en carbone plus élevée en comparaison à la poudre ATO#2 (1.63%C &

2. 52%Si). La poudre ferritisée ATO#4 (2. 12%C & 2. 89%Si) étant la moins compressible

des trois. La figure 1.40 de la section 1.3.4.4 montre d'ailleurs que la dureté de la ferrite

est grandement affectée par la présence de silicium en solution solide dans la matrice. Par

contre, la poudre ferritisée XG-61N#3 indique bien qu'une plus haute teneur en carbone

(3. 65%) influence également la compressibilité puisque celle-ci se trouve moins élevée

que les poudres femtisées ATO#2, ATO#3 et ATO#4 malgré que sa teneur en silicium soit

plus faible (2. 23%).
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Compte tenu que l'utilisation de la presse au laboratoire de Domfer Poudres Métalliques

est limitée à une pression de 50 TSI, ceci explique pourquoi les échantillons ont été pour la

plupart pressés à une densité à vert de 6. 0 g/cm

6,5

6,4

6,3

6,2

i 6'1
CT

.-2
l
a5
Q

6,0
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5,8

5,7

5,6

5,5

0
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/

/

°/ /
d /
/

/
--0--

0

...u

XG-61N#3ferritisée
(3. 86%C, 2.23%Si)
XG-61N#3ferritisée
et décarburée à 2%C
ATO#2 ferritisée
(1. 63%C, 2. 52%Si)
ATO#3 ferritisée
(1. 88%C, 2.40%Si)
ATO#4 ferritisée
(2. 12%C, 2. 89%Si)

20 30 40 50 60

Pression (TSI)

70 80

Figure 3.6 : Courbes de compressibilité des poudres ferritisées utilisées pour les
essais de frittage en phase liquide
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3.5 Conclusion

L'objectif premier de ce projet était de produire une poudre de fonte ayant pour particula-

rite la présence de nodules de graphite dans une matrice ferritique. Suite aux différentes

atomisations effectuées, l'application d'un traitement thermique caractérisé par deux pla-

teaux d'une heure, le premier à une température de 1080°C et le second à 700°C, a permis

d'atteindre le but visé. Ainsi, trois poudres de nature différente serviront de matériel de

base pour la densification de pièces lors d'essais de frittage en phase liquide : (l) la poudre

ferritisée XG-61N#3 ayant 3.65%C et 2.23%Si pour le frittage activé par le phosphore, (2)

la poudre ferritisée XG-61N#3 décarburée à 2%C (2.23%Si) à l'aide d'un oxyde de fer et

(3) les poudres ferritisées ATO#2, ATO#3 et ATO#4 ayant respectivement 1.63, 1.88 &

2. 12%C et 2. 52, 2.40 & 2. 89%Si pour les essais de frittage supersolidus. L'obtention

d'une poudre de fonte à faible teneur en carbone (environ 2%) était primordiale afin de

procéder aux frittages supersolidus puisqu'une plus haute teneur a pour effet d'engendrer

une proportion de phase liquide trop importante lors du frittage susceptible d'amener une

perte d'intégrité géométrique de la pièce. A titre d'exemple, la poudre ferritisée XG-

61N#3 fait intervenir une proportion d'environ 70% liquide à une température supérieure

à l'eutectique Fe-C (1150°C). Cependant cette poudre a permis d'explorer l'effet du frit-

tage activé par le phosphore sur la densification. Tous les résultats de densification obte-

nus suite aux différents frittages de poudres de fonte nodulaire sont présentés aux trois

chapiti-es qui suivent.
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CHAPITRE 4 : FRITTAGE SUPERSOLIDUS DE POUDRES

DE FONTE NODULAIRE DÉCARBURÉES À
2%C

4. 1 Introduction

Les résultats de densifîcation associés au frittage supersolidus de la poudre de fonte nodu-

laire XG-61N#3 décarburées à 2%C sont présentés dans ce chapitre. A la base, la poudre

XG-61N#3 contenait une teneur en carbone de 3.65% ce qui est trop élevée pour pratiquer

le frittage supersolidus. En efifèt, une proportion près de 70% liquide est atteinte pour une

température supérieure à l'eutectique (1150°C). La technique ici employée fut donc de

décarburer la poudre à 2%C à l'aide d'oxydes de fer afin de rendre possible le frittage

supersolidus. La caractérisation complète de cette poudre figure à la section 3.2.2.3 du

chapitre sur l'atomisation et des traitements subséquents.

Tableau 4.1 : Mélanges expérimentaux utilisés pour le frittage supersolidus de
poudres décarburées

#

FD201

FD211

XG-61N#3
ferritisée

décarburée à
2.01%C

décarburée à
2. 11 %C

Mélange

%C %Si %0

2. 01 2.23 0. 713

2. 11 2.23 0. 713

Lubrifiant

(Kenolube)

0.8%

0. 8%

Densité

à vert

(g/cm3)

6.0 & 6.4

6. 0 & 6.4

Les mélanges effectués pour les expériences de frittage supersolidus sont présentés au

tableau 4. 1. La poudre XG-61N#3 ayant subi un traitement simultané de ferritisation et de

décarburation à près de 2%C constitue la poudre de base des mélanges auxquels est ajouté
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0.8% d'un lubrifiant nommé Kenolube. Les deux mélanges se distinguent essentiellement

par la teneur globale en carbone dans la poudre. Les échantillons ont été pressés à une den-

site à vert de 6. 0 et 6.4 g/cm afin d'en voir l'effet sur la densification. Les essais ont été

réalisés dans le four de Polytechnique sous une atmosphère inerte d'azote (N^) afin de pré-

venir l'oxydation des échantillons. Les conditions expérimentales et la proportion de

phase liquide présente lors du fi-ittage figurent au tableau 4.2. L'évaluation de la propor-

tion de phase liquide a été effectuée selon la méthode décrite à la section 2.2.2 du chapitre

des procédures expérimentales. La figure 4. l présente les deux profils thermiques utilisés

pour le frittage des mélanges.

Tableau 4.2 : Proportion de phase liquide de la poudre XG-61N#3 ferritisée et
décarburée à 2.01 & 2. 11 %C selon les différentes conditions de frittage

Conditions de frittage

Température Profil thermique

1160°C

1180°C

1200°C

15°C/min&
5°C/mm

(figure 4. 1)

Proportion de phase liquide (%)

XG-61N#3 ferritisée et décarburée

2.01%C; 2.23%Si 2. 11%C; 2.23%Si

18.2 23.5

24.3 29.7

30.8 36.2

Compte tenu des résultats obtenus en terme de densifîcation et de microstmcture, les

essais de frittage supersolidus de la poudre ferritisée XG-61N#3 décarburée à 2%C ont été

effectués qu'une seule fois pour chaque température et profil thermique. Les résultats de

densité (g/cm3) sont présentés sous forme de tableau, d'histogramme et de graphique afin
de bien mettre en évidence l'effet de certains paramètres tels la densité à vert et le pour-

centage de phase liquide.
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Figure 4.1 : Proïïls thermiques utilisés pour le frittage supersolidus de la poudre
ferritisée XG-61N#3 décarburée à 2%C

Tableau 4.3 : Densification de la poudre ferritisée XG-61N#3 décarburée à 2.01 &
2.11%C suite aux différents frîttages

Température V^
(°C) (%)

1160 18.2

1180 24.3

1200 30.8

1160 18.2

1180 24.3

1200 30.8

FD201 (2. 01%C)

Pvert = Pvert =

6.4 g/cm36.0 g/cm3 6.4 g/cm3 (%)

Profil thennique = 15°C/min

6.54 6.42 23.5

6. 35 6. 17 29.7

6. 60 6.21 36.2

Profil thermique = 5°C/min

6. 75 6. 53 23.5

6.70 6.42 29.7

6. 69 6.26 36.2

FD211 (2. 11 %C)

Pvert =

6.0 g/cm3

6.21

5.97

NR

6. 53

6.39

6.38

Pvert =

6.4 g/cm3

6.34

5.89

NR

6.24

6. 01

5. 84

NR = Non Réalisé; Pyert = Densité à vert (g/cm )
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4. 2 Densification

Le tableau 4.3 de la page précédente ainsi que la figure 4.2 résument les résultats de densi-

fication des mélanges FD201 et FD211 obtenus suite aux différents frittages. Il est ainsi

7,0

6,8

cC 6.6

CT 6,4
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Figure 4.2 ; Densification de la poudre ferritisée XG-61N#3 décarburée à 2.01 &
2.11%C selon la densité à vert et le profil thermique

possible d'observer que la densification atteinte est plus importante pour les pièces ayant

une densité à vert de 6. 0 g/cm en comparaison avec 6.4 g/cm3. Tel que vu à la section 3.4

du chapitre sur l'atomisation et les traitements subséquents, la compressibilité de la pou-

dre ferritisée XG-61N#3 décarburée à 2%C n'est pas très bonne due à la présence d'oxy-

des de fer non réduit. Une très forte pression (près de 70 tsi) a donc été nécessaire pour
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permettre le compactage d'échantillons à 6. 4 g/cm3. Ceci aurait pour effet d'engendrer

des contraintes internes qui tendent à repousser les particules les unes des autres lors du

frittage d'où il est possible d'observer une densifîcation moins importante voir même une

croissance des comprimés.

La figure 4. 2 semble également indiquer qu'un profil thermique impliquant des taux de

chauffe et de refroidissement plus lent (5°C/min) conduit à de meilleures densités après

frittage que des vitesses plus rapides (15°C/min). Les résultats semblent également plus

cohérents pour 5°C/min que 15°C/min. Ceci est peut-être le résultat d'une meilleiu-e

homogénéisation de la température et du carbone dans l'échantillon au cours du frittage

qui agit alors sur la formation du liquide.

Le graphique de la figure 4.3 met en relation la densifîcation selon la proportion de liquide

présente lors du fi-ittage pour le profil thermique à 5°C/mm. Encore une fois, il est possible

de remarquer que la densifîcation pour les échantillons ayant une densité à vert de 6.4 g/

cm est inférieure à ceux pressés à 6. 0 g/cm3. Il permet aussi de constater qu'à un pour-

centage de phase liquide semblable, une plus grande densifîcation est atteinte pour une

élévation de la température (6. 53 g/cm3 à 1160°C & 6.70 g/cm3 à 1180°C pour VL = 23. 5-

24. 3% et pygrt = 6. 0 g/cm ). Comme la viscosité du liquide diminue pour une augmenta-

tion de la température, l'étape du réarrangement des particules lors du frittage en est facili-

tée ce qui résulte en une meilleure densification. Un modèle de densifîcation (équation

4. 1) adapté au frittage supersolidus met d'ailleurs en relation que la densification AL/LQ

est inversement proportionnelle à la viscosité r| des particules semi-solides (Liu, Tandon

& German, 1995). La viscosité des particules semi-solides est entre autre une fonction de

la viscosité du liquide et de la fraction de recouvrement aux joints interparticulaires.

ÀZOCY^
LQ " Dv^

(4. 1)
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Figure 4.3 : Densification de la poudre ferritisée XG-61N#3 décarburée à 2.01 &
2.11 %C selon le volume de fraction liquide V^ pour le profil thermique
dT/dt = 5°C/min

Par ailleurs, la figure 4.3 montre également que la densifîcation devient moins importante

pour une même poudre lorsqu'il y a augmentation de la fraction liquide et donc, de la tem-

pérature. Ce résultat surprenant est contraire à ce que prédit la littérature. En effet, il a été

vu aux sections 1.2. 3. 1 et 1.2.4 qu'une plus grande proportion de phase liquide entraîne

une meilleure densification lors du frittage (si la fraction liquide ou température critique

n'est pas dépassée pour laquelle il y a gonflement, boursouflement ou effondrement de la

pièce). Une hypothèse pour expliquer ce résultat provient de la nature même de la poudre

utilisée pour les essais de frittage supersolidus. La caractérisation microstmcturale de cette

poudre (section 3.2.2.3) révèle que les oxydes de fer utilisés n'ont pas été réduits complè-

tement lors du traitement simultané de ferritisation et de décarburation. Par conséquent, il
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est logique de déduire que le frittage de cette poudre à haute température (1160, 1180 et

1200°C) a entraîné une réactivation de la réaction de réduction par association de l'oxy-

gène des oxydes de fer avec le carbone de la poudre. La décarburation, qui est générale-

ment plus importante poiir une élévation de température, a pour effet de diminuer la teneur

globale en carbone des pièces. Ceci a une répercussion majeure sur la quantité de phase

liquide présente lors du frittage. En effet, selon le diagramme d'équilibre Fe-C-2%Si, une

diminution de la teneur en carbone résulte en une proportion de phase liquide moins

grande pour les températures de frittage choisies. Ainsi, en supposant que la décarburation

ait été plus importante à 1200°C qu'à 1160°C, il devient maintenant compréhensible

d'observer une densifïcation moins élevée à 1200°C qu'à 1160°C compte tenu de la plus

faible quantité de liquide présente lors du frittage.

