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RESUME

Les pieces d’acier produites par métallurgie dasdpes (M/P) ont remplacé les aciers corroyes
dans plusieurs applications, principalement a caeskeur colt plus faible et a la possibilité de
les produire prés des cotes finales. Le procéd&@albéation d’aciers M/P, qui consiste au
pressage de poudres suivi d'un frittage, méene dadgorosité résiduelle réduisant ainsi les
propriétés mécaniques. Les propriétés mécaniqueadaiers M/P sont généralement inférieures a
celles des aciers corroyés. Cependant, les prépreatiques et dynamiques des aciers M/P ont

récemment atteint un niveau équivalent a celuiadésrs corroyés.

Les propriétés mécaniques statiques et dynamigeepiéces d’'acier élaborées par métallurgie
des poudres sont principalement fonction de la gt@oet de la microstructure. Plusieurs
parametres du procédé affecteront la porosité etitaostructure des pieces M/P, tels que la
composition initiale de la poudre de base, I'agéléments d’alliages, la densité a vert, le temps
et la température de frittage ainsi que les tragteimthermiques.

L’objectif principal de cette thése de doctorat @sipporter une meilleure compréhension des
effets des parametres du procédé sur la porosl&reicrostructure ainsi que leurs impacts sur
les propriétés mécaniques statiques et dynamiqeepig@tes élaborées par métallurgie des
poudres. Les effets des paramétres du procéda pardsité et la microstructure ont été évalués
par des techniques de caractérisation microstraletuavancée utilisant autant la microscopie
optique qu’électronique. Les propriétés mécanigaedgiques ont été caractérisées par des
mesures de dureté et des essais de traction tgundisles essais de fatigue endurance ont été
utilisés pour évaluer les propriétés mécaniquesaygues. Des observations fractographiques
ont aussi été faites sur les éprouvettes de traatode fatigue afin de corréler les aspects
microstructuraux aux propriétés mécaniques dessalbléP. Les travaux expérimentaux effectués
dans le cadre de cette thése ont permis d’approfé@ccompréhension des mécanismes par
lesquels les paramétres du procédé d'élaboraticatiats par métallurgie des poudres

influenceront les propriétés mécaniques.

Cette these de doctorat est basée sur trois arpoisentés dans des revues scientifiques a comité

de lecture. Un des chapitres de ce document ddargahérence entre chaque article et avec les
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objectifs de la recherche. Les trois articles spat la suite présentés dans des chapitres
différents.

Dans le premier article, I'effet d’'augmenter ladgan en MnS préallié jusqu'a 1.0%, sur les
caractéristiques microstructurales des inclusions-métalliques et leur influence sur les
propriétés en traction et en fatigue ont été éwapeur un acier M/P (Fe-2.0Cu-0.7C) ayant une
densité de 7.0 g/cinLorsque la teneur en MnS, augmente des incluspbas larges, plus
irrégulieres et plus rapprochées sont obtenues &ie I'utilisation de poudre de base préalliée
jusqu’a 0.65% MnS n’a aucune influence significatsur les propriétés mécaniques statiques et
dynamiques, une diminution de plus de 15% de léstexe a la traction et de la limite
d’endurance est obtenue lorsque que la teneur €8 &t augmentée jusqu’'a 1.0% MnS. La
diminution de la résistance a la traction estlaitte a la plus faible ductilité des ponts de fyita
causée par les inclusions de plus grosses tailleemrainent linitiation et la croissance de
microcavités pour des niveaux de contraintes @ildds. La plus grande taille des inclusions de
MnS et la plus petite distance les séparant fagotiaussi I'initiation de microfissures et leur

coalescence en fissures principales, diminuant Eimésistance en fatigue.

Dans le deuxieme article, laugmentation des pat@s, qui peut étre obtenue par le procédé
d'infiltration au cuivre, a été quantifiée. Les pri¢tés en traction et en fatigue-endurance d’'un
acier M/P de type Fe-2.0Cu-0.7C ont été comparéesémne alliage apres infiltration par 8% de
cuivre. La caractérisation microstructurale, udifisla microscopie optique et électronique, a été
entreprise afin de comprendre I'effet de I'infilicn au cuivre sur les propriétés mécaniques.
Linfiltration au cuivre a augmenté la résistanciadraction de 40% en augmentant la section
effective supportant la charge et la dureté de d#rioe et en diminuant I'effet de concentration
de contraintes associé a la porosité ouverte. bsgreations fractographiques ont montré que
l'infiltration au cuivre permet la répartition da tontrainte agissant sur les ponts de frittage ver
la matrice d’acier. Cependant, I'effet bénéfiquel'ddiltration au cuivre est moins prononcé
pour les propriétés en fatigue, une augmentationld® étant tout de méme observée.
L’initiation de microfissures a l'interface du cuévet de la matrice d'acier explique la faible

augmentation de la limite d’endurance.

Dans le troisieme article, la caractérisation nstmacturale de zones riches en nickel et I'étude

de leur influence sur la limite d’endurance d’asiétaborés par métallurgie des poudres ont été
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effectuées. L’ajout de poudres de nickel aux adibi® augmente leur trempabilité en favorisant
la formation de martensite directement apres teaffe. Cependant, la faible vitesse de diffusion
du nickel dans l'acier entraine la formation deeriches en nickel. L’effet de I'ajout de nickel
a éeté étudié pour deux alliages, le premier estens.4Ni-0.7Mo0-0.7C ou la poudre de nickel
ajoutée est de taille standard et le deuxieme re$ted2.4Ni-0.7Mo ou une poudre plus fine de
nickel a été ajoutée. L'influence de la taille depbudre de nickel utilisée sur la trempabilité et
sur la présence des zones riches en nickel awéétpar microscopie optique. L'identification
complete des constituants microstructuraux des szamehes en nickel et l'effet de la
concentration de nickel sur leur présence ont #¢€taés par spectrométrie des rayons X et par
diffraction des électrons. Les résultats obtenus @@s techniques montrent la présence
d’austénite et de martensite. Des essais de fatguété effectués sur des pieces d’aciers M/P
avec et sans zones austénitiques riches en nidikeld&tudier leur influence sur la limite
d’endurance. L’analyse de ces résultats montre lgyarésence de ces régions n’est pas un

facteur déterminant sur la limite d’endurance dexiélaborés par métallurgie des poudres.

Finalement, le dernier chapitre discute de la penite des résultats obtenus dans ces articles
pour lindustrie de la métallurgie des poudres @ d¢ommunauté scientifigue. Des
recommandations basées sur ces résultats sorst &itbed’aider les fabricants de pieces d'aciers
élaborés par métallurgie des poudres.
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ABSTRACT

Powder metallurgy (P/M) steel parts are replacimgught steels in many applications, mainly
due to their lower cost and ability to be processedear-net shape. The P/M steel production
process, which consists of compacting elementaldeosvfollowed by sintering, leads to residual
porosity which adversely affects mechanical prapsrtWhilst mechanical properties of P/M

steels are usually lower than those of their wrougkel counterparts, equivalent static and
dynamic properties were recently reached. In anlditd porosity, the microstructure of P/M steel
strongly affects static and dynamic properties.e8avprocessing variables will affect porosity
and microstructure such as initial powders compmsitalloying additions, green density,

sintering time and temperature and heat treatment.

Static and dynamic properties of P/M steel parts arainly influenced by porosity and
microstructure. Several processing variables vifdc porosity and microstructure such as initial
powder composition, alloying additions, green dgnsintering time and temperature and heat

treatment.

The main objectives of this Ph.D. thesis is to gaimetter understanding of the effects of
processing variables on the porosity and microsiracof P/M steel and their effect on
mechanical properties, both static and dynamic. 8ffects of processing variables on porosity
and microstructure were evaluated by advanced strerctural characterization using both
optical and electron microscopies. Then the impatisorosity and microstructure on both static
and dynamic properties were measured. Static meslaproperties were characterized by
hardness measurements and by tensile tests whgaddesting was used for evaluating dynamic
properties. Fractographic observations were madéensile and fatigue fracture samples to
correlate the microstructural features to the meidah performance of P/M steels. The
experimental work covered in this Ph.D thesis esmld further understand the mechanisms by
which process variables affect the microstructune the mechanical properties of samples.

This Ph.D. thesis is based on three scientific ap®ne chapter of this thesis is therefore
dedicated to describing the coherence between eaguoér and with the overall objectives of the

research. The three papers are then presentedarase chapters.



In the first paper, the effect of prealloying MnSt@ 1.0 wt pct on the microstructural features of
non-metallic inclusions and their impact on tenaifel fatigue properties of a 7.0 gicRIM steel
(Fe-2.0Cu-0.7C) have been investigated. As the borfient increases, larger, more irregular and
more closely spaced inclusions are obtained. Whitstsignificant impact on both static and
dynamic properties was observed when prealloyingou.65 wt pct MnS, a decrease of more
than 15 pct of the ultimate tensile strength anthefendurance limit was found when the MnS
content reaches 1.0 wt pct. The decrease in tivaai# tensile strength is attributed to a lower
ductility of the sinternecks, as void initiationcaroid growth were promoted at lower stress
levels by larger inclusions. The larger size of MeS particles and the lower mean free path
between non-metallic inclusions also favor microkranitiation and their coalescence into

cracks, leading to premature fatigue fracture.

In the second paper, the improvement of perform#émaecan be achieved by copper infiltration
was quantified. Tensile and fatigue properties Be&2.0Cu-0.7C PM steel were compared to the
same alloy infiltrated with 8 wt-% copper. Micrasttural characterization, using optical and
electron microscopies, was carried out to undedstdre effect of copper infiltration on
mechanical properties. Copper infiltration improveg ultimate tensile strength by 40% by
increasing the load bearing section, decreasingsthess concentrations associated to open
porosity and increasing the hardness of the stegfixn Fractographic observations show the
evidence of stress transmission from the sinteméxkhe steel particles due to infiltrated copper.
The beneficial effect of copper infiltration is sepronounced for fatigue properties as the
endurance limit is increased by only 10%. This Iowaprovement is explained by crack
initiation at the copper/ steel matrix interface.

In the last paper, the microstructural charactéomaof nickel rich areas and their influence on
the endurance limit of a P/M steel was investigaldek addition of nickel powder to a P/M steel
increases hardenability, enabling the formatiomaftensite directly after the sintering process.
However, the slow diffusion rate of nickel into réeads to the formation of nickel rich areas
(NRA). Two steel alloys were studied, the first os@ Fe-6.4Ni-0.7Mo-0.7C with standard size
nickel powder additions and the second one is 2.F€.7Mo0-0.7C where a finer size nickel

powder was added. The influence of the size ohibkel powder used on hardenability and on
the presence of NRA has been investigated by dptieaoscopy. A complete identification of

the microstructural constituents and the effechiogkel concentration on their presence were



achieved using X-ray energy dispersive spectromaatdelectron diffraction in the transmission
electron microscope. Results obtained by thesenigobs show the presence of austenite and
martensite. Fatigue tests were carried out on Rédl parts with and without austenitic areas to
study their impact on the endurance limit. The gsialof the results showed that these areas are

not a governing factor for the endurance limitiotered steels.

Finally the last chapter is a discussion on thesites impact of the results obtained in the three
papers on the P/M industry and the scientific comityu Recommendations based on those

results are also made that could be useful to Rl pnanufacturers.
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INTRODUCTION

La métallurgie des poudres est une méthode alteenatia production de différentes gammes de
matériaux comparée a la métallurgie classique. Reuaciers, la métallurgie des poudres est
principalement utilisée car elle permet I'obtentide pieces pres des cotes finales directement
apres le pressage de la poudre. Ceci rend le pkdoésl compétitif en permettant de réduire les
colts d’'usinage et les colts associées a la perteatiére. Cependant, la présence inhérente de
porosité associée au pressage rend les proprigiéanimques des aciers issus de la métallurgie
des poudres inférieures aux aciers corroyés. Lediammtions apportées aux diverses étapes du
procédé de métallurgie des poudres au cours ddsraieres années permettent aujourd’hui aux

pieces de rivaliser au niveau des propriétés mguaniavec les pieces d’aciers corroyes.

Le procédé d’élaboration d’aciers par métallurges goudres est divisé en cinq grandes étapes
(figure 1). La premiére étape est I'obtention d'ypoeidre de base de fer par atomisation du métal
liquide. Des éléments d’alliage peuvent étre prissarméme la poudre de base en les insérant
dans le bain de métal liquide (poudre pré-allieey éléments d’alliage peuvent aussi étre ajoutés
sous forme de poudre dans le mélange. Du grapinise gu’un lubrifiant sont aussi ajoutés a la

poudre de base. Les éléments sont par la suited@msés a I'étape du mélange. A la troisiéme
étape, le mélange est pressé selon la forme enisitd désirées. Lors de la quatrieme étape, les
pieces sont frittées afin de créer un lien métgitire et de permettre la diffusion des éléments
d’alliage et du graphite dans la poudre de feraleiment, des étapes secondaires telles que

l'usinage et des traitements thermiques sont eféast avant d’obtenir le produit fini.

, Poudre de base]i

Eléments d’alliage]ia[ Mélange H Pressage }
Graphite, Lubrifiants]i

[ Opérations H Frittage ]47

Figure 1 Schéma du procédé d’élaboration de pi@eeser par métallurgie des poudres.




Les paramétres des étapes du procédé de métalldegigooudres affecteront les propriétés
mécaniques finales de la piéce produite. La demsitdéa caractéristique qui affectera le plus les
propriétés mécaniques de la piece finale. La dendépend principalement de I'étape du
pressage. Cependant, la compressibilité de la podelrbase déterminera la densité atteignable
pour une contrainte donnée. Les poudres pré-aligesentent généralement une compressibilité
plus faible que les poudres de base non-alliéaess Rl densité sera élevée plus la résistance
meécanique et la ductilité de la piece finale segyandes. La microstructure de I'acier aura aussi
une importance primordiale sur les propriétés dadae. Le choix de la poudre de base (alliée ou
non-alliée), les éléments d’alliage ajoutés etttagements thermiques sont les paramétres qui
influenceront le plus la microstructure obtenue. drésence de constituants microstructuraux
durs, tel que la bainite et la martensite, augnmarige résistance mécanique, mais diminuera la
ductilité comparativement aux constituants microgtiraux mous, comme la perlite et la ferrite.

La figure 2 illustre schématiquement l'influence ldedensité et de la microstructure sur les

propriétés mécaniques.

O N d]

- oy

E \%]( Proprie’tés} A
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Figure 2 Influence de la densité et de la micrastme sur les propriétés mécaniques.

La gamme de propriétés mécaniques qui peut étrenobt pour des aciers élaborés par

métallurgie des poudres est tres large, permettensi de viser des applications diverses. La



figure 3 présente des exemples de piéces d'a@boéles par métallurgie des poudres ainsi que
leurs caractéristiques. Les quatre pieces présentéa des pieces utilisées dans la fabrication de
I'automobile. En effet, 70% a 80% des pieces diagroduites par métallurgie des poudres sont
destinées a l'industrie automobile (Danninger & rGi@007). La métallurgie des poudres est

donc étroitement liée au marché trés compétitifalgomobile.

Poulies de distribution Rotor de pompe

Fe -2Cu-0.6C N A Fe-0.5C
p:6.4-6.8g/cm’ p:7.1glcm’
R_ 200 MPa_q& » R_:230 MPa

4 7/ 55 HRB

. _ T A N "__/ " /'
Sl MP<T
Tt

(@) (b)

Train d’engrenage Moyeu de synchronisation
p:7.05 g/cm’ Fe - 4Ni - 0.8Mo - 2Cu - 0.6C
R_:1100 MPa 74 p:7.0-73 glem’
95 HRB .- 1500 MPa
© (D

Figure 3 Exemples de pieces et leurs caractéregi¢a, d) (Bouvard, 2002), (b) (Jonhson, 2007)
et (c) (Jonhson, 2008).

Initialement, les pieces d'acier élaborées par loétge des poudres pour le marché de
I'automobile étaient utilisées dans des applicatipeu exigeantes (ex. poulies de distribution),
ne nécessitant pas des propriétés mécaniques lgvépendant, afin d’accroitre leur part de
marché les fabricants de piéces ont visé les aifgits de haute performance. Pour ce faire,

'augmentation des propriétés mécaniques, prineipaht les propriétés en fatigue, était



nécessaire. Le tout devait se faire en maintenesicddts de production faibles. L'augmentation
des propriétés en fatigue est essentielle car ikxep utilisées dans les applications de haute
performance dans lindustrie de l'automobile sordégliemment soumises a des contraintes

cycligues (Danninger, Spoljaric & Weiss, 1997).

Des innovations technologiques a toutes les étajpeprocédé ont permis d'accroitre les
propriétés mécaniques des aciers élaborés parlungtaldes poudres et d’augmenter leur part
dans le marché de I'automobile. Le but de cettedhest de mieux comprendre l'influence des
parametres de production des aciers de la métaldes poudres sur les propriétés mécaniques
statiques (dureté, résistance a la traction) etaygues (limite d’endurance en fatigue). Afin

d’atteindre ce but, différents objectifs généraugpgcifiques ont été établis :
Objectifs généraux :

» Mettre en évidence la relation entre le procédéitaostructure et les propriétés
meécaniques, principalement en fatigue, d’aciersa¥kss par métallurgie des poudres

« Déterminer I'influence de la composition de la paude base sur les propriétés
meécaniques statiques et dynamiques

« Etudier des procédés permettant de mettre en odasgrpiéces pour des applications de

hautes performances
Objectifs spécifiques :

« Evaluer quantitativement (fraction volumique, &t morphologie) la porosité et la
microstructure en fonction des paramétres du peocéd

* Quantifier les propriétés mécaniques statiqueyramiques en fonction de la
microstructure

» Corréler les caractéristiques microstructurales@opriétés mécaniques a l'aide

d’analyses fractographiques

Ce document qui présente la synthése des travdexteds dans le cadre de cette étude
doctorale, est basé sur la rédaction de troislestecientifiques. Dans les deux premiers chapitres
une revue critique de la littérature sera préseafi@ed’ expliquer le contexte théorique de I'étude.
Le premier chapitre s’attardera principalementlesipropriétés mécaniques statiques, tandis que
les propriétés mécaniques dynamiques, principalemencomportement en fatigue, seront



étudiées dans le deuxiéme chapitre. Une emphagieutiare sera mise sur l'influence des
paramétres de production sur la porosité et lagsinucture et leurs impacts sur les propriétés

meécaniques.

Le premier article vise a contribuer a une meikkewompréhension de linfluence de la
concentration en MnS de la poudre de base surdgsigtés mécaniques statiques et dynamiques
d’aciers a usinabilité améliorée. La caractérisatimicrostructurale compléte permettra de
vérifier si 'augmentation de la teneur en MnS nfiedies caracteres microstructuraux des
inclusions non-métalliques. La fraction volumiqgua, distribution de la taille, la distance
moyenne entre les inclusions ainsi que la morphelogs inclusions ont été déterminées en
fonction de la composition en MnS préallié. Lesppiétés en traction uniaxiale et en fatigue-
endurance ont été obtenues afin d’évaluer les pedices d’aciers contenant de 0% a 1.0% de
MnS préallié. Des observations fractographiquesévétfaites sur les éprouvettes de traction et
de fatigue afin de corréler les aspects microgatracix aux propriétés mécaniques d'acier a
usinabilité améliorée.