L'évaluation de la proportion de phase liquide présentée plus haut se retrouve donc erro-

née en ce qui concerne le fi-ittage supersolidus d'une poudre de fonte nodulaire ferritique

décarburée à 2%C. Ceci expliquerait également pourquoi il n'y a pas eu boursouflement

des échantillons contenant théoriquement une fraction liquide supérieure à 25%. En efifet,

les résultats de densification supersolidus d'une poudre de fonte nodulaire atomisée direc-

tement à 2%C ont montré que les échantillons comportant une quantité de liquide supé-

rieure à 25% présentent des boursouflures. Ces résultats sont présentés au chapitre 6.
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4.3 Caractérisation microstructurale

L'analyse métallographique de l'ensemble des échantillons découlant des frittages super-

solidus de la poudre de fonte nodulaire XG-61N#3 décarburée à près de 2%C révèle une

microstmcture telle que présentée à la figure 4.4. La microstructure est ainsi fonnée de
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Figure 4.4 : Microstructure typique de la poudre ferritisée XG-61N#3 décarburée à
2%C suite au frittage supersolidus

particules de ferrite (180 HV) contenant une zone perlitique au centre (275 HV) dont les

pourtours sont caractérisés par une phase interparticulaire noire. Des analyses EDS au

microscope électronique à balayage ont démontré que ces zones contenaient une très

grande concentration en silicium; un spectre est d'ailleurs montré à la figure 4.4. L'analyse

EDS n'a pu établir si la phase contenait de l'oxygène puisque le détecteur éprouvait de la

difficulté à déceler les éléments légers tel l'oxygène dont les rayons X étaient absorbés dû

à la présence d'une couche de glace. Il a tout de même été supposé que cette phase était de

l'oxyde de silicium puisque le silicium possède une grande affinité pour l'oxygène et que
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la poudre de base en contenait une haute teneur (0. 71% 0). Il ne va pas sans dire qu'une

phase fi-agile telle l'oxyde de silicium aux joints interparticulaires n'est pas souhaitée

puisqu'elle réduit de façon significative les propriétés mécaniques.

Il est a noter également que la formation d'oxydes de silicium peut avoir influencé les pro-

portions de phase liquide lors du frittage. En effet, le silicium en solution solide dans le

système Fe-C influence le diagramme d'équilibre pour lequel la solubilité maximale du

carbone dans l'austénite diminue pour une augmentation de silicium (2. 1%C à 0%Si,

1.7%C à 2%Si & 1.4%C à 4%Si; Smith, 1993). Ainsi, l'association du silicium avec

l'oxygène laisse une teneur active inférieure à 2.23%Si (teneur en Si de la poudre de base)

faisant ainsi augmenter la solubilité maximale du carbone dans l'austénite et conséquem-

ment, diminuer la quantité de liquide produite aux températures de frittage choisies. Cette

hypothèse, ajoutée à celle établie plus haut à propos de la décarburation, vient également

appuyer la chute de la densité obtenue suite aux ffittages supersolidus à plus haute tempé-

rature (figure 4. 3).

Par ailleurs, il est à remarquer que les profils thermiques employés (figure 4. 1) n'ont pas

permis d'atteindre l'objectif d'une microstmcture contenant des nodules de graphite après

frittage. Suite à une rencontore, notre partenaire industriel a suggéré l'utilisation d'un faible

taux dT/dt près du plateau, à la température de frittage, afin de permettre au carbone de

diffuser surtout lors du refroidissement ce qui permettrait de reformer les nodules de gra-

phite. Le fiittage de poudres ferritisées et décarburées à 2%C a donc été effectué selon le

profil thermique illustré à la figure 2.5 des procédures expérimentales. La microstmcture

de la figure 4. 5 montre qu'effectivement, ce profil entraîne la formation de nodules de gra-

phite suite au frittage. Une proportion entre 85-90% des particules possèdent des nodules

de graphite dans une matrice ferritique; le reste des particules conservant une zone perliti-

que au centre tel que vu précédemment. Une fois de plus, la périphérie des particules est

caractérisée par la phase riche en silicium (Si-0) due à la haute teneur en oxygène de la
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poudre de base. Ce profil thermique a ensuite été utilisé pour les frittages ultérieurs qui

seront traités au chapitre 5 et 6.

1 2 34 5678910 "\-

Graphite
Énergie (keV)

, -.»s.
/'

Figure 4.5 : Influence du profil thermique de frittage sur la microstructure de la
poudre ferritisée XG-61N#3 décarburée à 2%C

Les microstructures obtenues suite aux frittages suggèrent que le taux d'oxygène de la

poudre de base décarburée se doit d'être le plus bas possible afin d'éviter la formation

d'oxyde de silicium. D'autres essais de décarburation ont alors été conduits dans le but

d'obtenir une poudre plus pure en termes d'oxygène. Ces résultats sont décrits à la pro-

chaîne section.
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4.4 Traitements de décarburation partielle et complète

Des traitements de décarburation ont été menés dans le four de laboratoire de Domfer afin

de voir l'effet de la température et de l'atmosphère, particulièrement l'hydrogène, sur la

microstmcture résultante. L'objectif était d'obtenir une poudre décarburée contenant le

moins possible d'oxygène afin de limiter la formation d'oxyde de silicium lors du frittage.

Les décarburations ont été efifectuées sous atmosphère d'ammoniac dissocié (25%N2 et

75% H2) et d'hydrogène pur pour une période de 45 min dans la zone chaude à l120°C et

30 min dans la zone froide. Un traitement de décarburation a également été effectué à la

Polytechnique sous une atmosphère d'azote à 1120°C selon le profil de la figure 2. 1 des

procédures expérimentales. Le tableau 4.4 compare les résultats obtenus avec la décarbu-

ration utilisée pour les essais de frittage présentés dans ce chapitre (1080°C, 100%N2).

Tableau 4.4 : Résumé des résultats des divers essais de décarburation

Domfer

It
Il

le

g
s-c
Poly-

technique

l ff

Il

Mélange*

75% XG-61N#3
+ 25% Fe^O

90% XG-61N#3
+10%FexOy

Mélange*

90% XG-61N#3
+10%FexOy

25%N2-75 Hz
T = 1120°C

100%H2
T = 1120°C

%c

%0

%s

%c

%0

%s

0. 06

0. 5**

0. 01

2. 17

0. 5**

0.01

lOO'/oN,
T =1080°C

%c

%0

%s

2.01

0. 71

0.01

%c

%0

%s

%c

%0

%s

0. 10

0.5**

0. 01

1. 59

0. 5**

0.01

100%N2
T =1120°C

%c

%0

%s

Microstructure

Matrice ferritique avec Si-0
à l'intérieur et au pourtour

des particules

+ Fe^Oy réduit

Matrice ferritique et perlitique
avec nodules de graphite et

Si-0 au pourtour des particules
+ FexOy réduit

Microstructure

Matrice ferritique avec
nodules de graphite
+ Fe^Oy non réduit

* XG-61N#3 bmt d'atomisation (3. 86%C, 0. 15%0, 2.23%Si)
** Le %0 n'a pas été mesuré avec précision dû à la difficulté de dissoudre le Si-0
*** Impossible de produire un échantillon pour analyse, le gâteau était trop dur
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Les essais de décarburation effectués sous azote à la Polytechnique à 1120°C ont montré

qu'il y a toujours présence d'oxydes de fer non réduits tel qu'observé pour les essais

menés à 1080°C. La portion non réduite des oxydes de fer est toutefois moins grande à

1120°C qu'à 1080°C due à l'augmentation de température qui a pour effet de favoriser la

décarburation. Par contre, la microstmcture des essais à 1080°C dévoile très peu d'oxydes

de silicium (section 3.2.2. 3) contrairement à celle découlant du traitement à 1120°C où il

est possible d'en observer sans difficulté.

Les essais de décarburation menés chez Domfer à 1120°C montrent que la présence

d'hydrogène dans l'atmosphère permet de réduire complètement les oxydes de fer contrai-

rement à l'azote pour la même température. Toutefois, l'hydrogène ne permet pas d'élimi-

ner la formation d'oxydes de silicium tel qu'il est possible de voir à la figure 4.6 pour des

décarburations complètes et incomplètes. Par ailleurs, les problèmes rencontrés lors de

l'évaluation de la teneur en oxygène semble appuyer qu'il s'agit bien d'oxydes de sili-

cium. En effet, l'analyseur LECO emploie le principe de fusion sous azote pour la détec-

tion de l'oxygène. L'oxyde de silicium possédant un très haut point de fusion (supérieur à

1650°C), l'appareil éprouvait de la difficulté à faire fondre les oxydes. Il y avait donc

dégagement progressif d'oxygène qui était détecté par l'appareil qui ne pouvait mettre fin

à l'analyse. Il a donc fallu interrompre les analyses en cours afin d'éviter tout bris de maté-

riel dû au surchauffage de la fournaise.

L'utilisation d'oxydes de fer DOUT l'aiustement de la teneur en carbone de la noudre de

base s'avère donc problématique puisqu'elle implique la formation d'oxydes de silicium

qui sont nuisibles aux propriétés mécaniques d'une pièce. D'autres avenues ont été

employées afin d'éviter l'usage de poudres ayant été décarburées pour le frittage en phase

liquide. Les résultats sont présentés aux deux chapitres suivants.
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a) b)
Phase Si-o1

e) d)

Fex°y
réduit

Figure 4.6 : Microstructure typique après décarburation a) b) complète et e) d)
incomplète, dans le four de laboratoire de Domfer dans 25%N2-75%IÏ2
et 100%H2

4.5 Conclusion

Des essais de frittage supersolidus ont été effectués sur la poudre de fonte nodulaire XG-

61N#3 qui a été décarburée à 2%C à l'aide d'oxyde de fer. Les échantillons ont été pressés

à une densité à vert de 6. 0 et 6. 4 g/cm3 et ont été frittes aux températures de 1160, 1180 et

1200°C afin de voir l'effet de la proportion de phase liquide sur la densification.
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Les résultats de densification ont montré que pour un même pourcentage de phase liquide,

la densification atteinte était plus grande pour une température plus élevée (6. 53 g/cm à

1160°C & 6.70 g/cm3 à 1180°C pour VL = 23. 5-24. 3% et pyert = 6.0 g/cm3). Cet effet est

expliqué par la viscosité du liquide qui diminue lorsque la température devient plus

grande. Contrairement à ce qu'il était supposé, les résultats ont également indiqué une

diminution de la densification pour une augmentation de la température et donc, de la

quantité de liquide anticipée lors du frittage. Une hypothèque expliquant ce phénomène

est la décarburation de l'échantillon en cours de fïittage qui est d'autant plus importante

que la température augmente. En effet, la poudre de base utilisée pour le frittage supersoli-

dus contenait une proportion résiduelle d'oxydes de fer non réduits suite au ù-aitement

simultané de ferritisation et décarburation. Tel que prédit par le diagramme d'équilibre

pour les températures de fi^ttage choisies, une diminution en carbone a pour effet de

réduire la quantité de phase liquide et conséquemment, la densification.

La microstmcture des échantillons suite aux frittages supersolidus révèle la présence

d'une phase d'oxyde de silicium aux joints interparticulaires. En effet, le silicium a une

grande affinité pour l'oxygène dont la teneur était élevée dans la poudre de base. Cette

phase s'avère nuisible à l'atteinte de bonnes propriétés mécaniques. Afin d'en éviter la

formation, d'autres essais de décarburation ont été menés notamment sous hydrogène,

dans l'espoir d'obtenir une poudre de base contenant une teneur faible en oxygène. Mal-

heureusement, les résultats ont monù-é qu'il y a eu apparition d'oxydes de silicium cette

fois dans les particules de poudres. Par conséquent, l'utilisation d'oxydes de fer pour obte-

nir une poudre de fonte nodulaire à 2%C ne semble pas appropriée pour le procédé de fht-

tage en phase liquide étant donné que la formation d'oxydes de silicium semble inévitable.

Néanmoins, il a tout de même été démontré que l'utilisation d'un profil thermique adéquat

permettait l'obtention de nodules de graphite après fi-ittage.
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CHAPITRE 5 : FRITTAGE EN PHASE LIQUIDE ACTIVÉ
PAR LE PHOSPHORE

5. 1 Introduction

Dans ce chapitre sont présentés les résultats de densification associés au fiittage en phase

liquide activé par le phosphore de la poudre de fonte nodulaire XG-61N#3 qui a été atomi-

sée chez Domfer. L'élaboration et la caractérisation complète de cette poudre figure à la

section 3.2 du chapiti-e siu- l'atomisation et des traitements subséquents. Dans le cas de la

poudre XG-61N#3 contenant une teneur en carbone de 3.65%, le frittage supersolidus

n'est pas approprié puisqu'une température supérieure à l'eutectique Fe-C (1150°C)

engendrerait la formation de liquide dans une proportion près de 70% ce qui provoquerait

l'effondrement de la pièce. L'approche ici est plutôt d'utiliser le phosphore à titre de géné-

rateur de la phase liquide pour le frittage à haute densité. En effet, l'ajout de phosphore

aux mélanges sous forme de ferrophosphore (Fe3P) est reconnu en métallurgie des pou-

dres pour engendrer une phase liquide lors du frittage favorisant ainsi la densification.