Le deuxiéme article vise a quantifier et a explgl@mélioration des propriétés meécaniques
statiques et dynamiques obtenues par le procéadiltdition au cuivre. Les propriétés en
traction et en fatigue endurance d’'un acier Fe-2-:0F C élaboré par métallurgie des poudres ont
été comparées a ceux du méme alliage infiltré pad® cuivre. La taille et la morphologie du
cuivre infiltré ont été comparées a celles de laogité pour la piece non infiltrée. La
quantification par spectrométrie des rayons X aeffigctuée en combinaison avec des mesures
de microdureté pour évaluer le niveau de diffusiancuivre dans la matrice d'acier et son effet
sur les propriétés mécaniques. Finalement, desnaigms fractographiques et I'étude du
chemin de fissuration par fatigue ont été effectuadan de comprendre les mécanismes impliqués

dans I'amélioration des propriétés mécaniquesrgairation au cuivre.

Le troisieme article étudie I'impact de I'additiate poudres de nickel pour le procédé d'auto
trempabilité. Dans une premiere partie, I'influertge la quantité et de la taille de la poudre de
nickel ajoutée sur la trempabilité de I'acier élabpar métallurgie des poudres a été étudiée. La
quantification des constituants microstructuraux lpilisation de microscopie optique et des
techniques d’attaques chimiques ont permis I'évalnade la trempabilité des alliages étudiés.

Dans la deuxieme partie de l'article, les zonefeascen nickel ont été caractérisées et leur



influence sur la limite d’endurance a été obtertatilisation de la spectrométrie des rayons X

au microscope électronique a balayage a permigendiner la composition des zones riches en
nickel. De plus, la spectrométrie des rayons X@éeésolution spatiale combinée a I'étude des
clichés de diffraction électronique au microscofgetéonique a transmission a permis d’étudier
I'effet de la concentration en nickel sur les cdnants microstructuraux obtenus lors du procédé
d’auto trempabilité. Finalement, les limites d’ershce d’'aciers élaborés par métallurgie des
poudres avec et sans régions riches en nickeltértltenues permettant d’évaluer l'influence de

ces régions sur le comportement en fatigue.

Finalement, le dernier chapitre discute de la pernite des résultats obtenus par rapport aux
objectifs de la recherche et en lien avec la itiéne. Des recommandations basées sur ces
résultats sont faites afin d’aider les fabricangéspieces d’aciers élaborées par métallurgie des

poudres.



CHAPITRE1 REVUE DE LITTERATURE PORTANT SUR LES
PROPRIETES MECANIQUES STATIQUES D’ACIERS ELABORES
PAR METALLURGIE DES POUDRES

Afin d’évaluer un matériau issu de la métallurgiesdpoudres, la premiére étape consiste
généralement a obtenir ses propriétés meécaniqadguss. Les propriétés statiques les plus
couramment présentées dans la littérature soniritélet la résistance a la traction. Les essais de
traction fournissent des informations de base aurékistance des matériaux nécessaires a la
conception des pieces, tel que la limite d’élasti¢R,) et la résistance a la tractifR,) (Dieter,
1986). La limite d’élasticité est la contrainte wesg pour la mise en mouvement des dislocations
et donc pour le passage d’'une déformation élastiquiee déformation plastique. La résistance a
la traction représente la contrainte maximale quihatériau ductile peut supporter. La dureté est
la mesure de la résistance d’'un matériau a la pitét. Les mesures de dureté sont simples a
mettre en ceuvre et sont d’exécution rapide. Ceumegssont suffisamment sensibles pour

détecter et quantifier de faibles modificationssttecture d’'un matériau (Bailon & Dorlot, 2000).

Les propriétés mécaniques statiques des piecegidadlaborées par métallurgie des poudres
sont principalement fonction de leur densité etede microstructure. L'objectif premier de ce
chapitre est de bien comprendre l'influence dedees« parametres sur les propriétés mécaniques
des aciers de la métallurgie des poudres. Dan®hai@re section de ce chapitre I'influence de la
porosité sera abordée tandis que l'influence dmitaostructure sera discutée dans la deuxieme
section. Finalement, les principales conclusiongalehapitre seront résumées dans la derniére

section.

1.1 Influence de la porosité

La porosité présente dans un acier élaboré parllorgta des poudres diminue la section
effective supportant la charge et entraine une exdnation de contraintes (Fleck & Smith
1981A). De plus, la présence d’inclusions et/ouremutdéfauts associés aux frontieres des
particules apres frittage diminue aussi la réscgamha figure 1.1 présente schématiquement la
fissuration d’une éprouvette sous un chargememitadéion uniaxiale ainsi que la distribution de
la contrainte le long du parcours de fissuratiorer(@an, 1994). Plusieurs auteurs attribuent

l'influence la plus importante de la porosité ses propriétés en traction a la diminution de la



section effective supportant la charge. (Fleck &it8ml981 ; Danninger, Spoljaric & Weiss,
1997 ; Lindstedt & Masine, 1997). En effet, a badsesité, la résistance dépend principalement
de la taille des ponts de frittage. Cependantua phute densité, elle dépend plus de la structure
des pores (taille, distribution, morphologie) (Cltea& Deng, 2005; Deng, Piotrowski, Chawla
& Narashiman, 2008A).

T contrainte Parcours

de fissuration

fl(j/

~inclusion___pore

l Contrainte

o

Contrainte

Position le long du parcours de fissuration

Figure 1.1 Schématisation de la contrainte et doquais de fissuration dans un spécimen élaboré

par métallurgie des poudres sous un chargementiah{@erman, 1994).

Dans cette section, le type de porosité ainsi gaecaractéristiques quantifiables des pores dans
les piéces élaborées par métallurgie des poudrestsabordés. L'influence de la porosité sur
I'état de contrainte sera par la suite discutées. 2&ations empiriques décrivant I'influence de la
porosité sur les propriétés mécaniques seront aléssites. Finalement, I'effet de la taille des

pores et de la modification de la porosité suplepriétés mécaniques sera présenté.

1.1.1 Types de porosités

Danningeret al. (1997) montrent 'importance de distinguer deugety de porosités présentes
dans les aciers élaborés par métallurgie des psudasegorosité ouverte et la porosité fermée. Le
graphique 1.2 présente le pourcentage de chacsneodesités en fonction de la densité. A partir
d'une densité de 7.0 g/émle pourcentage de porosité fermée devient plysitant que le
pourcentage de porosité ouverte. Mais, tant queotasité ouverte demeure présente, c’est ce

type de porosité qui aura le plus d’'influence surésistance mécanique. En fait, la porosité dite



ouverte est un seul pore de forme complexe qui dommm réseau 3D. Les techniques
métallographiques en deux dimensions ne peuvemirel@e type de réseau. En effet, la figure
1.3 compare une métallographie 2D a une répliqued8Da porosité obtenue par infiltration
d'une résine. L'interconnexion des pores cause amgmentation de la localisation de la
déformation plastique dans les ponts de frittagedant la porosité ouverte plus dommageable
que la porosité fermée, qui elle méne a une déftomalus homogéne (Chawla & Deng, 2005).

RSN ' [

Porosité
totale

g .

e I Porosité

2 ouverte

|

@ 8 —
E Porosité
o fermée—
ol

N

1 ]
2 6.8 72

Densité, g/cm’

Figure 1.2 Type de porosité d’un acier élaborénpéallurgie des poudres en fonction de la

densité (Danninger, Spoljaric & Weiss, 1997).

Figure 1.3 Description de la porosité (a) en 2Dmatallographie (b) en 3D par infiltration de
résine (Danninger, Spoljaric & Weiss, 1997).
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C’est & des densités supérieures a 7.3 Yégriune transition est remarquée sur I'influencdale
porosité sur les propriétés mécaniques. Ainsi,essaus de 7.3 g/érfe pourcentage de porosité
et donc la taille des ponts de frittage est ledacte plus influent, tandis qu’a haute densite, la

taille et la morphologie des pores fermés deviehdéterminantes.

1.1.2 Parametres de la porosité

La porosité est décrite par sa fraction volumiqueest déduite a partir de la densité de la piéce,

p =1—%)O (1.1)

ou po est la densité théorique de l'alliage. La fractialumique peut aussi étre obtenue par

selon I'équation suivante :

analyse d’'images sur un échantillon métallographiopli. Dans ce cas, une préparation adéquate
d’échantillons et une bonne résolution sont esskedi & I'obtention de résultats fiables
(Piotrowski & Biallas, 1998). En effet, comme lelipsage peut affecter la porosité, la fraction
volumique mesurée par analyse d’'images est sow@nparée a celle obtenue a partir de la

densité afin de s’assurer que la porosité obseswigeeprésentative.

La taille des pores peut étre décrite par son axeipal ou par sa surface. Dans les premiéres
études sur I'influence de la porosité sur les péa@s mécaniques, le diaméetre moyen des pores
était utilisé (Haynes, 1970). Cependant, avec leeld@pement des techniques d’analyse
d'images automatisés et performantes, une distoibule la taille des pores est maintenant
utilisée (Chawla & Deng, 2005; Deng, Piotrowskna@la & Narashiman, 2008A). L'analyse de
la distribution de la taille des pores permet urescdption beaucoup plus compléte et

représentative de la porosité.

La morphologie de la porosité est aussi courammpeggentée lors de I'analyse quantitative de la
porosité. En effet, il est rapporté qu’une porogitgs irréguliere favorise une concentration de
contrainte plus élevée que les pores sphériqueawl@ah& Deng, 2005; Deng, Piotrowski,

Chawla & Narashiman, 2008A). La morphologie desepagst quantitativement décrite par un

facteur de formef;, présenté a I'équation suivante :

F= (1.2)
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ou A est I'aire du pore ePer est son périmétre. Ainsi le facteur de forme domme valeur de 1
pour un cercle et diminue pour une morphologields pn plus irréguliere. Chawé al. (2005)
ont montré gu'en général les pores les plus grésgmtent une morphologie plus irréguliere

(figure 1.4). Comme pour la taille des pores, Eribution du facteur de forme est utilisée.

200} —*—7.0 glem®|

—°=7.4 glem®

w
[=]
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Pore size (um?)

50 F

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1
Pore shape factor, F
irregular «—— spherical

Figure 1.4 Morphologie des pores en fonction de tialle (Chawla & Deng, 2005).

D’autres parametres tels que la distance entrpdess et le facteur d’agglomération des pores
sont moins couramment utilisés. Ces parametresporntipalement employés lors de I'analyse
des propriétés dynamiques, principalement la fatigui sont plus fortement influencées par la
localisation de la déformation (Deng, Piotrowskha@la & Narashiman, 2008A). La distance

entre les pores peut étre décrite par I'équatidraste :

4= - F% (1.3)

ou P est la fraction volumique de la porositéNetest le nombres de pores interceptés. Yang,
Boselli & Sinclair (2001) montrent qu’un coefficiede la variance de la distance moyenne entre
les premiers voisins est particulierement sensibléagglomération des pores. Le coefficient

COV, (coefficient of variance of the mean neighboratise), est décrit comme suit:

cov, = 0% (1.4)
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ou g, est la variance de la distance moyenne entrerlsiers voisins. Yangt al (2001) ont
déterminé qu’une distribution homogene donne uheuvale 0.36 et que cette valeur augmente

lorsque des agglomérats sont présents.

1.1.3 Influence de la porosité sur I'état de contrainte

La fissuration en tension d’aciers élaborés paratiutgie des poudres provient principalement
de la coalescence de microcavités dans les ponfsiti@dge. Ces microcavités sont soit déja
présentes dans le matériau (micropores) ou ont@getngrandi a partir des défauts tel que des
inclusions. La figure 1.5 présente le facies detungp d’échantillons de différentes densités
obtenues par le forgeage d’'une piéce de métallalggepoudres a différents tonnages. De plus,
comme le mécanisme de rupture est causé par ldlaldda des ponts, la rupture s’apparente a
celle de microspécimens de traction. Il est domoraable de supposer que I'état de contrainte
en téte de fissure se rapproche plus de I'étatodérainte plane que de déformation plane. La
composante de contrainte hydrostatique est dondéa a travers I'épaisseur de I'échantillon
ce qui favorise une rupture de type ductile (Fl&cBmith, 1981B; Wu & Arsenault, 1991 ; Shan
& Leng, 1999(A)).
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Figure 1.5 Facies de rupture en traction de spawsrd&acier élaboré par métallurgie des poudres
et forgés a différentes contraintes (Hendricksoagchneier & Smith, 2000).

Fleck et al. (Fleck1981B) démontrent que I'étatdetrainte en téte de fissure est principalement
un état de contrainte plane plutét que de défoongtiane en mesurant la ténacité a la rupture
d’'un acier de type Fe-1.5Cu-1.75Ni-0.5Mo0-0.5C. Dessais de flexion trois points pour
différentes épaisseurs d’échantillons ont été affec pour mesurer I&,c de l'alliage d’'une
densité de 6.8 g/cinSelon la norme ASTM E399-78, I'épaisseur minimtalguise pour étre en

état de déformation plane est fonction de I'équmeasioivante :

b 2.5(K%J (1.5)
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Ce critére est respecté pour une épaisseur de 1paunie matériau utilisé. La figure 1.6 montre
que la ténacité a la rupture ne varie pas en fomate I'épaisseur de I'échantillon et qu’il n'y a
pas de transition entre un état de contrainte ptane état de déformation plane. Les auteurs
concluent gu’indépendamment de I'épaisseur de dptton, I'état de contrainte en téte de
fissure est un état de contrainte plane. Il fautt tde méme ajouter ici que la densité de
I'échantillon est faible (< 7.0 g/cthet donc que la taille des ponts de frittage etitqp Ce méme

type d’essai a des densités plus élevées poumaitedt des résultats différents.
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Figure 1.6 Facteur d’intensité de contrainte erctiom de I'épaisseur d’un spécimen de flexion
3-points (Fleck & Smith, 1981B)
1.1.4 Relations de l'influence de la porosité

Il existe des relations semi-empiriques décrivantllence de la porosité sur la résistance a la
traction. Deux relations semi-empiriques sont pré&ses a la figure 1.7 et sont comparées a des
données expérimentales. La relation de Eudier sgpoe distribution réguliére de pores isolés.
Cette relation est principalement utilisée dansldenaine des céramiques et est décrite selon

%0 = (1— 121P%) (1.6)

L’hypothése de Eudier est valide pour de faiblegaix de porosité<(5%), mais ne peut étre

I’équation suivante :

utilisée pour des niveaux de porosité géenéralementontrés dans les aciers élaborés par
métallurgie des poudres. La relation semi-empiridaeSalak présente de meilleurs résultats et
ce, pour des niveaux de porosité jusqu’a peu Ré& Cette relation est décrite ici :

%0 =e* (1.7)
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Il existe des relations plus complexes qui perméette tenir compte de la morphologie, de la
taille et de la distribution des pores, tel quer(@sm, 1994) :

%O = AfL- A,P??) (1.8)

oUA; etA; sont des variables qui dépendent de la microstreict

Données expérimentales

02— — .(1-P)
Salak
Eudier

Reésistance en traction normalisée

0.0 .
o] 10 20

Porosité totale, %

Figure 1.7 Comparaison des relations empiriqueswad#t I'influence de la porosité sur la

résistance a la traction (Danninger, Spoljaric &88e1997).

Un des problemes de I'utilisation de ce type de @émeést la connaissance Rg. Bien que dans

certains cas la connaissance de la compositiore da dnicrostructure de I'acier élaboré par
métallurgie des poudres permet de le relier a uer aorroyé équivalent, dont la résistance
meécanique est connue, dans la plupart des Ras,est inconnu. En effet, en général la
composition et la microstructure d’'un acier de la&tallurgie des poudres ne peuvent étre
comparées a aucun acier corroyé. De plus, comnsemée dans le dernier modéle (eq.1.8), la
connaissance de la morphologie, de la taille etladelistribution des pores est nécessaire.
Cependant, I'obtention de ces informations est enuplus laborieuse et imprécise qu’effectuer

des essais de traction afin de déterminer la eégistmécanique.
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1.1.5 Influence de la taille des pores

Dans I'étude de Lindqvist (1989), l'influence det#dlle des pores sur la résistance mécanique a
été étudiée pour un alliage de type Fe-4Ni-1.5GM0-0.5C. Afin d'isoler I'influence de la
taille des pores, trois mélanges de poudres de &gm® une granulométrie différente ont été
pressés a la méme densité, 7.1 Jlchntitre de comparaison un mélange d’une granutdmé
standard (100 mesh) d’'une densité de 6.8 Y&mussi été étudié. Le tableau 1.1 présente pour
chacun des mélanges étudiés la taille des tamliséstiet la taille maximale des particules
correspondant a ces tamis. La limite d’élasticttéaerésistance a la traction des mélanges sont
aussi indiguées. De plus, la figure 1.8 présenthidiibution de la taille des pores des piéces de
7.1 g/cnd de densité.

Tableau 1.1 Influence de la taille des particuleda résistance mécanique (Lindqvist, 1989)

# tamis Tailles maximales des Densité (g/cni) Re (MPa) Rm (MPa)

particules (um)

40 mesh 425 7.1 232 411
100 mesh 150 7.1 417 723
300 mesh 53 7.1 492 776
100 mesh 150 6.8 366 587

Les résultats de ces essais sont tres clairs ¢éeémhetn doute les conclusions qui identifient la
diminution de la section effective comme l'effetntioant de la porosité sur la résistance
mécanique. En effet, la présence de gros pore(wipa un effet beaucoup plus dommageable
(diminution d’'a peu pres 45%) sur les propriétésanégues qu’'une diminution de la densité de
0.3 glcni (moins de 20%). De plus, la diminution de la éaifles pores comparativement & la
référence (100 mesh) a un effet plus importantalimite d’élasticité que sur la résistance a la
traction. En effet une augmentation de 18%dRdet de 7% ddr, est respectivement observée
lors de [l'utilisation de particules plus fines. lianite d’élasticité étant plus sensible a la

concentration de contrainte que la résistancdradsion, ceci montre un effet de la concentration
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de contraintes associées aux pores sur les pr@pridEcaniques et ce a relativement basse

densité.
% | % % ‘
20 20 | 20
10 10 10+
0 0 100um 0 100pum

(b) (c)

Figure 1.8 Distribution de la taille des pores pdes tailles maximales de particules de (a) 425
pm, (b) 150um et (c) 53um (Lindqvist1989).

1.1.6 Modification de la porosité

Devant I'importance de la porosité sur les propgémécaniques, différents auteurs ont étudié
I'influence des procédés permettant I'obtentionplies haute densité pour des applications de
haute performance. Sager, Stephens & Prucher (1988) étudié l'effet du double
pressage/double frittage (DPDF) ainsi que le fygta plus haute température sur les propriétés
meécaniques. Le tableau 2 présente les propriétés@ion en fonction du procédé pour un acier
Fe-0.5C-0.85M0-0.12Ni-0.13Mg-0.09Cu de haute penfoice possédant une microstructure de
martensite revenue. De plus, afin de relier le @décd’élaboration aux propriétés mécaniques
une analyse quantitative de la porosité a aussftdétuée. La taille moyenne des pores ainsi que
le pourcentage de pores ayant une morphologie @msusphériquds entre 0.8 et 1.0 (voir eq.

1.2) sont ajoutés au tableau 1.2.
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Tableau 1.2 Influence du procédé sur la porosiguetes propriétés mécaniques d’'un acier Fe-
0.5C-0.85M0-0.12Ni-0.13Mg-0.09Cu (Sager, Stepheriarécher, 1998)

Procédé Température Densité Re Rm Taille Fraction de pores
de fritage  (g/cm®) (MPa) (MPa) moyenne de % (sphéricité >
(°C) pores (um) 0.8)
Standard 1120 7.0 1013 1092 10 35
DPDF 1120 7.4 1440 1810 8 52
DPDF 1315 7.4 1462 1940 8 55

Les auteurs de I'étude en tirent deux conclusion®rtantes. Premierement, que 'augmentation
de la densité est le facteur le plus important d#obtention de propriétés élevées.
L’augmentation de la densité de 0.4gjcemtraine une augmentation de 42% et de 66% de la
limite d’élasticité et de la résistance a la tractirespectivement. Deuxiemement, |'utilisation
d’'une plus haute température de frittage n‘augmeme ou pas la limite d’élasticité mais
augmente de prés de 7% la limite a la rupture. &@gurs relient cette augmentation a la
modification de la morphologie de la porosité. Daumre coté Danningeat al(1997) montrent
que l'augmentation de la température de frittaggnante le rapport de la taille des ponts de
frittage sur la taille des particules. Ceci pouraaissi expliquer 'augmentation des propriétés car
comme présenté précédemment la rupture se produitqalescence des microcavités dans les
ponts (Sager, Stephens & Prucher, 1998).