Les mélanges étudiés dans ce chapitre ont été élaborés dans le but d'explorer différents

aspects du frittage en phase liquide activé par le phosphore. La poudre XG-61N#3 ayant

subi au préalable le traitement de ferritisation (section 3.2) constitue la poudre de base de

ces mélanges à laquelle est ajouté 0. 8% de lubrifiant nommé Kenolube. Le tableau 5.1

présente d'abord les mélanges expérimentaux pour lesquels la teneur en phosphore varie

de 0 à 1%. Ces mélanges ont pour but d'étudier l'influence de la quantité de phosphore sur

la densification. L'effet de l'ajout d'une poudre ferritique MP35 provenant de Domfer a

également été exploré par les mélanges expérimentaux présentés au tableau 5.2. Ces

mélanges dont la teneur constante en phosphore est de 0.2% se distinguent par la propor-

tion de MP35
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Tableau 5.1 : Mélanges expérimentaux présentant différentes teneurs en phosphore

#

POO

P02

P03

P04

P05

P10

XG-61N#3
ferritisée

100%

Bal.

Bal.

Bal.

Bal.

Bal.

IVIélange

MP35

0%

0%

0%

0%

0%

0%

0%

0.2%

0.3%

0.4%

0. 5%

1.0%

Lubrifiant

0.8%

0.8%

0. 8%

0.8%

0.8%

0. 8%

Densité
à vert

(Kenolube) (§/cmJ)

6.0

6.0

6.0

6.0

6.0

6.0

Tableau 5.2 : Mélanges expérimentaux présentant différents pourcentages de MP35

FO

F2

F5

F10

F15

F25

XG-61N#3
ferritisée

Bal.

Bal.

Bal.

Bal.

Bal.

Bal.

Mélange

MP35

0%

2%

5%

10%

15%

25%

0.2%

0.2%

0.2%

0.2%

0.2%

0.2%

Lubrifiant

0.8%

0.8%

0. 8%

0.8%

0.8%

0. 8%

Densité
à vert

(Kenolube) (ë/cmj)

6.0

6.0

6.0

6.0

6.0

6.0

Les différents mélanges présentés aux tableaux 5. 1 et 5.2 ont été frittes aux températures

de 1000, 1070, 1100, 1120, 1130, 1140 et 1150°C selon le profil thermique de la figure 2.5

qui est caractérisé par un faible taux dT/dt (3°C/min) avant et après le plateau. Les diffé-

rents frittages permettent de voir l'effet de la température sur la densification combiné au
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pourcentage de phosphore ou de MP35. Les essais effectués dans le four de Polytechnique

ont été réalisés sous une atmosphère inerte d'azote (N3) afin de prévenir l'oxydation des

échantillons. Certains mélanges ont également été frittes en industrie dans un four à cour-

roie muni de 5 zones pouvant être contrôlées indépendamment. Les températures des dif-

férentes zones ont été fixées de façon à reproduire le profil thennique de la figure 2.5.

L'atmosphère utilisée lors des frittages en four industriel était composée de 93%N2-7%H2.

Afin de se convaincre de la répétitivité des données, le frittage en phase liquide de plu-

sieurs échantillons a été effectué plus d'une fois. Les résultats de densité (en g/cm )

découlant des essais de frittage sont présentés sous forme d'histogramme et de tableaux.

Les histogrammes présentent une moyenne des valeurs de densité dont il est possible

d'apprécier l'écart type de plusieurs échantillons par la barrette d'erreur employée. Les

tableaux exposent également une moyenne des valeurs de densité obtenues pour chaque

frittage ainsi que la densité relative associée. La densité relative est exprimée en % par

rapport à la densité théorique maximale. La densité théorique maximale de la poudre XG-

61N#3 a été évaluée par un calcul se basant sur la composition et l'analyse microstructu-

raie des échantillons obtenus suite au frittage du mélange sans MP35 (FO et P02). La

microstmcture étant constituée de graphite dans une matrice ferritique, il a donc été estimé

que tout le carbone de la poudre se retrouve sous forme graphitique. En considérant que la

densité du graphite et de la ferrite est respectivement 2.25 et 7. 86 g/cm3 (Davis, 1996), il a

été possible d'évaluer la densité théorique maximale de la poudre XG-61N#3. Le tableau

5.3 montre les détails du calcul. La microstmcture après frittage des mélanges contenant

de la MP35 révèle la présence de particules qui sont majoritairement perlitique, propor-

tionnellement à la quantité de MP35 ajoutée aux mélanges; la microstmcture restante étant

composée de graphite dans une matrice perlitique. Ainsi, la densité théorique maximale a

été évaluée selon une simple règle des proportions appliquée aux pourcentages de la

MP35 et la XG-61N#3 contenues dans les différents mélanges. Dans le calcul, il a été

estimé que la densité des particules de MP35 après frittage était de 7.78 g/cm3 ce qui cor-
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respond à la densité de la perlite (Davis, 1996). Le tableau 5.4 montre les valeurs des den-

sites théoriques maximales qui ont été calculées pour les différents mélanges. Notons que

la présence de ferrophosphore dans les mélanges a été négligée dans l'évaluation de la

densité théorique.

Tableau 5.3 : Densité théorique maximale pour la poudre XG-61N#3

Constituant

XG-61N#3
(3. 65%C)

Graphite

Ferrite

Total

Poids
(g)

Densité des
constituants

(g/cm3)

= Teneur(%Poiàs) x 100g (Davis, 1996)

3.65

96.35

100.00

2.25

7. 86

Volume

(cm3)

Poids
DensitePhase

1.622

12.258

13.880

Densité

théorique

(g/cm3)

100g
VolumeTotal

7.20

Tableau 5.4 : Densité théorique maximale des mélanges à base de XG-61N#3
contenant différentes proportions de MP35

FO

F2

F5

F10

F15

F25

XG-61N#3
ferritisée

Bal.

Bal.

Bal.

Bal.

Bal.

Bal.

Mélange

MP35

0%

2%

5%

10%

15%

25%

0.2%

0.2%

0.2%

0.2%

0.2%

0.2%

Densité
théorique
maximale

(g/cm3)

7.20

7.22

7.23

7.26

7.29

7.35



116

5.2 Densifîcation

5.2. 1 Effet du phosphore

En introduction, il a été énoncé que le phosphore engendrait la formation de liquide lors

du frittage. Afin de se convaincre de cette affînnation, les mélanges POO et P02 à base de

la poudre ferritisée XG-61N#3 contenant 0 et 0.2% P respectivement ont été frittes aux

températures de 1120 et 1140°C. La figure 5. 1 présente les résultats de densification

découlant de ces frittages. Ainsi, il est possible d'observer que le mélange ne contenant

6,8

6,7

6,6

6,5

6,4

6,3

6,2

6,1

6,0

5,9

5,8

POO ( 0% P, 0% MP35)
P02 (0. 2% P, 0% MP35)
Densité à vert

1120-C 1140'C

Figure 5.1 : Effet de la présence du phosphore ou non sur la densifîcation pour les
frittages effectués aux températures de 1120 et 1140°C

pas de phosphore n'a subi aucune densification notable pour les deux températures de frit-

tage contrairement au mélange phosphoreux. Ces résultats sont en accord avec l'hypo-

thèse de départ voulant que le phosphore agisse à titre d'activateur de la phase liquide

responsable d'une bonne densifîcation. Selon les principes du frittage en phase liquide éla-

bores à la section 1.2. 1 et 1.2.2 de la revue de la littérature, la présence d'un liquide permet

une meilleure densification entre autre par le réarrangement des particules. Le léger gain

de densité observé pour le mélange sans phosphore résulte plutôt du frittage en phase
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solide. Dès lors, il est possible d'affirmer que la grande densification des mélanges phos-

phoreux est la conséquence de l'apparition d'ime phase liquide provoquée par le phos-

phore.

Le tableau 5. 5 et la figure 5.2 présente l'ensemble des résultats de densifîcation obtenus

suite aux fi-ittages des mélanges à base de la poudre XG-61N#3 contenant différentes

Tableau 5.5 : Densification des mélanges contenant différentes teneurs en phosphore
obtenue suite aux frittages

T

(°C)

P02
(0.2%P)

P03
(0.3%P)

P04
(0.4%P)

P05
(0.5%P)

P10
(1.0%P)

P Prel P Prel P Prel P Prel P Prel

1000 5. 88 81. 6 NR NR NR NR 5. 78 80.2 5. 80 80.5

1070 5. 97 82. 9 6.03 83. 7 6. 07 84. 3 6. 11 84. 8 6. 30 87.5

1100 6. 17 85. 6 6.28 87. 2 6. 35 88. 1 6.28 87.2 X X

1120 6. 25 86. 8 6.36 88. 3 6.46 89. 7 NR NR X X

1130 6. 39 88. 7 6.42 89. 1 XX XX X X

NR NR NR NR NR NR

NR NR NR NR NR NR

1140 6.49 90. 1 X X

1150 6. 60 91. 6 X X

p = Densité (g/cm ) et p^-gi = Densité relative (%)

teneurs en phosphore. Il est ainsi possible d'observer à la figure 5.2a que pour un même

mélange, une augmentation de la température entraîne un accroissement de la densité

finale (Ex. :6. 17 g/cm3 à 1100°C, 6. 39 g/cm3 à 1130°C & 6. 60 g/cm3 à 1150°C pour le

mélange P02). Notons que la figure 5. 1 permettait déjà de faire cette constatation pour le

mélange avec phosphore. Tel que mentionné à la section 1.2. 3. 2 de la revue de la littéra-

turc, le procédé de frittage en phase liquide possède une forte sensibilité à la température

puisqu'une élévation de celle-ci a pour effet de favoriser les conditions de mouillage,
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d'augmenter les coefficients de diffusion et la proportion de phase liquide. Par consé-

quent, l'augmentation de la densité avec la température serait causée par un volume de

fraction liquide plus grand qui évolue lui aussi selon la température.
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Figure 5.2 : Effet du phosphore sur la densifîcation selon la température
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Par ailleurs, la figure 5.2b met en évidence qu'une augmentation de la teneur en phos-

phore entraîne une meilleure densification pour les fi-ittages effectués aux températures

supérieures ou égale à 1070°C (Ex. : 6.25 g/cm3 pour 0.2%P & 6.46 g/cm3 pour 0. 4%P à

1120°C). Les échantillons frittes à ime température de 1000°C n'ont toutefois subi aucune

densification notable montrant plutôt une légère expansion. Il semble donc avoir absence

de la phase liquide responsable de la densification à cette température. Ceci suggère alors

que l'apparition du liquide s'efFectue entre 1000°C et 1070°C. En se référant au tableau

1.2 de la section 1.2. 5.2 qui expose toutes les réactions impliquant une phase liquide pour

le système Fe-C-P, il devient facile de faire l'association entre la formation du liquide et

l'eutectique binaire à 1050°C pour lequel il y a réaction entre la ferrite et le Fe3P. Cela

viendrait également en accord avec la microstructure de fonte nodulaire à matrice ferriti-

que de la poudre de base utilisée pour les mélanges. L'eutectique ternaire et binaire aux

températures respectives de 953 et 967°C impliquent la cémentite (Fe3C), phase qui n'est

pas supposée être présente dans les poudres utilisées. La réaction péritectique à 1005°C

entre le Fe3P et l'austénite pourrait participer à la création du liquide mais les résultats

découlant des essais au dilatomètre ont montré que la densification est principalement pro-

duite suite au passage de l'eutectique binaire à 1050°C (voir section 5.3). La réaction

eutectique étant désormais associée à la formation du liquide, il est maintenant possible

d'expliquer les résultats de densification. Pour une température de fi-ittage supérieure à

1050°C, les mélanges entre dans le domaine biphasé liquide/solide poiu- lequel la propor-

tion de phase liquide est dictée par la règle des bras de levier. A température fixe, une aug-

mentation de la teneur en phosphore entraîne l'augmentation de la proportion de phase

liquide et par conséquent, les densités atteintes lors du frittage sont supérieures. Pour un

même mélange, une élévation de la température a le même effet que la composition sur la

quantité de liquide générée et la densification, ce qui confirme les observations mention-

nées plus haut. La figure 1. 13 de la section 1.2.4 schématise la proportion de phase liquide

selon un changement de composition ou de température. La longueur des segments de

couleur est représentative de la proportion de phase liquide. La nature transitoire de la
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phase liquide produite pour des teneurs faibles en phosphore rend malheureusement

impossible la détermination du volume de fraction liquide (voir section 1.2. 5. 1).

Un autre aspect à traiter est le phénomène de boursouflement s'étant produit pour certains

échantillons. Il est possible de remarquer à la figure 5.2 que le boursouflement survient

pour les échantillons contenant une plus grande teneur en phosphore ou ayant été frittes à

une température plus élevée. Conséquemment, ces échantillons sont susceptibles d'avoir

une trop grande proportion de phase liquide lors du frittage. La figure 5.3 montre un

exemple de révolution du boursouflement indiquant clairement qu'une teneur en phos-

phore plus élevée engendre plus de liquide. En effet, l'aspect fondu de l'échantillon conte-

nant 1%P indique que la proportion de phase liquide lors du frittage était suffisamment

grande pour engendrer l'affaissement de la pièce. Notons que révolution du boursoufle-

ment en tennes d'aspect macroscopique poiir une augmentation de la température est sem-

blable à la figure 5.3.