L’analyse fractographique des échantillons de imacfigure 1.9, montre bien la rupture de type
ductile des ponts et ce pour les deux niveaux dsit#s. De plus, bien que microscopiguement la
rupture est de type ductile, Sageral. (1998) observent macroscopiquement une ruptutgpse
fragile avec trés peu ou pas de signe de plasttité malgré I'augmentation de la densité et de
la température de frittage. Une autre observatibéréssante dans I'étude de Sasjeal (1998)

est que le nombre de cupules est plus faible psumlatériaux moins denses. lIs attribuent cette
observation simplement a 'augmentation du nomlereares. Cependant, comme le montre la
figure 1.9, non seulement il y a moins de cupulessmes cupules sont aussi plus grosses. Ceci
pourrait étre expliqué par la plus petite taills gents, ce qui favorise un état de contraintegplan

En effet, I'état de contrainte plane favorise laigsance des microcavités au détriment de la
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coalescence de petites cupules. (Wilsdorf, 1988}teCanalyse pourrait étre renforcée par la
mesure de la taille des cupules en fonction defsite et de la taille des ponts de frittage.

Figure 1.9 Facies de rupture ductile d’'un acieOF#=-0.85M0-0.12Ni-0.13Mg-0.09Cu pour des
échantillons de traction de (a) densité de 7.09/¢b) densité de 7.4g/chet (c) densité de
7.4g/cnd frittés & haute température (Sager, Stephens &heru1998).

1.2 Influence de la microstructure

Cette section est divisée en cing parties et viseoavrir l'influence des différentes
caractéristiques microstructurales sur les progsi@écaniques d’aciers élaborés par métallurgie
des poudres. Tout comme pour les aciers corroggéqrbpriétés mécaniques des aciers élaborés
par métallurgie des poudres sont fortement infléescpar la composition de I'acier et par les
traitements thermiques. En effet, ces deux parameaticteront la microstructure de l'acier et
donc ses propriétés mécaniques et seront counaTsslels deux premieres sections.

Dans les conditions standard de frittage des aéilaisorés par métallurgie des poudres (1120°C
pendant 30 minutes), la diffusion, qui se fait gatement a I'état solide, ne permet pas une
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homogénéisation compléte des éléments d’alliagrgég dans le mélange. Ainsi, les études qui
se sont penchées sur I'impact d’'une température @ievée de frittage sur la microstructure et

sur les propriétés mécaniques seront présentées.

Les aciers utilisés dans les applications de hagagdormance se distinguent par une
microstructure trés complexe. En effet, la compasitet les traitements thermiques de ces
alliages entrainent une microstructure pouvantuneclpratiquement tous les constituants
microstructuraux que I'on retrouve chez les aogtrse dans une méme piece. L'influence sur les
mécanismes de fissuration des différents constisuaicrostructuraux ainsi que les interactions

entre eux et avec la porosité doivent donc étrepeiz@s et seront discutées.

La présence d’'inclusions non-métalliques dans @astructure d’aciers élaborés par métallurgie
des poudres est fréquente et dans certains cagiamieelle. Afin d’améliorer l'usinabilité des
aciers poreux, différents additifs non-métalligpesivent étre alliés a méme la poudre de base
(pré-allié) ou ajoutés aux mélanges de poudreg@résence d’inclusions non-métalliques dans la

microstructure et leur impact sur les propriétéa §@aalement décrite.

1.2.1 Influence de la composition

Outre la présence de porosité, un facteur quindjag les aciers corroyés des aciers issus de la
métallurgie des poudres est la distribution hét&negdes éléments d’alliages a travers la piéce
d’acier. En effet, & part certains éléments d'glgm qui sont ajoutés a méme le bain liquide
(éléments pré-alliés) et qui entrent donc dan®maposition de la poudre de base, la plupart des
éléments d’alliages sont ajoutés individuellementssforme de poudre. Les éléments d’alliage
sont généralement ajoutés au lieu d'étre pré-albdim d'éviter une diminution de la
compressibilité de la poudre de base. Lorsqu’ilst sgoutés, la cinétique de réaction lors du
frittage ne permet pas toujours une diffusion catglles éléments d’alliages, créant ainsi des

régions riches en éléments d'alliages affectarglonent la microstructure.

Les éléments d’alliages qui sont fréquemment @slislans les aciers de la métallurgie des
poudres sont le carbone, le cuivre, le nickel entdybdene. Le taux de carbone des aciers est
obtenu par I'ajout de graphite a la poudre de baagoudre de base ne contient généralement

pas de carbone qui se retrouverait en solutiondeointerstitielle nuisant fortement a la

compressibilité. L'ajout du cuivre est tres réparadim de profiter de la formation d’une phase
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liquide a la température standard de frittage (1C20Cette phase liquide favorise la diffusion du
cuivre et améliore la qualité des ponts de frittdgenickel améliore la résistance des aciers mais
sa faible vitesse de diffusion lors du frittagdeetait qu’il est un élément gammagéne entrainent
la formation de régions molles d’austénite riche reckel, et ce méme s’il est ajouté en
relativement faible quantité<(2%Ni) (Polasik, Williams & Chawla, 2002; BernieBpilard,
Bailon & L’'Espérance, 2005; Saritas, Causton, Jagnkeawlay, 2005; Gething, Heaney, Koss &
Mueller, 2005). Le molybdene est par contre préadliant donné a sa tres faible vitesse de
diffusion et surtout parce qu’'il n’affecte que tngsu la compressibilité de la poudre de base.
Finalement, tous ces éléments améliorent, a différelegrés, la trempabilité de l'acier,
favorisant la formation de constituants microstmaatix durs lors d’un refroidissement accéléré
(Julien & L’Espérance, 1999; Duchesne, L'Espératacke Rege, 2000; Bernier, Boilard, Bailon
& L’Espérance 2005).

L’influence individuelle de chacun de ces élématitdliage sur les propriétés mécaniques sera

analysée plus en profondeur dans les sectionsrdas/a

1.2.1.1Carbone

Le graphite est ajouté a la poudre de base afitiethdre la teneur en carbone désirée apres
frittage. La poudre de base ne contient généralempas de carbone qui se retrouverait en
solution solide interstitielle augmentant la duretéla résistance et par le fait méme nuisant
fortement a la compressibilité. La figure 1.10 prés I'effet de différents éléments d’alliage sur

la compressibilité lorsque ces éléments sont pi€salKing, Patel, Shah, Falleur & Wewers,

2006). Il est facile de comprendre que pour deseamations au-dessus de 0.2% C, I'effet de cet
élément d’alliage sur la compressibilité seraitadé®ux. C'est pourquoi, la teneur en carbone

typique de la poudre de base est inférieure a 0.05%
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Figure 1.10 Effet de divers éléments d’alliage alté&s sur la compressibilité (King, Patel, Shah,
Falleur & Wewers, 2006).

Durant le frittage, le carbone diffuse complétendarts la poudre de base, permettant d’atteindre
une teneur en carbone homogéne a travers la pEsrenén, Messing & Cornwall, 1996). Ainsi,
on peut considérer que l'effet du carbone sur leiera en métallurgie des poudres sera
essentiellement le méme que pour les aciers cardya figure 1.11 présente I'effet de la
composition en carbone sur la résistance a laidractes aciers corroyés pour des teneurs que
I'on retrouve généralement en métallurgie des pegjdsoit entre 0.1 et 0.9 %C. Une composition
en carbone plus élevée pour les aciers augmentacda linéaire la résistance a la traction en
augmentant la présence de perlite au détrimerd therite.
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Figure 1.11 Influence du taux de carbone sur lepnEtés en traction d’aciers corroyés (D’aprés
ASM International, 1998).

Habibi, Janghorban, Khorsand, Yoozbashizade & #ah(@002) ont étudié I'effet du taux de
carbone pour un acier Fe-0.5Mo-1.5Cu-1.75Ni a deexsités. Le tableau 1.3 présente
résistance a la traction et la dureté apparente geux taux de carbone. La microstructure est
décrite en ordre décroissant des constituants strociuraux. L’augmentation du taux de
carbone, qui occasionne le passage d’'une micrésteuayant une matrice ferritique contenant
de la perlite a une microstructure a matrice peudé avec de la ferrite, entraine une
augmentation de 20% de la résistance a la tracbam autre coté, a partir de la figure 1.11,
'augmentation du taux de carbone de 0.2% a 0.5f@i@e une augmentation de 50% Rlg
pour les aciers corroyés. Ceci indique que la piEdseale porosité diminue linfluence de la

microstructure sur les propriétés mécaniques dessate la métallurgie des poudres.
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Tableau 1.3 Influence du taux de carbone sur lstegge a la traction d'un acier Fe-0.5Mo-
1.5Cu-1.75Ni (Habibi, Janghorban, Khorsand, Yoobhlzagle & Jahromi, 2002)

Alliage Microstructure Rm (MPa) Dureté apparente
(HV)

p=6.7 p=70 p=67 p=7.0

glem® glem®  glem®  glem®
Fe-0.5Mo0-1.5Cu-1.75Ni-0.2C  Ferrite + Perlite 400 547 110 135
Fe-0.5Mo0-1.5Cu-1.75Ni-0.5C  Perlite + Ferrite 495 056 175 195

1.2.1.2Cuivre

Le cuivre est ajouté a la poudre de base afin dieurger la résistance a la traction, la dureté
apparente et la résistance a l'usure (ASM Inteonati 1998). Le cuivre posséde un point de
fusion de 1082°C, formant une phase liquide dutanfrittage standard (1120°C). Lors de la
diffusion de la phase liquide a travers la poudrebdse, le cuivre laisse derriére lui des pores a
I'emplacement des particules initiales. La taillesgarticules de cuivre est typiquement de 50
um ce qui est considérablement plus grossier queddiules de nickel (Bm). La différence de
taille des particules ainsi que la formation d’'yiese liquide menent a des structures de pores
différentes pour les aciers au cuivre comparativeénsix aciers au nickel. La figure 1.12
compare le nombre de pores ainsi que leur morploléacteur de forme) pour un alliage Fe-
2Cu-0.8C et un Fe-2Ni-0.8C pour une méme densigdtedigure montre qu’il y a moins de
pores pour l'acier au cuivre, ces pores sont ddas gros. D’'un autre coté, I'acier au cuivre

présente une morphologie de pores plus réguliéren@ie).
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Figure 1.12 Quantité et morphologie des pores pouwcier (a) Fe-2Cu-0.8C et (b) Fe-2Ni-0.8C
(D’aprés ASM International, 1998).

Pour les aciers au cuivre ayant une composition2%e Cu, tout le cuivre se retrouve
généralement en solution solide. Pour des teneydrigures, le cuivre précipitera a partir de la
solution solide (German, 1994). La figure 1.13gthe la résistance en flexion pour les aciers au
cuivre en fonction de la concentration en cuivreretarbone. La résistance maximale est atteinte
pour une composition de 5%Cu et de 1%C.
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Figure 1.13 Résistance en flexion en fonction dmlecentration en cuivre et en carbone
(German, 1994).

1.2.1.3Molybdene

Le molybdéne est un des rares éléments d’alliagessq pré-allié au lieu d’étre ajouté. En effet,

il n'a que peu d’'impact sur la compressibilité sl est pré-allié (voir fig. 1.10). De plus, la
faible vitesse de diffusion du molybdéne dans Féanige n’entrainerait qu’une diffusion partielle
de cet élément durant un frittage standard (Kirgfel? Shah, Falleur & Wewers, 2006). Le
molybdéne est aussi reconnu comme un élémentatjallutiie en métallurgie des poudres parce
qu’il améliore la trempabilité méme a des concdittng modestes. La figure 1.14 présente I'effet
de la concentration de différents éléments d’adisagur le facteur de trempabilité. Le molybdene
possede de loin une plus grande contribution stretapabilité que les autres éléments d’alliage
utilisés en métallurgie des poudres (de Retana &neol971). De plus, la synergie qui existe
entre le molybdéne et le nickel est intéressamgrésence de concentration de nickel supérieure
a 0.75% (Mo*) le molybdéene présente un facteurrdenpabilité supérieur d'a peu prés 25%
comparativement a son utilisation sans nickel.eCgynergie unique entre ces deux éléments est
abondamment exploitée en métallurgie des poudresips nuances d’'aciers alliés et surtout les
aciers autotrempants. Bien qu'il y ait déja exides alliages contenant des concentrations en

molybdéne supérieures a 1.5%, la tendance récenténdustrie est plutdt de maintenir les
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concentrations en molybdene inférieures a 1.0%gjpalement a cause de la grande volatilité du
prix du molybdéne ces derniéres années (King, P&bhh, Falleur & Wewers, 2006;

Infomine.com, 2009).

Facteur de trempabilité

|

]
0 1 2 3 4

Concentration en éléments
d'alliage (%)

Figure 1.14 Influence de différents éléments cighti sur la trempabilité (D’apres King, Patel,
Shah, Falleur & Wewers, 2006).

Une étude de Kingt al (2006) a été effectuée sur I'influence de la tere® molybdéene pré-allié
sur les propriétés meécaniques. Le tableau 1.4 mpetde liste des mélanges utilisés dans cette
étude. Le mélange 4 contient uniguement du nickepermet de comparer l'effet sur la
trempabilité de ces deux éléments fréquemmentsésiliLes mélanges ont été pressés a trois
densités différentes soit : 6.8, 7.0 et 7.2 d/@hont subi un frittage standard.
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Tableau 1.4Composition des mélanges portant sur l'influencéadeoncentration en molybdene
sur les propriétés mécaniques (King, Patel, Shallewr & Wewers, 2006)

Mélanges Eléments d'alliages (%)
Mo (preallié) Ni (ajouté) C (apres frittage)
1 0.8 2 0.6
2 0.3 2 0.6
3 0.3 0 0.6
4 0 2 0.6

La figure 1.15 présente la limite d’élasticité atrBsistance a la traction pour les 4 mélanges
étudiés. Lorsque les mélanges 1 et 2 sont comdanéslioration des propriétés mecaniques due
a 'augmentation de la concentration en molybdé:@.8% a 0.8% est trées marquée. Par contre,
lorsque les mélanges 2 et 4 sont comparés, |'dffete addition de 0.3%Mo est beaucoup moins
important. Finalement, I'ajout de 2%Ni (mélange £ mélange 3) améliore les propriétés de
facon moins spectaculaire que l'ajout de 0.5%Molémge 1 vs mélange 2), particulierement

pour la limite d’élasticité.
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Figure 1.15 Influence de la concentration en modytadsur a) la limite d’élasticité et b) la
résistance a la traction (King, Patel, Shah, FafeWewers, 2006).

1.2.1.4Nickel

L’influence du taux de nickel ajouté a été étudi@e Gethinget al. (2005) dans des conditions
gue I'on retrouve pour des piéces de hautes pediaces (haute densité, haute dureté et frittage a
haute température). Les alliages étudiés sont déria Fe — x Ni — 0.85 Mo — 0.4 C ou x vaut 2,
4 et 6%pds. Les éprouvettes ont subi le procéddodble pressage/double frittage (DPDF) afin
d’augmenter la densité. Les éprouvettes ont étsspes initialement a 550 MPa et pré-frittées a
750°C pendant 30 minutes. Elles ont été presséesseconde fois a 825 MPa puis frittées a
haute température (1288°C) pendant une heure afiiethir une densité finale de 7.5 gftm

La fraction de la porosité est présentée au tableawpour les trois alliages frittés. L'ajout de
nickel engendre des effets multiples et contradiesosur la présence de la porosité : d’'une part il
nuit a la compressibilité (méme s'il est ajouténen pré-alli€) diminuant ainsi la densité a vert.
D’autre part, il augmente la densification lors fdttage. Finalement, c’est I'alliage ayant une
concentration intermédiaire en nickel (4%) qui ésente le meilleur compromis, ayant le

pourcentage de porosité finale le plus faible (%24
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Tableau 1.5 Pourcentage de porosité a vert et ajméble pressage/double frittage pour les
alliages (Fe — xNi) (Gething, Heaney, Koss & Mugl2005)

Alliages Porosité a vert (%) Porosité apres DPDF (%
Fe+ 2 Ni+0.85Mo +0.4C 10.62 + 0.05 3.57+0.01
Fe + 4 Ni+0.85Mo +0.4 C 10.93 + 0.06 3.24 +0.02
Fe + 6 Ni+ 0.85 Mo +0.4 C 11.62 + 0.05 3.79 £0.02

L’effet du taux de nickel sur la dureté apparerit@ésistance en traction, pour les éprouvettes
frittées est présenté au tableau 1.6. La résistanadraction augmente de 642 a 943 MPa et la
dureté apparente de 81 a 108 HRB lorsque la comtemt en nickel passe de 2% a 6%.
L’augmentation des propriétés avec I'augmentatienladteneur en nickel est expliquée par la
modification des constituants microstructuraux aléages.

Tableau 1.6 Propriétés mécaniques des alliagés strie (Fe —xNi — 0.85Mo — 0.4C) (Gething,
Heaney, Koss & Mueller, 2005)

Alliages Dureté apparente (HRB) Rm (MPa)
Fe +2 Ni+0.85 Mo +0.4 C 81 642
Fe+4Ni+0.85Mo+0.4C 99 760
Fe + 6 Ni+0.85 Mo +0.4C 108 943

Les microstructures pour les trois compositions t sprésentées a la figure 1.16. La
microstructure 1.16a) contenant 2% Ni est pringpant composée de bainite supérieure
(209HV). Les microstructures pour les compositides4% et 6% nickel (fig. 1.15b) et 1.15c))
sont similaires et sont composées de bainite seyréri(248HV) et inférieure (370HV) et de
martensite (575HV). Ces trois constituants sontrilisés aléatoirement. De plus, ces deux
derniéres compositions contiennent des zones mdiB3HYV) d’austénite riche en nickel qui se
retrouvent principalement autour des particuledialeis de poudres de fer. Ces régions
contiennent une plus grande proportion de poresside la dissolution des particules de nickel
dans la matrice de fer. Les constituants durs,enaite et bainite inférieure, sont plus présents
dans l'alliage a 6% Ni que dans l'alliage a 4%Ning\, I'augmentation de la teneur en nickel de



31

2% a 6% augmente la présence de constituants rmigcbgaux durs et entraine une

augmentation d&;, de 50%.

Figure 1.16 Microstructure de I'alliage Fe — xND-85 Mo — 4C contenant a) 2% Ni b) 4% Ni et
c) 6% Ni. Les Iégendes désignent les constituanwasts : (F) ferrite, (UB) bainite supérieure,
(LB) bainite inférieure, (M) martensite et (NR) Aésite riche en nickel.( Gething, Heaney, Koss

& Mueller, 2005).