(0. 2%P) (0. 3%P) (0. 4%P) (0. 5%P) (1. 0%P)
Fondu

6. 39 g/cm3 6. 42 g/cm3 Boursouflé Boursouflé 10 mm

Figure 5.3 : Macrographie de révolution du boursouflement pour les mélanges
contenant différentes teneurs en phosphore frittes à 1130°C (Baïlon-
Poujol, 2007)

Le phénomène de boursouflement serait causé par la présence d'une trop grande propor-

tion de phase liquide conjointement à la difficulté d'éliminer les gaz à l'intérieur des pores

lors de la densification. La grande quantité de liquide généré lors du fiittage a tendance à

se répartir uniformément à travers le réseau de pores interconnectés mouillant ainsi les

particules. Le mouillage induit les forces capillaires qui régissent la densification. Le
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retrait découlant des forces de capillarité contraint les gaz internes à sortir de l'échantillon.

Une densification qui se fait plus rapidement que l'évacuation des gaz provoque l'empri-

sonnement des gaz à l'intérieur des pores. En effet, le liquide occupant l'espace interparti-

culaire bloque les chemins d'évacuation. La densification se poursuivant, il se crée alors

dans les pores une pression interne de plus en plus forte qui s'oppose au retrait imposé. La

figure 5.4 présente un schéma témoignant des forces résultantes lors de la densification.

Un équilibre des forces entre la pression interne et le retrait se traduit par une densifîcation

moins importante ou un gonflement tout en conservant l'intégrité géométrique des pièces.

Cependant, une pression interne trop élevée tend à pousser le liquide vers l'extérieur pro-

vaquant ainsi les boursouflures. Une proportion de phase liquide trop grande réduit consi-

dérablement la résistance mécanique de l'échantillon ce qui peut engendrer l'affaissement

de la pièce. Selon German (1996), la perte de l'intégrité géométrique survient pour une

proportion de liquide excédant 40%.

-\1^-
^- p_^
-/^.

Figure 5.4 : Représentation schématique des forces agissant lors de la densification
(Baïlon-Poujol, 2007)
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De façon générale, les résultats de densité après frittage ne sont pas entièrement satisfai-

sants dans l'atteinte de notre objectif de pleine densification. En effet, le tableau 5. 5 mon-

tre que les meilleurs résultats de densification correspondent à des densités relatives

autour de 90% (Ex. : 6.49 g/cm3 = 90. 1% à 1140°C & 6. 60 g/cm3 = 91. 6% à 1150°C pour

le mélange P02).

5. 2.2 Effet de l'ajout de MP35

A prime abord, la poudre ferritique MP35 de Domfer a été ajoutée aux mélanges afin de

faciliter la compaction des échantillons. En effet, tel que vu à la section 3.4, la compressi-

bilité de poudres de fonte nodulaire à matrice ferritique telle la XG-61N#3 qui contient

3. 65%C et 2.23%Si est suffisante pour l'obtention d'échantillons mais toutefois limitée.

Ainsi, il s'est avéré que suite aux essais de frittage, cette poudre ferritique démontre une

influence sur la densification. Le tableau 5. 6 et la figure 5. 5 présente l'ensemble des résul-

tats de densifîcation obtenus suite aux frittages des mélanges à base de la poudre XG-

61N#3 contenant différentes teneurs en MP35 (%P est fixe à 0.2%).

Tableau 5.6 : Densifîcation des mélanges contenant différentes pourcentage de MP35
obtenue suite aux frittages

FO F2 F5 F10 FIS F25
T (0%MP35) (2%MP35) (5%MP35) (10%MP35) (15%MP35) (25%MP35)

(°C)
P Prel P Prel P Prel P Prel P Prel P Prel

1070 5.96 82. 7 NR NR 5.98 82. 7 5. 98 82. 3 NR NR NR NR

1100 6. 16 85. 5 6. 13 84. 9 6. 13 84. 8 6. 14 84. 6 NR NR NR NR

1120 6.25 86. 7 6. 33 87. 6 6.42 88. 8 6. 55 90. 2 6. 65 91.2 6. 72 91.4

1130 6.39 88.7 6.51 90.2 6.59 91. 1 6.66 91.7 6.68 91.6 X X

1140 6.49 90. 1 6.49 89. 9 6. 57 90.9 6. 71 92. 4 X X X X

1150 6. 60 91. 6 XXXXXXXXXX

p = Densité (g/cm3) et pj-gi 
= Densité relative (%)
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Figure 5.5 : Effet de l'ajout de MP35 sur la densification selon la température

En premier lieu, il est possible de constater à la figure 5.5a que pour un même mélange,

une élévation de la température entraîne un accroissement de la densification (Ex. : 6. 55 g/

cm à 1120°C & 6. 71 g/cm à 1140°C pour le mélange F10). À la section précédente, il a
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été vu que la phase liquide produite lors du frittage est le résultat de la réaction eutectique

à 1050°C entre la ferrite et le Fe3P contenu dans les mélanges. Par conséquent, une tempé-

rature plus élevée a pour effet d'augmenter la proportion de phase liquide des mélanges

contenant tous ici 0.2%P ce qui se traduit par une meilleure densification.

Par ailleurs, la figure 5. 5b met en évidence qu'une augmentation de la proportion de

MP35 entraîne de meilleures densités finales pour les frittages effectués à partir de

1120°C. Cet efifet est toutefois moins significatif pour les échantillons frittes aux tempéra-

tures de 1070°C et 1100°C. Le gain de densité des échantillons frittes à 1070°C n'est

aucunement significatif tandis que celui à 1100°C semble refléter le début de densifîca-

tion. La phase liquide est théoriquement supposée faire son apparition à l'eutectique suite

à la réaction entre la ferrite et le Fe3P pour une température de 1050°C. Toutefois, les pou-

dres utilisées impliquent également le carbone et le silicium qui sont susceptibles

d'influencer le système Fe-P modifiant ainsi la température effective de l'eutectique. Ceci

expliquerait pourquoi aucune densification notable n'est observée à 1070°C contrairement

à 1100°C. Ces résultats sont également en accord avec l'essai de dilatométrie qui montre

que la densification devient significative à partir d'une température de 1100°C (voir sec-

tion 5. 3). Aussi, il est à remarquer que la comparaison des tableaux 5. 5 et 5. 6 pour les frit-

tages à 1070°C et 1100°C du mélange contenant 0.2%P et 0%MP35 (P02 = FO)

concordent en terme de densité (5. 97 et 5. 96 g/cm3 à 1070°C & 6. 17 et 6. 16 g/cm3 pour

1100°C respectivement pour les mélanges P02 et FO).

L'augmentation de la densification selon le pourcentage de MP35 incite à penser qu'une

proportion plus élevée en MP35 générerait une plus grande quantité de phase liquide. Une

hypothèse proposée pour expliquer ces résultats est que la ferrite provenant de la MP35 a

une meilleure réactivité avec le Fe3P que la ferrite de la mata^ce de la poudre de fonte

nodulaire XG-61N#3. En effet, la ferrite de la MP35 ne contient aucun élément en solution

solide contrairement à celle de la XG-61N#3 qui contient du silicium dont la teneur glo-

baie est de 2.23%. Par conséquent, une ferrite contenant peu d'éléments en solution solide
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avantagerait la formation du liquide et par conséquent, la densification. L'état de l'oxyda-

tion de surface des poudres pourrait également être à l'origine de la différence de réacti-

vite. Lors de son élaboration, la poudre MP35 subi en dernière étape im broyage, dans un

broyeur à boulet industriel, assurant ainsi l'élimination de la couche d'oxyde en surface

des particules de poudres. Le même broyeur a été utilisé pour le broyage de la poudre

XG-61N#3. Toutefois, son utilisation nécessitait le traitement subséquent de ferritisation

tel que décrit à la section 2. 1.2 des procédures expérimentales. Suite à ce traitement, le

gâteau obtenu est broyé dans un broyeur à disque de marque BICO. Ce type de broyage

sépare les particules préfrittées mais n'est peut être pas suffisant pour éliminer la couche

d'oxyde pouvant s'être formée au cours du traitement de ferritisation. Il est toutefois à

noter qu'aucune couche d'oxyde n'a été détectée suite à la caractérisation de la poudre fer-

ritisée XG-61N#3. Ainsi, les hypothèses relatives à la nature de la ferrite ou la présence

d'une couche d'oxyde sur les particules de poudre pourrait expliquer la différence de réac-

tivité des poudres MP35 et XG-61N#3 avec le Fe3P.

Néanmoins, il devient évident que la quantité de phase liquide est plus grande pour une

augmentation de la proportion de MP35 par l'observation des échantillons qui ont bour-

souflé pour les frittages effectués à 1130, 1140 et 1150°C (figure 5.5b). En effet, l'obser-

vation macroscopique de ces échantillons révèle une évolution du boursouflement, du

même type que celle présentée à la figure 5.3, ce qui témoigne de l'augmentation de la

phase liquide avec la proportion de MP35. A titre d'exemple, l'échantillon contenant

2%MP35 présente seulement une petite boursouflure tandis que celui ayant 25%MP35 est

complètement fondu. Notons que le boursouflement des échantillons frittes à 1150°C était

prévisible puisque cette température correspond à la température eutectique pour laquelle

une grande proportion de phase liquide (environ 70%) est produite pour une poudre ayant

3. 65%C.

Aussi, il est à remarquer que l'augmentation de la densification selon la proportion de

MP35 est significative en terme de densité après frittage (Ex. : 6.25 g/cm3 poiir 0% MP35,
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6.42 g/cm3 pour 5% MP35 & 6.72 g/cm3 pour 25% MP35 à 1120°C) malgré qu'elle sem-
blé moins importante en ternie de densité relative (Ex. : 86.7% pour 0% MP35, 88.8%

pour 5% MP35 & 91.4% pour 25% MP35 à 1120°C). Ceci s'explique facilement par le

fait que la densité théorique augmente avec la proportion de MP35 tel que vu en introduc-

tion. Conséquemment, le gain de densité obtenu pour un plus grand pourcentage de MP35

devient moins important par rapport à la densité théorique qu'il faut obtenir.

5.2.3 Comparaison avec les résultats en industrie

Le tableau 5.7 et la figure 5.6 comparent les résultats de densification des mélanges à

0.2%P contenant différentes proportions en MP35 obtenus suite aux fi-ittages effectués à

1140°C dans le four de Polytechnique et de notre partenaire industriel selon un profil ther-

mique comparable. Les résultats obtenus suite au frittage en indusfa^e permettent de tirer

Tableau 5.7 : Densification des mélanges contenant différents pourcentages de MP35
obtenue suite aux frîttages effectués à la Polytechnique et en industrie

T

(°C)

1140

Mélange à base de
XG-61N#3 ferritisée

# MP35 P

FO 0% 0.2%

F2 2% 0.2%

F5 5% 0.2%

F 10 10% 0.2%

F 15 15% 0.2%

F25 25% 0.2%

Polytechnique Industriel Dilatomètre

p

6.49

6.47

6.57

6.71

x

x

Prel

90.1

89.9

90.9

92.4

x

x

p

6.34

6.33

6.40

6.45

6. 57

NR

Prel

88.1

87.6

88.5

88.8

90.1

NR

p

6. 41

NR

6. 50

NR

NR

NR

Prel

89.0

NR

89.9

NR

NR

NR

p = Densité (g/cm ) et p^[ = Densité relative (%
X = Boursouflement; NR = Non Réalisé

les mêmes constations que ceux effectués à la Polytechnique. En effet, les densités après

frittage montrent qu'une augmentation du pourcentage de MP35 engendre une meilleure
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densifîcation. Toutefois, il est possible de voir que les densités découlant du frittage en

industrie sont inférieures à celles obtenues à Polytechnique. Ceci suggère que la tempéra-

ture de fi-ittage réelle était inférieure à 1140°C favorisant alors une densifîcation moins

élevée. Tel que discuté à la section 6.2.2, le frittage à plus haute température (1180 et

1200°C) d'un autre type d'échantillons a montré que les densités obtenues à Polytechni-

que et en industrie sont comparables à l'exception du frittage réalisé à 1160°C pour lequel

les densités résultantes étaient largement inférieures. Il a donc été déduit que pour de plus

basses températures, le four industriel présentait une calibration erronée. Ceci est appuyé

par le fait que ce four est généralement employé à des températures supérieures à 1180°C.

Par ailleurs, les résultats obtenus suite aux essais de dilatométrie viennent appuyer cette

hypothèse puisque les valeurs de densités sont comparables à celles obtenues à la Poly-

technique.
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Figure 5.6 : Comparaison des densifîcations obtenues pour les frittages effectués à
Polytechnique et en industrie à une température de 1140°C
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5.3 Dilatométrie

Des essais de dilatométrie ont été effectués à une température de 1140°C sur les mélanges

FO et F5 à 0.2%P contenant respectivement 0 et 5% de poudre MP35. Le montage ne per-

mettant pas l'utilisation d'une atmosphère d'azote, les expériences ont donc été menées

sous vide (6x10-2 Mbar = 4. 5x10-2 torr). La variation dimensionnelle des échantillons a

été mesiirée en fonction de la température ce qui a permis la caractérisation des transitions

de phase au cours du frittage. Le profil thermique utilisé est similaire à celui de la figure

2. 5 des procédures expérimentales afin de se rapprocher des conditions réelles de frittage.