1.2.2 Influence des traitements thermiques

Saritas et al. (2002) ont étudié I'effet de deupety de traitements thermiques sur les propriétés
mécaniques de deux alliages difféerents. Le prermatement thermique, appelé autotrempe,
consiste en un refroidissement rapide par jet dedg@ctement apres le frittage. En général, un
taux de refroidissement supérieur a 1°C/s dansatange de température de 550-350°C, est
obtenu pour ce type de traitement thermique. Liéene traitement thermique étudié consiste
en une austénitisation a 900°C suivi d’'une trempaudle. Dans les deux cas, un revenu d’'une
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heure & 190°C a été effectué. Le tableau 1.7 diéziteux alliages étudiés et présente leurs
propriétés mécaniques selon le type de traitemiémtteé et les compare a I'état tel que fritté.
Dans cette étude, le molybdene est pré-allié tagdesle cuivre et le nickel sont ajoutés. Les
constituants microstructuraux des alliages sonimé&s dans la derniere colonne du tableau et
sont aussi présentés a la figure 1.17. Les coastiusont présentés en ordre décroissant selon
leur fraction volumique.

Tableau 1.7 Influence du traitement thermique aunicrostructure et les propriétés mécaniques

des alliages Fe-2Cu-0.8Mo0-0.5C et Fe-2Ni-0.8Mo-0(aritas, Causton, James & Lawley,
2002)

Alliages Traitements thermiques Densité Rm Microstructure
(glem®)  (MPa)

Fe-2Cu- Fritté 7.28 788 Perlite
0.8Mo0-0.5C
Autotrempé + Revenu 7.33 822 Perlite+Bainite
Trempe + Revenu 7.33 1432 Martensite
Fe-2Ni- Fritté 7.44 826 Perlite + Austénite
0.8Mo0-0.5C
Autotrempé + Revenu 7.39 982 Perlite + Bainite +
Austénite

Trempe + Revenu 7.39 1644 Martensite + Austérjite
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Figure 1.17 Microstructure de I'alliage Fe-2Cu-0@H1.5C (a) tel que fritté et (b) trempé et de
I'alliage Fe-2Ni-0.8Mo0-0.5C (c) tel que fritté, (dutotrempé et (e) trempé (Saritas, Causton,
James & Lawley, 2002).

Les résultats montrent que le traitement thermigileutotrempe augmente les propriétés
mécaniques mais ne permet pas d’atteindre le méveawnde résistance que le traitement de
trempe a l'huile. En effet, la microstructure ehddes propriétés mécaniques apres le traitement
d’autotrempe se rapprochent beaucoup plus dedellétat tel que fritté que de I'état trempé. Le
traitement d’autotrempe est plus efficace poutitige au nickel que pour 'alliage au cuivre avec
une augmentation d&, de 19% et de 4% respectivement. Ceci est expfanéine plus grande
amelioration de la trempabilité par le nickel que [@ cuivre. Ces résultats montrent clairement
'importance d’obtenir une microstructure majoniganent martensitique afin d'atteindre de
hautes propriétés mécaniques. La résistance aad¢éiom a pratiguement doublé (82% pour
I'alliage au cuivre et 99% pour I'alliage au nickkdrs du passage d’'une microstructure perlitique

a martensitique.
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Différents auteurs ont également étudié I'effetnddrempe a I'huile sur les propriétés en traction
(Habibi, Janghorban, Khorsand, Yoozbashizade &ahahr2002; Saritas, Causton, James &
Lawley, 2002; Gething, Heaney, Koss & Mueller, 2006ng, Patel, Shah, Falleur & Wewers,

2006). Le tableau 1.8 présente l'effet de la trempper les alliages étudiés par les différents

auteurs et met aussi I'emphase sur I'importanda densité sur I'effet du traitement thermique.

Tableau 1.8 Influence du traitement de trempe & densité sur les propriétés en traction

Alliage Densité (g/cm) Etat Rm (MPa) Référence
Fe-1.75Ni-1.5Cu- 6.7 Fritté 495 Habibiet al. 2002
0.5Mo0-0.5C
Trempé 785
Fe-2Ni-0.85Mo- 7.0 Fritté 590 King et al. 2002
0.6C
Trempé 1083
Fe-2Ni-0.8Mo- 7.4 Fritté 826 Saritaset al 2002
0.5C
Trempé 1644
Fe-2Ni-0.85Mo- 7.5 Fritté 642 Gething et al. 2005
0.4C
Trempé 1530

Ces résultats montrent l'efficacité du traitemem wlempe en fonction de la densité sur
I'amélioration des propriétés mécaniques. En effatjgmentation deR,, est de 59% a une
densité de 6.7 g/chret de 138% pour une densité 7.5 g/@n passant par 83% a 7.0 gloen
99% & 7.4 glcth Ceci montre une plus grande sensibilit¢ des [t mécaniques & la

microstructure pour des densités plus élevées.

1.2.3 Influence de la température de frittage

L’effet de 'augmentation de la température dedge sur les propriétés mécaniques a aussi été
étudié par Piotrowskiet al (1998), et par Wu, Hwang, Huang & Narashiman 6X)0
Cependant contrairement a I'étude de Sager et1&98) qui utilisait le frittage a haute

température pour modifier la structure (taille eirphologie) des pores, Piotrowsi al. (1998)
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ainsi que Wuet al (2006A) utilisent le frittage a haute températafin d’homogénéiser la
composition chimique de I'acier Fe-4Ni-1.5Cu-0.50&- Le tableau 1.9 présente les résultats
des deux études sur I'influence de la températergittiage sur les propriétés mécaniques.

Tableau 1.9 Influence de la température de fritageles propriétés mécaniques d'un acier Fe-
4Ni-1.5Cu-0.5Mo0-0.5

Référence Température de Densité (g/cm) Rm (MPa)
frittage (°C)

Piotrowskiet al 1998 1120 7.0 380
1280 7.0 435

Wu et al. 2006A 1120 6.85 530
1250 6.9 626

Premierement, dans les deux études, 'augmentasnpropriétés mécaniques associée a une
température de frittage plus élevée est expligusreupe diffusion plus compléte du nickel.
Deuxiemement, la différence de niveaux de promi@tés deux études provient du taux de
refroidissement plus rapide (1°C/s) pour I'étude We et al (2006A) Cette différence est
importante et expligue pourquoi les deux étudesvemt a des conclusions différentes sur

I'influence de la diffusion plus compléte du nickel

Dans I'étude de Piotrowslkt al (1998), la matrice est perlitique avec des régiansténitiques
riches en nickel. L’augmentation de 14% &g est expliguée par une augmentation du
durcissement par solution solide associé au niekdlune diminution de la présence des régions
molles austénitigues. D’'un autre c6té, dans I'étddeWu et al (2006A), la diffusion plus
compléte du nickel augmente la trempabilité ddidige et favorise la formation des phases dures
(bainite et méme martensite) au détriment de lditpefvoir fig.1.18). Le frittage a haute

température augmente donc la dureté apparente HRB3 91 HRB eR,, de 18%.
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Figure 1.18 Microstructure de I'alliage Fe-4Ni-115G.5M0-0.5 fritté a (a) 1120°C et (b) 1280°C
(Wu, Hwang, Huang & Narashiman,2006A).

1.2.4 Influence des constituants microstructuraux sur lafissuration

Les alliages de type Fe-4Ni-0.5M0-2Cu-0.6C et smtantes sont particulierement intéressants.
Premiérement parce que c'est le type d'alliageagpermis aux aciers élaborés par métallurgie
des poudres de concurrencer les aciers forgés l@anapplications de haute performance
(Bouvard, 2002). Deuxiemement parce que la mianosire obtenue par ces alliages contient, a
des proportions variables, pratiguement tous lest@oants microstructuraux que I'on retrouve

typiguement dans les aciers : ferrite, perlitenit@j martensite et austénite.

L'influence des différents constituants microstiwatix que I'on retrouve dans l'alliage Fe-4Ni-
1.5Cu-0.5M0-0.8C sur le mécanisme de fissuratiotraation a été étudiée par Carabajar, Verdu
& Fougeres (1997). La microstructure de l'alliage @n mélange de perlite, bainite, austénite et
martensite. Cependant, compte tenu de la faiblessét de diffusion du nickel, les différents
constituants ne sont pas distribués aléatoiremeravars la piéce. L'austénite, qui est riche en
nickel, se retrouve préférentiellement a la pénighdes particules de fer, tandis que la perlite et
la bainite se retrouvent a I'intérieur des paresulLa martensite, observée en faible quantité, se
retrouve a l'intérieur de l'austénite. Les auteabservent que les ponts de frittage sont donc
majoritairement austénitiques. Il est importanindéer ici que les auteurs ont utilisé une attaque
au Nital pour étudier la microstructure de l'algadge type d’attaque n’est pas la plus appropriée
pour ce type de microstructure car elle ne pernst ge bien distinguer l'austénite de la
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martensite. En effet, les auteurs quantifient kction volumique de l'austénite a 14% et
n'observent que trés peu de martensite. Selorellaude cette these, I'utilisation du Nital comme
attague méne a une surestimation importante deudmti¢ d’austénite. En effet, pour la
composition de l'alliage et les conditions de &gf¢ étudiées par Carabagiral. (1997) nous
estimons que la fraction volumique de l'austéniéerdit plutot étre inférieure a 8% et le 6%
d’écart corresponderait a la martensite. Ceci abti& par I'utilisation d’'un réactif d’attaque de
type Nital-picral afin de distinguer l'austénite lat martensite dans les études plus récentes
(Chawla, Murphy, Narashiman, Koopman & Chawla, 208blasik, Williams & Chawla, 2002 ;
Saritas, Causton, James & Lawley, 2005 ; Wu, Hw&ahtpang, 2007).