T=1140°C
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Figure 5.7 : Courbe dilatométrique - Variation de la température et de la longueur
des échantillons FO et F5 en fonction du temps pour T=1140°C

Les figures 5.7 et 5. 8 montrent les courbes dilatométriques obtenues suite au frittage des

mélanges FO et F5 à une température de 1140°C. Ces courbes exposent la variation de la

longueur d'un échantillon en fonction de la tempérahu-e et/ou du temps. La variable delta

indique la variation de longueur par rapport à la longueur initiale de l'échantillon. Un delta
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négatif exprime alors un retrait des dimensions de l'échantillon tandis qu'un delta positif

est caractéristique d'une croissance. La figure 5.8 montre bien révolution des phénomè-
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Figure 5.8 : Courbe dilatométrique - Variation de la longueur des échantillons FO et
F5 en fonction de la température pour T=1140°C

nés intervenant lors du frittage. En premier lieu, il est possible d'observer que la montée

en température (zone l) fait subir à l'échantillon une légère expansion attribuable à la dila-

tation thermique. Entre 780 et 840°C, la déflexion de la courbe (zone 2) indique la pré-

sence d'une transformation de phase. Selon les diagrammes d'équilibre du système Fe-C-

Si, ces températures correspondent au changement de la ferrite en austénite. A 960°C, il

semble se produire une transformation qui entraîne une légère densification (zone 3).

Selon le tableau 1. 2 de la littérature qui monù-e toutes les réactions impliquant une phase

liquide du système Fe-C-P, cette température pourrait correspondre soit à l'eutectique ter-

naire Fe3P-Fe3C-y à 953°C, soit à l'eutectique binaire Fe3P-Fe3C à 967°C. Ces deux réac-

tions impliquent toutefois la cémentite (Fe3C), carbure qui n'est pas supposé être présent
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dans la poudre de fonte nodulaire utilisée. Si elle existe, cette réaction engendre cependant

que peu de densification ramenant l'échantillon à ses dimensions originales. En effet, il est

clair que la densification majeure se produit à partir de 1100°C d'où il est possible

d'observer un important retrait qui se manifeste (zone 4). Cette densification est sans

aucun doute associée à l'apparition massive de la phase liquide. L'eutectique Fe-Fe3P à

1050°C serait majoritairement responsable de la formation abondante du liquide qui

engendre une densification significative par réarrangement des particules. Tel que men-

tienne plus haut, les poudres à matrice ferritique utilisées pour le frittage impliquent égale-

ment le carbone et le silicium qui sont susceptibles d'influencer le système Fe-P modifiant

ainsi la température effective de l'eutectique. Ceci expliquerait pourquoi la formation du

liquide s'effectuerait à une température plus élevée que 1050°C prévue par le diagramme

d'équilibre Fe-Fe3P. Le changement de pente identifié par une flèche à la figure 5. 7 mon-

tre que la densification suit le profil de température. Ainsi, l'augmentation en température

a pour effet de générer toujours plus de liquide selon l'eutectique Fe-Fe3P. Lorsque le pla-

teau est atteint à 1140°C, il est possible de voir à la figure 5. 7 que la densification s'arrête

soudainement ce qui suggère que la phase liquide est bel et bien transitoire. En effet, il a

été vu à la section 1.2. 5. 1 que la phase liquide produite est de nature transitoire pour des

teneurs en phosphore inférieure à 2. 8%. A 1050°C, la réaction entre la ferrite et le Fe3P a

pour effet de produire localement une quantité de liquide qui disparaît cependant par diffù-

sion du phosphore dans la matrice solide. Mais, l'augmentation de la température selon le

profil thermique a eu pour effet de générer continuellement une phase liquide jusqu'à

l'atteinte du plateau où le dernier liquide a lui aussi été absorbé rapidement par la matrice

solide. La nature transitoire de la phase liquide ne permet donc pas assez de temps pour

permettre de grande densification ce qui expliquerait les résultats insatisfaisants présentés

aux sections 5.2. 1 et 5.2.2. Au cours du refroidissement, la densification se poursuit légè-

rement par frittage en phase solide. Une fois de plus, la déflexion de la courbe enù-e 720 et

750°C est indicatrice de la transformation de l'austénite en ferrite et en perlite (zone 5).

Par ailleurs, notons que l'échantillon comportant une 5%MP35 a subi une plus grande

densification ce qui est en accord avec ce qui a été observé au préalable.
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5.4 Caractérisation microstructurale

L'analyse métallographique de l'ensemble des échantillons découlant des frittages activés

par le phosphore qui ont été effectués à Polytechnique, en milieu industriel ainsi qu'en

dilatométrie, révèle une microstmcture identique pour les mêmes mélanges. Notons que

cette microstmcture demeure également la même pour toutes les températures de frittage

employées et peu importe la teneur en phosphore des mélanges. À titre d'exemple, la

figure 5.9 présente les mélanges à 0.2%P contenant 0% et 5% MP35 qui ont été frittes à

une température de 1140°C.

Il est ainsi possible d'observer à la figure 5.9a que la microstmcture du mélange sans

MP35 est composée de graphite dans une matrice ferritique. La microdureté indique une

valeur moyenne de 212 HV ce qui est caractéristique d'une ferrite contenant du silicium

en élément d'addition (voir figure 1.40). La matrice étant constituée entièrement de ferrite,

il est possible de déduire que la vitesse de refroidissement du profil utilisé était suffisam-

ment lente. En effet, tel que vu à la section 1.3.2.2, la ferrite est favorisée par un refroidis-

sèment lent ce qui accorde le temps au carbone de diffuser et de précipiter sous l'action du

silicium en graphite. En comparaison au graphite nodulaire de la poudre de base XG-

61N#3 (voir section 3. 2.2.2), le graphite observé semble arborer une forme dégénérée.

Une explication de cette dégénérescence serait une teneur insuffisante en magnésium

après frittage. En effet, l'apparition du liquide suite à la réaction entre la ferrite et le Fe3P

provoquerait l'évanouissement du magnésium diminuant ainsi la teneur résiduelle. Il a été

vu à la section 1.3. 1. 1 qu'une teneur résiduelle en magnésium comprise entre 0.03 et

0.06% est nécessaire à une bonne sphéricité des nodules de graphite. Autrement, une

teneur inférieure a pour effet d'engendrer une fomie dégénérée tel le graphite vermicu-

laire. Une autre approche serait de penser que la présence de phosphore pourrait altérer la

forme des nodules résultante lors du frittage. Toutefois, la littérature mentionne seulement

que le phosphore est un élément nuisible pour la ténacité et les propriétés dynamiques de

la fonte à graphite sphéroïdale et n'indique rien quant à son effet sur la forme des nodules.
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Figure 5.9 : ]V[icrostructure des mélanges à 0.2%P contenant a) 0% MP35 et b) 5%
MP35, frittes à une température de 1140°C

La figure 5.9b présente le mélange comportant 5% MP35 dont la microstmcture est princi-

paiement composée de graphite dans une matrice ferritique telle que précédemment

décrite. La microsfa-ucture révèle toutefois la présence de particules ayant une zone perliti-
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que en leur centre. La proportion de ce type de particule concorde avec celle de la MP35

ajoutée aux mélanges ce qui est vrai pour tous les mélanges étudiés. Au coiu-s du frittage,

la montée en température a pour effet de dissoudre partiellement les nodules de graphite

amenant ainsi une redistribution du carbone dans la matrice par diffusion à l'état solide.

Du carbone se retrouve alors dans les particules de MP35 qui, à prime abord, n'en conte-

nait que très peu. Lors du refi-oidissement, la graphitisation du carbone n'est pas possible

puisque les particules de MP35 ne contiennent pas de silicium. Il y a donc formation de

perlite.

5. 5 Conclusion

Des essais de frittage activé par le phosphore ont été effectués sur des mélanges à base de

la poudre de fonte nodulaire XG-61N#3 contenant 3.65%C. Le frittage de ces mélanges a

pennis d'explorer l'effet de différents pourcentages en phosphore et en MP35 sur la densi-

fication à des températures de 1000, 1070, 1100, 1120, 1130, 1140 et 1150°C. Les échan-

tillons présentaient tous une densité à vert de 6. 0 g/cm3.

Les résultats ont permis d'identifier que la réaction eutectique entre la ferrite et le Fe3P à

une température de 1050°C était la principale source de formation du liquide qui engendre

la densification. Par conséquent, une élévation de la température de fi-ittage engendre une

proportion de phase liquide plus grande ce qui explique l'augmentation de la densification

observé ffîx. : 6. 17 e/cm3 à 1100°C. 6.39 e/cm3 à 1130°C & 6.60 s/cm3 à 1150°C nourle

mélange à 0.2%P sans MP35). La formation du liquide par l'eutectique Fe-Fe3P explique

également qu'une augmentation de la quantité de ferrophosphore enti-aîne une meilleure

densification (Ex. : 6.25 g/cm3 pour 0.2%P & 6.46 g/cm3 pour 0.4%P à 1120°C). En effet,

la teneur en phosphore influence la proportion de liquide créée ce qui se traduit également

sur la densification. Les résultats ont également montré qu'une proportion plus élevée de

poudre MP35 en tant qu'additif engendre une augmentation de la densification (Ex. : 6.25

g/cm3 pour 0%MP35, 6.42 g/cm3 pour 5%MP35 & 6. 65 g/cm3 pour 15%MP35 à
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1120°C). La ferrite sans élément d'addition de la MP35 semble mieux réagir avec le Fe3P

que la ferrite de la matrice de la fonte nodulaire. Le frittage de certains mélanges a égale-

ment mené au boursouflement des échantillons. Les résultats ont montré que les boursou-

flures sont provoquées par l'emprisonnement des gaz internes dû à la présence d'une trop

grande proportion de phase liquide qui bloque les chemins d'évacuation (réseau de pores

intercormectés). Les densités les plus élevées obtenues par frittage activé par le phosphore

sont d'environ 6. 4-6. 6 g/cm3 ce qui correspond à une densité relative d'environ 90%. Ces

résultats sont insatisfaisants dans l'atteinte de notre objectif de pleine densification.

Des essais au dilatomètre ont permis de mettre en évidence l'apparition de la phase

liquide. Ainsi, il a été montré que la densification provient principalement de la formation

du liquide suite à la réaction eutectique à 1050°C ce qui vient appuyer les observations fai-

tes suite aux différents fi-ittages. L'augmentation de la température a pour effet d'assurer

continuellement la formation de phase liquide. Durant le temps de maintien en tempéra-

turc, aucune densifîcation significative n'est observée ce qui a démonb-é la nature transi-

toire de la phase liquide.

La microstmcture résultante des essais de frittage activés par le phosphore est caractérisée

par la présence de graphite dans une matrice ferritique. Le graphite observé semble prove-

nir de la dégénérescence des nodules de graphite de la poudre de base XG-61#3 qui peut

être causée par une présence insuffisante en magnésium. Lorsque le mélange contient de

la poudre MP35, il est également possible d'observer des particules ayant une zone perliti-

que en leur centre. La formation de perlite est expliquée par les particules de MP35 qui ne

contiennent pas de silicium. La graphitisation du carbone n'est donc pas possible. La pro-

portion de ce type de particules concorde avec celle de la MP35 ajoutée aux mélanges.
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CHAPITRE 6 : FRITTAGE SUPERSOLIDUS DE POUDRES

DE FONTE NODULAIRE CONTENANT
2%C

6. 1 Introduction

Ce chapitre présente les résultats de densification associés au firittage supersolidus de pou-

dres de fonte nodulaire contenant environ 2%C qui ont été atomisées à l'Université Lavai.

L'élaboration et la caractérisation complète de ces poudres figurent à la section 3.3 du cha-

pitre sur l'atomisation et des traitements subséquents. Il a déjà été mentionné que l'utilisa-

tion d'une poudre de fonte nodulaire ayant 3.6%C ne permet pas le frittage supersolidus

puisqu'une proportion d'environ 70% de liquide est atteinte pour une température supé-

rieure à l'eutectique (1150°C). L'avantage de recourir à des poudres de fonte nodulaire

ayant été atomisées à une teneur en carbone près de 2% est le contrôle de la proportion de

phase liquide par la température lors du frittage en plus d'éliminer les problèmes reliés à la

décarburation de la poudre ou à l'utilisation du phosphore tel que vu dans les chapitres

précédents.

Tableau 6.1 : IVlélanges expérimentaux utilisés pour le frittage supersolidus

Poudre de base
ferritisée

ATO#2

ATO#3

ATO#4

Mélange

%C %Si Lubrffiant

1.63 2.52 0.6%Acrawax

1. 88 2.40 0.6%Acrawax

2. 12 2. 89 0.6%Acrawax

Densité
à vert

Granulométrie1 (g/cm3)

MP35

MP35

MP35

6.0

6.0

6.0

' Distribution granulométrique typique de la poudre MP35 : 5% +80; 8% +100;22% +140, 24% +200;
25% +325; 16% -325 mailles
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Le tableau 6. 1 présente les mélanges expérimentaux utilisés pour les expériences de frit-

tage supersolidus. Il s'agit simplement du mélange des poudres ATO#2, ATO#3 et ATO#4

ayant subi au préalable le traitement de ferritisation (section 3.3) auquel est ajouté 0.6% de

lubrifiant nommé Acrawax. La granulométrie a été reconstmite selon celle de la MP35

standard de Domfer afin d'en éliminer son effet sur les résultats de densification. Ces

mélanges se distinguent par le pourcentage de carbone et de silicium final des poudres ce

qui leur confère une proportion de phase liquide spécifique pour des conditions de frittage

données. Le tableau 6.2 rapporte les valeurs du pourcentage de phase liquide pour chaque

poudre selon les conditions expérimentales des essais réalisés. La proportion de phase

liquide a été évaluée selon la méthode décrite à la section 2.2.2 du chapitre des procédures

Tableau 6.2 : Proportion de phase liquide des poudres ATO#2, ATO#3 et ATO#4
selon les conditions de frîttage des différents essais effectués

Conditions de frittage

Température Temps

1150°C

1160°C

1180°C 30min

1200°C

1220°C

NR= Non Réalisé

Proportion de phase liquide (%)

ATO#2 ATO#3 ATO#4

1.63%C;2. 52%Si 1. 88%C; 2.40%Si 2. 12%C; 2. 89%Si

NR 9. 7 NR

0.2 12.8 31.0

6.6 19.0 37.6

13.2 25.6 44.7

19.8 NR NR

expérimentales. Les essais réalisés dans le four de Polytechnique ont été faits sous une

atmosphère composée entièrement d'azote (N3) tandis que 93%N2-7%H. 2 a été utilisé pour

les essais de comparaison effectués chez notre partenaire industriel. Le profil thermique

utilisé est présenté à la figure 2.5 de la section 2.2.3. En industrie, les essais de frittage en

phase liquide ont été effectués dans un four à courroie muni de 5 zones distinctes ainsi que



137

d'une zone de refroidissement. Les températures des différentes zones ont été fixées de

façon à simuler le profil thermique de la figure 2. 5.

Les essais de frittage de la plupart des échantillons ont été réalisés deux fois afin de

s'assurer de la répétitivité des résultats. Les densités (en g/cm3) obtenues suite aux fritta-

ges sont présentées sous forme de graphiques et de tableaux. Les graphiques présentent

une moyenne des valeurs de densité dont il est possible d'apprécier l'écart type par la bar-

rette d'erreur employée. Les tableaux exposent également une moyeime des valeurs de

densité obtenues pour chaque frittage ainsi que la densité relative associée. La densité

relative est exprimée en % par rapport à la densité théorique maximale. Tel qu'expliqué

dans les prochaines lignes, la densité théorique maximale des poudres ATO#2, ATO#3 et

ATO#4 a été évaluée par un calcul se basant sur la composition et l'analyse microstmctu-

raie des échantillons obtenus suite au frittage. La microstmcture des échantillons est for-

mée de graphite dans une matrice contenant des proportions variables de ferrite et de

perlite. Néanmoins, il a été estimé que tout le carbone des différentes poudres se retrouve

sous forme graphitique. En considérant que la densité du graphite, de la perlite et de la fer-

rite est respectivement 2.25, 7.78 et 7. 86 g/cm (Davis, 1996), il a été possible d'évaluer la

densité théorique maximale des poudres ATO#2, ATO#3 et ATO#4 pour une matrice soit

entièrement perlitique, soit entièrement ferritique (tableau 6.4). Un exemple du calcul est

montré au tableau 6.3 avec la poudre ATO#2. Le tableau 6.4 révèle que les valeurs de den-

site théorique pour une mati-ice ferritique sont supérieures à celles pour une matrice perli-

tique. En réalité, la valeur de densité théorique maximale pour les poudres ATO#2, ATO#3

et ATO#4 devrait se trouver entre ces deux exti-êmes. Il a été décidé d'utiliser la densité

théorique avec une matrice entièrement ferritique dans le calcul de la densité relative afin

d'éviter la surestimation des valeurs.
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Tableau 6.3 : Densité théorique maximale pour la poudre ATO#2 - exemple de calcul

Constituant
Poids

(g)

Densité des

constituants

(g/cm3)

ATO#2 (1. 63%C) = Teneur(%Poids) x 100g (Davis, 1996)

Graphite

Perlite

Total

1.63

98.37

100.00

2.25

7. 78

Volume

(cm3)

Poids
DensitePhase

0.724

12.644

13.368

Densité

théorique

(g/cm3)

100g
VolumeTotal

7.48

Tableau 6.4 : Densité théorique maximale des poudres ATO#2, ATO#3 et ATO#4

Microstructure

Graphite + Matrice perlitique

Graphite + Matrice ferritique

Densité théorique (g/cmj)

ATO#2 ATO#3 ATO#4

1.63%C 1.88%C 2. 12%C

7.48 7.44 7.40

7.55 7.51 7.47
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6.2 Densification

6. 2. 1 Effet de la température de frittage et de la fraction volumique de
liquide

Le tableau 6. 5 et la figure 6. 1 résument les résultats de densifîcation des poudres ATO#2,

ATO#3 et ATO#4 obtenus suite aux différents frittages. Il est ainsi possible d'observer que

Tableau 6.5 : Densifîcation des poudres ATO#2, ATO#3 et ATO#4 obtenue suite aux
différents frittages

Température
(°C)

1150

1160

1180

1200

1220

X = Boursouflement

Mélange

ATO#3

ATO#2

ATO#3

ATO#4

ATO#2

ATO#3

ATO#4

ATO#2

ATO#3

ATO#4

ATO#2

9.7

0.2

12.8

31.0

6.6

19.0

37.6

13.2

25.6

44.7

19.8

Densité

(g/cm3)

6.77

6.91

7. 01

x

7. 10

7. 18

x

7.24

x

x

7. 33

Densité
relative

ro/

90.1

91.5

93.3

x

94.0

95.6

x

95.9

x

x

97.1

pour une proportion de phase liquide semblable, une plus grande densification est atteinte

lorsque la température est plus élevée (7. 01 g/cm3 à 1160°C & 7.24 g/cm3 à 1200°C pour

VL = 12-13%). Une élévation de la température a pour effet de diminuer la viscosité du

liquide ce qui résulte en une meilleure densification puisque l'étape du réarrangement en
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est grandement facilitée. Tel que vu au chapitre 4, le modèle de densifîcation de l'équation

6. 1 proposé par German montre bien que la densification AL/ZQ est inversement propor-

tionnel à la viscosité T| des particules semi-solides. La viscosité des particules semi-solides

est entre autre une fonction de la viscosité du liquide et de la fraction de recouvrement aux

joints interparticulaires.

AZ ^LGt
LQ " Dx\

(6. 1)

Par ailleurs, une plus grande densifîcation est observée à température constante pour une

augmentation de la proportion de phase liquide (7. 10 g/cm3 pour V^ = 6.6% & 7. 18 g/cm3

pour VL = 19.0% à 11 80°C). Une fois de plus, la viscosité des particules intervient dans le

processus de densification puisqu'elle est également dépendante de la fraction volumique

du liquide. A une même température, une proportion plus grande en liquide favorise une

diminution de la viscosité ce qui facilite la densification lors du réarrangement des parti-

cules.

Le graphique de la figure 6. 1 suggère également qu'une fraction liquide supérieure à 25%

engendre le boursouflement des échantillons. Tous les échantillons produits suite aux dif-

férents ffittages à l'aide de la poudre ATO#4 ainsi qu'avec la poudre ATO#3 à 1200°C

présentent des boursouflures. Ces échantillons ont en commun une proportion de phase

liquide excédant 25% aux différentes températures utilisées pour le frittage. Tel qu'expli-

que en détail à la section 5.2. 1, le boursouflement est vraisemblement la cause d'une diffi-

culte à éliminer les gaz internes en présence d'une proportion de phase liquide trop élevée

au cours du frittage. En effet, le liquide bloquant les interstices du réseau de pores inter-

connectées, la pression se fait de plus en plus grande dans les pores lors de la densifica-

tion. Une pression interne considérable tend alors à pousser le liquide vers l'extérieur

provoquant ainsi le boursouflement. La perspective 3D de la figure 6.2 permet de bien
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Figure 6. 1 : Densiïïcation des poudres ATO#2, ATO#3 et ATO#4 selon le volume de
fraction liquide VL

visualiser que pour des volumes de fraction liquide dépassant 25%, les échantillons du

système Fe-C-Si présentent le phénomène de boursouflure lors du fiittage.

La meilleure densification correspond à une densité après frittage de 7.33 g/cm3 obtenue

avec la poudre ATO#2 fritte à 1220°C pour lequel la proportion de phase liquide était de

19.8%. Ce résultat correspond à une densité relative de 97. 1% s'approchant ainsi de notre

objectif final qui est d'atteindre une densifîcation complète. La microstructure de cet

échantillon est présentée à la section 6.4 du présent chapitre.



142

X = Boursouflement
NR= Non Réalisé ,

^s
^

^-^<^^
^'^ ,. 'n'".,'t"

5

4

3

' 2
1

V, =25. 6»^/

V^44. 7% -
1220 - . . =37. 6%- .-

1200 . V, =31.0
1180

'e/n ^e-
1160

/

/*/ATO#2

^ATO#3
/

.AATO)»4

"""",. ;"

Figure 6.2: Densifîcation des poudres ATO#2, ATO#3 et ATO#4 selon la
température de frittage - Représentation 3D

6.2.2 Comparaison avec les résultats en industrie

Le tableau 6.6 et la figure 6.3 comparent les résultats de densification des poudres ATO#2,

ATO#3 et ATO#4 obtenus suite aux différents frittages effectués dans le four de Polytech-

nique et de noti-e partenaire industriel. De façon générale, les résultats sont comparables à

ceux obtenus dans le four de Polytechnique à l'exception du frittage réalisé à 1160°C

(résultats en rouge du tableau 6. 6). En effet, les densités découlant de ce fi-ittage en indus-

trie sont largement inférieures à celles obtenues à Polytechnique. Ces résultats suggèrent

que la température dans le four indusù-iel était inférieure à 1160°C. Une température près

de l'eutectique (1150°C) implique une proportion de phase liquide plus faible, donc une

densification moins importante. Par ailleurs, la disposition des échantillons et la non-uni-

formité de la température dans le four peuvent également influencer la densification. Cette
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Tableau 6.6 : Densification des poudres ATO#2, ATO#3 et ATO#4 obtenue suite aux
différents frittages effectués à Polytechnique et en industrie

Température
(°C)

1150

1160

1180

1200

1220

IVIélange

ATO#3

ATO#2

ATO#3

ATO#4

ATO#2

ATO#3

ATO#4

ATO#2

ATO#3

ATO#4

ATO#2

VL
(%)

9.7

0.2

12.8

31.0

6.6

19.0

37.6

13.2

25.6

44.7

19.8

X = Boursouflement; NR = Non Réalisé

Polytechnique

Densité

(g/cm3)

6.77

6. 91

7.01

x

7. 10

7. 18

x

7.24

x

x

7. 33

Densité
relative

90.1

91.5

93.3

x

94.0

95.6

x

95.9

x

x

97.1

Industriel

Densité

(g/cm3)

NR

6.57

6.45

6.39

7.01

7. 17

x

7.22

x

x

NR

Densité
relative

NR

87.0

85.9

85.5

92.8

95.5

x

95.6

x

x

NR

hypothèse est appuyée par le fait que ce four est généralement utilisé à des températures

supérieures à 1180°C ce qui expliquerait une calibration erronée pour une température de

1160°C.

Par ailleurs, les résultats découlant des essais de frittage à 1180 et 1200°C en industrie

mène à des conclusions analogues à celles tirées des résultats effectués à Polytechnique.

Une fois de plus, il est permis de constater que la densification est favorisée par une éléva-

tion de température ainsi qu'une proportion de liquide plus importante. Les échantillons

présentant un volume de fraction liquide supérieur à 25% ont également boursouflés

durant le ffittage.
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L'analyse microstructurale présentée à la section 6.4 du présent chapitre permet de compa-

rer l'effet du taux de refroidissement sur la microsfructure résultante des essais réalisés à

la Polytechnique et en industrie.
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Figure 6.3 : Densiïïcation des poudres ATO#2, ATO#3 et ATO#4 selon le volume de
fraction liquide V^ - Comparaison avec les résultats en industrie
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6.3 Dilatométrie

Des essais de dilatométrie ont été effectués sur les poudres ATO#2 et ATO#3 aux tempéra-

turcs de 1160, 1180 et 1200°C. Le montage ne permettant pas l'utilisation d'une atmos-

phère d'azote, les expériences ont donc été menées sous vide (6x10~2 Mbar = 4.5x 10~2

ton-). Notons que le frittage sous vide engendre généralement une meilleure densification

puisque l'évacuation des gaz se fait tout au long de la montée en tempérahire. La caracté-

risation des transitions de phase au cours du flottage étant toutefois l'objectif primaire, la

variation dimensionnelle des échantillons a donc été mesurée en fonction de la tempéra-

turc. Le profil thennique utilisé est similaire à celui de la figure 2. 5 des procédures expéri-

mentales afin de se rapprocher des conditions réelles de frittage.
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Figure 6.4 : Courbe dilatométrique - Variation de la température et de la longueur
des échantmons ATO#2 et ATO#3 en fonction du temps pour T=1180°C

Les figures 6.4 et 6. 5 montrent les courbes dilatométriques obtenues suite au frittage des

échantillons ATO#2 et ATO#3 à une température de 1180°C. Ces courbes exposent la
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variation de la longueur d'un échantillon en fonction de la température et/ou du temps. La

variable delta indique la variation de longueur par rapport à la longueiu- initiale de l'échan-

tillon. Un delta négatif exprime alors un retrait des dimensions de l'échantillon tandis

qu'un delta positif est caractéristique d'une croissance. La figure 6.5 montre bien l'évolu-
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Figure 6.5 : Courbe dilatométrique - Variation de la longueur des échantillons
ATO#2 et ATO#3 en fonction de la température pour T=1180°C

tion des phénomènes intervenant lors du frittage. Tout d'abord, l'échantillon subi une

légère expansion attribuable à la dilatation thermique ayant lieu au cours de la montée en

température (zone l). Entre 780 et 850°C, la déflexion de la courbe indique la présence

d'une transfonnation de phase. En effet, ces températures correspondent au changement

de la ferrite en austénite selon les diagrammes d'équilibre du système Fe-C-Si (zone 2). La

zone 3 est caractérisée par le frittage en phase solide des particules donnant lieu à un

retrait d'environ lOOf^m (zone 3). A 1150°C, l'important retrait qui se manifeste est asso-

cié à l'apparition de la phase liquide prédit par l'eutectique Fe-C. Le liquide dissout alors
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les ponts interparticulaires s'étant formés pendant le frittage en phase solide pour laisser

place à la densifîcation par réarrangements des particules. La densifîcation évolue ensuite

au rythme de l'augmentation en température, dictée par le profil thermique, qui procure

une proportion en phase liquide de plus en plus grande (zone 4). Lorsque le plateau à

1180°C est atteint, la figure 6.4 met bien en évidence que la densification se poursuit. Ceci

suggère que la phase liquide présente à 1180°C demeure persistance permettant ainsi une

meilleure densification par réarrangement des particules et dissolution-précipitation qui

sont les principales étapes lors du fi-ittage en phase liquide. La descente en température

inhibant la phase liquide, la densification se poursuit légèrement par frittage en phase

solide. Encore une fois, la déflexion de la courbe entre 690 et 740°C est indicatrice de la

transfomiation de l'austénite en ferrite et perlite (zone 5).

Les courbes dilatométriques des essais réalisés à 1160 et 1200°C présentent une forme

similaire à celles présentées pour une température de 1180°C. Il est possible d'y faire les

mêmes observations ce qui explique pourquoi elles ne sont donc pas présentées dans ce

document. Par ailleurs, il a été vu à la section 6. 2. 1 que le fi-ittage de la poudre ATO#3 à

1200°C (VL=25.3%) sous une atmosphère d'azote a mené au boursouflement de l'échan-

tillon. L'échantillon découlant de l'essai de dilatométrie sous vide de la même poudre à

1200°C ne présente toutefois aucune boursouflure. L'utilisation du vide au lieu d'une

atmosphère d'azote a pour effet d'obtenir une meilleure élimination des gaz ce qui a vrai-

semblablement permis d'éviter le phénomène du boursouflement. Une densité de 7. 04 g/

cm3 a été obtenue pour le firittage à 1200°C. Cette valeur, inférieure à celle obtenue poiu- le

frittage du même échantillon à 1180°C (7. 18 g/cm3) suppose un début de "croissance" qui
aurait pu mener éventuellement au boursouflement. Des conditions expérimentales adé-

quates sont donc primordiales dans l'obtention d'échantillon à haute densité.
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6.4 Caractérisation microstructurale

L'analyse métallographique de l'ensemble des échantillons découlant des frittages super-

solidus ainsi que des essais au dilatomèfa-e révèle une microstructure composée de graphite

(en noir) entourés d'un halo de ferrite (zone blanche) dans une matrice perlitique (zone

bmne). Afin d'introduire ce type de microstmcture, la figure 6.6 présente l'échantillon

ATO#2 ayant obtenu la meilleure densifîcation soit une densité de 7.33 g/cm après fi-it-

tage à 1220°C à Polytechnique (V^ = 19. 8%). Cette valeur correspond à une densité rela-

tivede97. 1%.

..%

s
A<

^'. t'

Figure 6.6 : Microstructure de l'échantillon ATO#2 fritte à 1220°C (VL = 19. 8%;

p = 7.33 g/cm3; pré, = 97. 1%)

Malgré la similarité des échantillons produits à Polytechnique et en industrie, la comparai-

son des microstmctures comporte tout de même une différence. A titre d'exemple, la

microstmcture résultante des échantillons ATO#2 fritte à 1180°C à Polytechnique et en

industrie est exposée à la figure 6. 7a et 6. 7b respectivement. Ces échantillons révèlent une
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microstmcfau-e semblable composée de graphite entouré de ferrite dans une matrice perliti-

que. Toutefois, il est observé que la proportion de ferrite présente sous forme de halo

autour du graphite est plus importante lors du ôittage effectué à Polytechnique qu'en

milieu industriel. Il est alors possible de déduire que la vitesse de refroidissement du four

industriel était plus élevée que celle dans le four de Polytechnique. En effet, il a été vu à la

section 1.3.2.2 du chapitre de la littérature que le développement de la ferrite dans la

matrice est d'autant plus favorisé pour un refroidissement lent ce qui accorde le temps au

carbone de la matrice de diffuser pour aller précipiter sur les nodules de graphite. Ceci

suggère que par le contrôle du profil thermique, il est possible d'obtenir diverses micros-

tmctures ayant des propriétés distinctes.
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Figure 6.7 : Effet de la vitesse de refroidissement sur la microstructure; a) ATO#2

fritte à 1180°C (VL = 6.6%; p = 7.10 g/cm3) à Polytechnique, b) ATO#2
fritte à 1180°C ÇV^ = 6.6%; p = 7.02 g/cm3) en industrie

Par ailleurs, l'analyse générale des microstmctures révèle une tendance du graphite à se

trouver au pourtoiu" de ce qui semble être les particules originelles de fonte. La microgra-

phie à plus fort grossissement de la figure 6.6 met bien en évidence la disposition circu-

laire du graphite. A une température au-dessus de l'eutectique (1150°C), il y a apparition
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de la phase liquide qui tend à se répartir dans le réseau de pores interconnectés qui entoure

les particules tel que vu à la section 1.2.2. 1. Selon le diagramme d'équilibre Fe-C-Si, le

liquide engenà-é est alors riche en carbone pour une teneur globale près de 4%. Le liquide

agit alors comme lubrifiant favorisant la densification par le glissement des particules

entre elles. Lors du refroidissement, le liquide riche en carbone solidifie dans les intersti-

ces des particules. Sous l'action graphitisante du silicium, le carbone du liquide précipite

alors sous forme graphitique. Les phénomènes intervenant lors du frittage en phase liquide

expliqueraient donc pourquoi la concentration du graphite se trouve principalement en

bordure des particules de fonte initiales.

La figure 6.8 montre révolution de la microstmcture pour une augmentation de la densifi-

cation et par conséquent, de la fraction volumique de liquide. En effet, les résultats présen-

tés à la section 6.2 montrent que la densification est d'autant plus importante pour une

augmentation de la proportion de phase liquide et de la température. La figure 6. 8a expose

la microstructure de l'échantillon ATO#2 fritte à 1160°C dont la proportion de phase

liquide est presque nulle (¥^=0. 2%). Il est alors possible de voir que la densification

(Ap=0. 91 g/cm ) lors du frittage n'a pas permis d'éliminer toutes les pores. Des analyses

EDS effectuées dans les pores de forme relativement ronde ont révélé une concentration

élevée en carbone. Cette observation est en accord avec la théorie émise plus haut voulant

que le liquide riche en carbone solidifie sous forme graphitique entre les particules.

Cependant, il n'est pas possible d'observer la forme réelle du graphite puisqu'elle se con-

fond avec le pore, tous deux de couleur noire. A l'inverse, une densification importante

lors du fhttage tend à refenner presque entièrement le réseau de pores interconnectés

poussant ainsi le liquide à épouser la forme des particules. Le graphite est alors forcer de

précipiter au pourtour des particules lors du refroidissement. Dès lors, l'observation de

zones complètement densifîées permet d'évaluer la forme du graphite. La figure 6. 8b pré-

sente l'échantillon ATO#3 fritte à 1180°C dont VL=19.0% pour lequel la densification est

importante (Ap=1. 18 g/cm3). Il est possible de voir que le graphite possède une forme

allongée de type vermiculaire. L'observation de la microstmcture mixte de l'échantillon
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VL = 0.2%, p = 6.91 g/cm3 VL = 6.6%, p = 7. 10 g/cm3

b)
VL = 19.0%, p = 7.18 g/cm3
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Figure 6.8 : Evolution de la microstructure selon la fraction volumique de liquide;
a) ATO#2 fritte à 1160°C (VL = 0.2%; p = 6.91 g/cm3); b) ATO#3 fritte
à 1180°C C^L = 19.0%; p = 7.18 g/cm3); ATO#2 fritte à 1180°C (VL =
6.6%; p = 7.10 g/cm3) e) au centre et d) en bordure;

ATO#2 fritte à 1180°C pour VL=6.6% (figures 6. 8c et 6. 8d) permet de constater l'effet

d'une densification intermédiaire. Cet échantillon présente en son centre (figure 6. 8d) des

pores caractéristiques d'une microstructure non densifiée telle que présentée à la figure
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6. 8a. En contrepartie, le pourtour de l'échantillon arbore la microstmcture densifiée de la

figure 6. 8b montrant du graphite de forme allongée. Cette microstmcture mixte suggère

qu'il y a eu coalescence des pores au centre de l'échantillon laissant une pleine densifica-

tion en surface.

La microstmcture des échantillons densifiés indique donc une tendance du graphite à per-

dre sa forme nodulaire en comparaison au graphite de la poudre de fonte initiale. En effet,

les figures 6.6 et 6.8b montrent que la forme du graphite est majoritairement allongée se

rapprochant du graphite venniculaire. Afin d'expliquer ce phénomène, une hypothèse

relative à l'évanouissement du magnésium est émise. Au cours du frittage, la montée en

température jusqu'à l'eutectique a pour effet de dissoudre partiellement les nodules de

graphite amenant une redistribution du carbone dans l'austénite par diffusion à l'état

solide. Localement, un gradient en carbone décroissant existe près du nodule ce qui signi-

fie qu'à la température eutectique, il y a obligatoirement un endroit ayant la teneur en car-

bone nécessaire à l'apparition de la phase liquide tel que prédit par le diagramme

d'équilibre. La phase liquide dont la proportion est dictée par la composition moyenne en

carbone et la température du frittage, apparaît donc près des nodules de graphite. Basé sur

les travaux de Kellermann & Loper (1964) et de Chakrabarti (1982) présentés à la section

1.3.2.2 de la revue de la littérature, l'ouverture de la couche protectrice d'austénite provo-

querait la dissolution rapide du nodule par le liquide. De plus, l'effet du traitement au

magnésium serait atténué par son évanouissement au contact du liquide qui serait d'autant

plus prononcé pour une augmentation de la fraction liquide et du temps de maintien. La

teneur résiduelle en magnésium n'étant plus suffisante pour reformer des nodules, le gra-

phite précipiterait alors sous ime forme allongée de type vermiculaire, suite au refroidisse-

ment.
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6.5 Conclusion

Des essais de frittage supersolidus ont été effectués sur les poudres de fonte nodulaire fer-

ritisées ATO#2, ATO#3 et ATO#4 contenant une teneur en carbone de 1. 63%, 1. 88% et

2. 12% respectivement. La proportion de phase liquide étant dictée par la teneur globale en

carbone et silicium de la fonte GS ainsi que la température de frittage, ces poudres ont per-

mis d'explorer la densifîcation suivant une vaste gamme de fi-action liquide (0. 2% à

44.7%) pour les températures de 1150, 1160, 1180, 1200 et 1220°C. Les échantillons ont

été pressés sous forme de barres TRS à une densité à vert de 6. 0 g/cm3.

Les résultats ont montré que pour le même volume de fraction liquide, la densification est

d'autant plus importante que la température est élevée (7. 01 g/cm3 pour 1160°C & 7. 24 g/

cm3 pour 1200°C pour VL = 12-13%). Les résultats indiquent également une densification

plus grande lorsque la proportion de phase liquide augmente pour une même température

(7. 10 g/cm3 pour VL = 6.6% & 7. 18 g/cm3 pour VL = 19.0% à T=1180°C). Ces effets sont

associés à la viscosité du liquide qui diminue avec une augmentation de la tempérahire et

de la fraction volumique favorisant ainsi la densifîcation. Les échantillons ayant une pro-

portion de phase liquide excédant environ 25% aux températures de frittage utilisées ont

toutefois boursouflé. Ce phénomène est vraisemblablement le résultat d'une trop grande

proportion de phase liquide en présence conjointement avec la difficulté à évacuer les gaz.

Le frittage à 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 à une densité de 7.33 g/cm3 ce qui est le meilleur

résultat jusqu'à maintenant dans l'atteinte de notre objectif de pleine densification. En

effet, une densité de 7. 33 g/cm3 correspond à une densité relative d'environ 97. 1%.

Des essais au dilatomètre ont permis de mettre en évidence l'apparition de la phase liquide.

Ainsi, il a été montré que la densification devient significative pour une température supé-
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rieure à 1150°C ce qui prouve la formation du premier liquide à la température eutectique.

La densification se poursuit ensuite avec l'augmentation de la température puisqu'il y a de

plus en plus de phase liquide fonnée. Lorsque le plateau en température est atteint, la den-

sification se poursuit ce qui semble traduire la présence d'une phase liquide persistante.

La microstmcture résultante des essais de frittage supersolidus de l'ensemble des échan-

tillons est caractérisée par la présence de graphite entouré d'un halo de ferrite, le reste de

la mataice étant perlitique. La comparaison des échantillons produits à la Polytechnique et

en industrie démontre que la vitesse de refroidissement a un impact sur la proportion de

ferrite et perlite. Un refroidissement plus rapide entraîne la formation d'un halo de ferrite

moins prononcé puisque le carbone possède moins de temps pour difftiser et précipiter sur

le graphite existant. Par ailleurs, l'analyse métallographique montre que le graphite sem-

blé localisé au pourtour des particules initiales de fonte ce qui peut être expliqué par la for-

mation d'un liquide riche en carbone lors du fiittage. Aussitôt formé, ce liquide a tendance

à se répandre dans le réseau de pores intercoimectés et solidifie sur place lors du refi-oidis-

sèment. Sous l'action du silicium, le carbone du liquide précipite alors sous forme graphi-

tique entre les particules. Une densification légère lors du fiittage ne permet pas

d éliminer toutes les pores. Les résultats démontrent cependant que les pores de forme

ronde contieiment du graphite. Il n'est toutefois pas possible d'observer la forme réelle du

graphite puisqu'elle se confond avec le pore tous deux de couleur noire. À l'opposé, une

densification importante tend à éliminer presque entièrement les espaces interparticulaires

forçant le graphite à précipiter au pourtour des particules. Il est alors possible d'observer

que le graphite a une fonne allongée de type vermiculaire. La refùsion franche de la pou-

dre est susceptible de faire dissoudre les nodules de graphite au contact du liquide et par le

fait même, entraîner l'évanouissement du magnésium. Cette perte en magnésium empê-

cherait de reformer les nodules de graphite justifiant l'observation du graphite de forme

allongée.
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CONCLUSION GÉNÉRALE

L'étude d'un procédé de densification basé sur le frittage en phase liquide de poudres de

fonte nodulaire a été réalisée dans le cadre de ce mémoire confidentiel. L'objectif était

d'allier les excellentes propriétés des fontes nodulaires au procédé de métallurgie des pou-

dres en exploitant le frittage supersolidus. En effet, selon le diagramme d'équilibre Fe-C-

Si, le frittage supersolidus d'une poudre de fonte contenant environ 2%C génère une pro-

portion de liquide, jusqu'à 25% selon les conditions de frittage, susceptible de favoriser

l'obtention de pièces hautement densifiées.

Des poudres ayant subi les traitements de sphéroïdisation au magnésium et inoculation au

silicium nécessaire à l'obtention de fonte à graphite sphéroïdal, ont d'abord été atomisées

avec succès. A l'exception de la poudre XG-61N#3 qui présentait des nodules bruts d'ato-

misation, la microstructure des différentes poudres était principalement constituée de

fonte blanche. L'obtention de poudres de fonte caractérisées par la présence de nodules de

graphite dans une matrice ferritique a été possible par l'application d'un traitement ther-

mique caractérisé par deux plateaux d'une heure, le premier à une température de 1080°C

et le second à 700°C. Ce type de microstructure à conféré à la poudre une compressibilité

suffisante pour la compaction d'échantillons à une densité à vert de 6.0 et 6. 4 g/cm3. Il a

été remarqué qu'une teneur plus élevée en silicium influençait de façon négative la com-

pressibilité des poudres. Les teneurs en silicium des poudres atomisées pour le projet se

situent entre 2. 23 et 2. 89%. Il aurait été intéressant d'obtenir des poudres ayant des teneurs

inférieures en silicium, par exemple 1.5%, afin d'évaluer la teneur minimale en silicium

nécessaire pour l'obtention après traitement thennique d'une poudre de fonte nodulaire à

matrice entièrement ferritique. Ainsi, il y aurait eu optimisation de la compressibilité de la

poudre ce qui aurait permis le compactage d'échantillons à une densité à vert plus élevée.
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Des essais de frittage supersolidus ont été effectués avec la poudre de fonte nodulaire XG-

61N#3 décarburée à 2%C à l'aide d'oxyde de fer. Cette poudre a été obtenue par un traite-

ment simultané de ferritisation et décarburation sous une atmosphère d'azote. L'analyse

microstmcturale de la poudre a révélé la présence résiduelle d'oxyde de fer non réduit ce

qui a eu pour conséquence d'augmenter la teneur globale en oxygène. Le frittage superso-

lidus de ce type de poudre a donc mené à la formation d'oxyde de silicium aux joints inter-

particulaires ce qui n'est pas surprenant puisque le silicium possède une grande affinité

pour l'oxygène. La réduction des oxydes de fer résiduels en cours de frittage aurait égale-

ment entraîné une diminution du carbone réduisant par le fait même la quantité de phase

liquide ce qui explique les faibles valeurs de densités obtenues (p = 6. 7 g/cm3; pj-g] =

90%). Néanmoins, il a tout de même été démontré que l'utilisation d'un profil thermique

adéquat permettait l'obtention de nodules de graphite après frittage. D'autres essais de

décarburation ont alors été menés dans l'espoir d'éliminer les oxydes de fer non réduits

responsables de la haute teneur en oxygène de la poudre de base. Les résultats ont montré

que l'utilisation d'une atmosphère réductrice d'hydrogène et d'une température plus éle-

vée permettait en effet de réduire complètement les oxydes de fer. En contrepartie, il y a eu

apparition d'oxydes de silicium cette fois dans les particules de poudres. L'utilisation

d'oxydes de fer pour obtenir une poudre de fonte nodulaire à 2%C semble donc probléma-

tique compte tenu que la formation d'oxyde de silicium semble inévitable.

Des essais de frittage en phase liquide activés par le phosphore ont alors été effectués sur

la poudre de fonte nodulaire XG-61N#3 contenant 3.65%C. Une telle teneur en carbone

ne permettait pas le frittage supersolidus compte tenu d'une trop grande proportion de

phase liquide qui engendrerait l'effondrement de la pièce. Des essais au dilatomètre ont

permis de mettre en évidence la nature transitoire de la phase liquide qui se forme princi-

paiement par la réaction eutectique entre la ferrite et le Fe3P pour une température de fi-it-

tage supérieure à 1050°C. Les résultats ont montre que la densification est favorisée par

une augmentation de température (Ex. :6. 17 g/cm3 à 1100°C, 6. 39 g/cm3 à 1130°C & 6. 60
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g/cm à 1150°C pour le mélange à 0.2%P sans MP35), de la quantité de phosphore (Ex. :

6.25 g/cm3 pour 0.2%P & 6.46 g/cm3 pour 0.4%P à 1120°C) et de la poudre ferritique

MP35 (Ex. : 6.25 g/cm3 pour 0%MP35, 6.42 g/cm3 pour 5%MP35 & 6.65 g/cm3 pour
15%MP35 à 1120°C). Cependant, les valeurs de densités obtenues dont les plus élevées se

situent autour de 6.4-6. 6 g/cm ne rencontrent pas l'objectifde pleine densidcation avec

une densité relative d'environ 90%. Les densités obtenues semblent limitées par la nature

transitoire de la phase liquide et la température de fi'ittage. En effet, une augmentation

constante de la température est nécessaire pour assurer la présence du liquide en autant

que celle-ci ne dépasse pas 1150°C correspondant à l'eutectique Fe-C. Un faible taux de

chaufife tel que le 3°C/min employé à partir de 1100°C lors de ces fiittages, aurait peut-

être pour effet de restreindre la proportion de phase liquide en présence limitant ainsi la

densifîcation. Il aurait été intéressant d'étudier l'effet d'un taux de chauffe plus élevé ou

simplement l'introduction des échantillons à la température de frittage. En effet, la forma-

tion de la phase liquide aurait peut-être été plus rapide que sa disparition amenant ainsi

une plus grande quantité de liquide disponible pour la densification par réarrangement des

particules. Par ailleurs, il a été montré que la microstructure résultante des essais de frit-

tage activé par le phosphore comporte du graphite fin dans une matrice ferritique. Le gra-

phite semble provenir de la dégénérescence des nodules de la poudre de base. Une

insufifisance en magnésium ou l'action mal connu du phosphore sur les nodules de gra-

phite pourraient expliquer ce résultat. D'autres essais seront nécessaire à une meilleure

compréhension du phénomène.

Des essais de frittage supersolidus ont également été réalisés sur les poudres ferritisées

ATO#2, ATO#3 et ATO#4 qui contiennent respectivement 1.63, 1.88 & 2. 12%C. Les

résultats ont montré que la densification est d'autant plus importante que la température

est élevée (7. 01 g/cm3 pour 1160°C & 7.24 g/cm3 pour 1200°C pour VL = 12-13%) et que

la proportion de phase liquide augmente (7. 10 g/cm pour V^ = 6. 6% & 7. 18 g/cm3 pour

VL = 19.0% à T=1180°C). Il a été vu que la viscosité du liquide qui diminue pour une aug-
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mentation de la température et de la quantité de liquide est en fait responsable du meilleur

gain en densité. Les résultats ont toutefois démontré qu'une fraction de liquide dépassant

25% menait au boursouflement des échantillons. Il semblerait que ce phénomène soit le

finit d'une difficulté d'élimination des gaz internes lorsqu'une grande quantité de liquide

est présente. Le frittage à 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 à une densité de 7. 33 g/cm ce qui cor-

respond à une densité relative d'environ 97. 1%. Dans l'atteinte de notre objectif de pleine

densifîcation, ceci représente le meilleur résultat obtenu jusqu'à maintenant. Des essais au

dilatomètre ont également confirmé que la réaction eutectique à 1150°C du système Fe-C-

Si est responsable de la formation du liquide. Les résultats ont aussi indiqué que la phase

liquide était de nature persistante ce qui semble démontrer l'importance de ce paramètre

pour l'obtention de pièces à haute densité. Par ailleurs, l'analyse métallographique des

échantillons a montré que le graphite est majoritairement localisé au pourtour des particu-

les initiales de fonte ce qui peut être expliqué par la formation d'un liquide riche en car-

bone lors du frittage s'étant répandu dans le réseau de pores interconnectés. Il est

également possible d'observer que le graphite possède une forme allongée de type vermi-

culaire. La refusion de la poudre est susceptible d'enù-aîner l'évanouissement du magné-

sium. Cette perte en magnésium empêcherait ainsi de reformer le graphite sous forme

sphéroïdale. L'obtention de nodules de graphite après fi-ittage semble donc difficile lors-

que la proportion de phase liquide est significative. En ce sens, il serait intéressant d'étu-

dier l'effet du temps de fiittage sur la microstmcture résultante. En effet, un temps plus

court que les 30 minutes utilisés limiterait peut-être la perte de magnésium, si tel est le

problème. Par ailleurs, les méthodes employées pour l'introduction du magnésium dans le

métal en fusion lors des atomisations expérimentales n'étaient peut-être pas des plus opti-

mâles. Le ferromagnésium avait tendance à flotter en surface réagissant ainsi avec l'air

plutôt que l'oxygène et le soufre du bain en fusion. Il serait donc intéressant d'envisager

d'autres solutions au besoin. Les microstmctures après frittage obtenues semblent aussi

démontrer que par la variation de la vitesse de refroidissement, il serait possible de modi-
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fier les constituants en présence dans la matrice. Ceci permettrait donc l'obtention de piè-
ces M/P de fonte nodulaire offrant une large gamme de propriétés.

Les travaux de recherche présentés dans cette étude ont permis d'explorer la viabilité d'un

procédé de densification par flottage en phase liquide de poudres de fonte nodulaire. Les

résultats indiquent qu'ime phase liquide persistance tel qu'impliqué dans le procédé de

fi-ittage supersolidus permet de rejoindre les grandes densifications atteignant presque la

totalité. Toutefois, l'utilisation d'oxyde de fer dans l'élaboration de la poudre de fonte

nodulaire à 2%C est totalement contre indiqué. Une autre étape dans la poursuite du projet

serait sans aucun doute l'évaluation des propriétés mécaniques des échantillons les plus

denses afin de voir l'impact de la forme du graphite sur le rendement des pièces frittes.
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