Les mécanismes de rupture en traction de I'allageété observés par un essai in-situ dans un
microscope électronique a balayage sur une sudtiaquée de I'alliage. Carabagtral (2007)

ont observé que linitiation de microfissures sedwit a une porosité qui possede son axe
principal perpendiculaire a I'axe de traction. DRrisp ils distinguent trois types de pores
dépendant de leur environnement microstructural édiat et de la présence d'initiation de
fissures. Premierement, il n’'y a pas d'initiatioa thicrofissures dans les régions perlitique et
bainitique entourant les pores. Deuxiemement, desofissures sont observées dans les régions
austénitiques autour des pores. A la téte de cemfisisures, des bandes de glissement ont été
observées mais la propagation de ce type de nsstofis n'a pas été détectée. Troisiemement,
les microfissures qui se sont initiées a une ptFaintenant une interface entre deux phases se
propagent le long de cette interface. L’analysetégraphique révele principalement une rupture
de type ductile caractérisée par des cupules dqugerégions de rupture fragile caractérisée par
du clivage. La présence de cupules est associgeupture transgranulaire de l'austénite, de la
perlite fine et de la bainite, tandis que le cliwagt observé pour la perlite grossiere. Finalement
les auteurs tirent deux conclusions importantes I'sufftuence de la microstructure sur les
mécanismes d’endommagement lors d’'un essai ddoimadtun alliage Fe-4Ni-1.5Cu-0.5Mo-
0.8C. Premiérement, la présence de pores a laterfde deux phases est critique pour la
résistance d’'un matériau sous chargement statitguitient des microfissures et celles-ci se
propagent le long de l'interface. Deuxiemementjtiation de microfissures se produit aux pores
dans les régions austenitiques. Toutefois a caeida ductilité de I'austénite la propagation des

fissures est réduite et/ou retardée.
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Wu et al (2006B ; 2007) ont également étudié les mécarssdeefissuration en fonction des
constituants microstructuraux pour l'alliage FeNddB4Ni-0.5C et pour l'alliage Fe-4Ni-1.5Cu-
0.5Mo0-0.5C. Premiérement l'alliage Fe-4Ni-1.5CuM®&0.5C a été fritté a 1120°C tandis que
I'alliage Fe-0.5Mo0-4Ni-0.5C a été fritté a 12509 figure 1.19 présente la microstructure des
deux alliages. Les deux alliages sont constituédedée riche en nickel, de perlite (fine et
grossiere), de bainite et de martensite richesiekeh Seul l'alliage fritté & 1120°C contient de
I'austénite riche en nickel.

~
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Figure 1.19 Microstructure (a) de I'alliage Fe-0&MINi-0.5C frittés a 1250°C (Wu & Hwang,
2006B) et (b) de Fe-4Ni-1.5Cu-0.5M0-0.5C frittéZ20°C (Wu, Hwang & Huang, 2007).

Trois types de fissuration ont été observés danadee de leurs études et seront présentés selon
leur prévalence. Le cas de fissuration le plus msest présenté a la figure 1.20. A une
contrainte correspondant a la moitié Bg des microfissures s’initient a la frontiere deuxie
grains de ferrite riches en nickel (fig. 1.20 (a&)t®). Ces régions étant molles (140HV), de la
déformation plastique est observée en téte deréisdarsque la contrainte augmente (fig.1.20 (c)

et (d)). La fissure se propage par la suite enasuiun parcours riche en pores (fig. 1.20 (e)).
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Figure 1.20 Fissuration de l'alliage Fe-4Ni-1.5C6MN0-0.5C fritté a 1120°C sous une
contrainte en traction de (a) et (b) 269 MPa, &) BI1Pa (d) 402 MPa et (e) 420 MPa (Wu,
Hwang & Huang, 2007).

Dans le deuxieme cas, la fissuration se fait Ig lde I'interface entre la ferrite riche en nickel e
la perlite (fig.1.21). La difféerence de dureté enkes deux constituants microstructuraux peut
mener a I'empilement de dislocations a l'interfaegpliquant ainsi la décohésion (He, Lin &
Chen, 2001). Finalement, le troisieme type de feson se fait a travers un grain de perlite

grossiere.
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2 ;Eracl;_t'l're path:

Figure 1.21 Fissuration de I'alliage Fe-0.5Mo-4N6Q a été fritté a 1250°C ((Wu, Hwang,
Huang & Narashiman,2006A).

Les auteurs n'ont pas observé de fissuration dessélgions martensitiques ni austénitiques. En
conclusion, Wuet al (2006A; 2006B; 2007) montrent que les régionspties basse dureté
(perlite grossiere et ferrite) sont les maillongblies de la microstructure et limitent ainsi la

résistance mécanique des alliages de type Fe-MoOuNG.

1.2.5 Influence des inclusions

Tel qué présenté précédemment, la rupture de pi&lebsrées par métallurgie des poudres se
produit généralement par la rupture ductile destpaie frittage. Ce type de rupture est
caractérisé par des cupules qui se forment paitidiion, la croissance et la coalescence de
microcavités a partir d’inclusions non-métalliqudses inclusions non-métalliques les plus
régulierement rencontrées en métallurgie des pesudant des inclusions de sulfure de
manganése (MnS). En effet, les inclusions de Mn8ieitent d’améliorer I'usinabilité des aciers

poreux en facilitant la formation de copeaux.

L'influence des inclusions de MnS sur la ductild&aciers corroyés dépend de leur fraction
volumique, de leur taille, de leur morphologie et ld distance interparticulaire. (He, Lin &
Chen, 2001 ; Benzerga, Besson & Pineau, 2004)ésiatance de l'interface entre les inclusions
de MnS et la matrice d'acier est faible, facilitdémtdécohésion de celle-ci lorsque la piéce est
soumise a des contraintes (Le Roy, Embury, Edwaris&by, 1981). En effet, pour qu’il y ait
décohésion de l'interface, il faut que deux condisi soient remplies : 'une mécanique et l'autre
énergétique (Argon, Im & Safoglu, 1975A ; Argon &,1 1975B ; Fisher & Gurland 1981A ;
Fisher & Gurland, 1981B). Pour que la condition am@que soit satisfaite, la contrainte normale
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a l'interface doit étre supérieure a la résistatedinterface. La résistance de l'interface emre
MnS et la matrice d’acier étant faible, la conditimécanique est facilement atteinte. D’'un autre
cOté, la condition énergétique est atteinte lordigreergie élastiqgue emmagasinée a l'interface
est supérieure a celle nécessaire a la créatiorouleelles surfaces. Les criteres énergétiques de
Argonet al (1975A) et Fisheet al (1981B) sont fonction de la taille des inclusiogissont plus
facilement atteints pour de grosses inclusionsnfluience de la taille des inclusions sur la
décohésion de linterface est confirmée par I'étddésarrison & Wojcieszynski (2007). De plus,
Argon et al (1975A) montrent que lorsque la distance enteeparticules est suffisamment
petite, l'interaction entre les inclusions augmelatecontrainte a l'interface, facilitant ainsi la
décohésion. Finalement, plusieurs auteurs ont aussitré que le taux de croissance des
microcavités augmente avec la taille des cavitésales (Rice & Tracey, 1969; Benzerga,
Besson & Pineau, 2004)

En métallurgie des poudres, l'influence des incoside MnS sur les propriétés mécaniques a
été étudié par différents auteurs (Madan, 1991;hM&mith, Machmeier & Hendrickson, 1991,
Madan, 1992; Chen, Baudisch, Ceci, Kiefer & WhitmaQ92; Sanderow & Prucher, 1993;
Boilard, L'Espérance & Blais, 2008). En générainfluence des inclusions de MnS sur les
propriétés mécaniques dépend de la teneur en Md& latdensité de la piéce. Ainsi, la présence
de 0.5% MnS aura peu ou pas d'effet sur la résistanécanique pour des piéces ayant une
densité inférieure & 7.2 g/én{Madan, 1991; Madan, 1992; Sanderow & Pruched3L%our les
pieces forgées de haute densité, il n'y pas d'erfbe de la présence de MnS pour des teneurs
inférieures a 0.3% (Mashl, Smith, Machmeier & Heackion, 1991). Sanderoet al (1993)
ainsi que Boilardet al (2008) ont montré que pour des teneurs supéseare.8% MnS les

propriétés mécaniques se dégradent pour des deasiéi basses que 6.7 gicm
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1.3 Conclusion

L’objectif de ce chapitre a été de décrire I'infhae de la porosité et de la microstructure sur les

propriétés mécaniques en traction uniaxiale desrsélaborés par métallurgie des poudres. Les

conclusions suivantes peuvent étre tirées de qatoha

Pour une microstructure donnée :

o Jusqua des densités de 7.3 gicta porosité est ouverte et c'est la section
effective supportant la charge qui est le facteamidant sur la résistance

mécanique statique.

o A des densités supérieures a 7.3 g/dmporosité est fermée et c’est I'effet de la
concentration de contraintes et donc de la tatlla enorphologie des pores qui

seront les facteurs dominants sur la résistanceaumice.

La présence de porosités favorise un état de d¢otgrplane et donc une rupture de type
ductile. La fissuration provient principalementldecoalescence de microcavités dans les

ponts de frittage.

La microstructure des aciers élaborés par métadludgs poudres est complexe. La
diffusion incompléte des éléments d’'alliage ajoutdiskel et cuivre) peut entrainer la
présence de tous les constituants microstructugaex’on retrouve dans les aciers et ce,

dans une méme piéce.

0 La présence de constituants microstructuraux daamife et martensite), qui est
obtenue grace aux éléments d’alliages et a un teuxefroidissement rapide,

augmente la résistance mécanique statique.

o L’analyse de la fissuration montre que linitiatien la propagation de fissures

s’effectuent dans les constituants de faible dyfetéte et perlite).

La présence d’inclusions de MnS n’a pas d’influesgela résistance mécanique statique
des aciers élaborés par métallurgie des poudresdesuteneurs égales ou inférieures a
0.65% MnS pour des piéces de 7.0 glc@ependant, pour des teneurs supérieures a
0.65% (0.8% et 1.0%), la résistance a la tractmmroence a diminuer pour des pieces de
6.7 g/cni.
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CHAPITRE 2 REVUE DE LITTERATURE PORTANT SUR LES
PROPRIETES EN FATIGUE D’ACIERS ELABORES PAR
METALLURGIE DES POUDRES

L’introduction des pieces élaborées par métalludge poudres dans les applications de haute
performance au cours des deux derniéres décem@sait pu se faire sans I'amélioration des

propriétés en fatigue. En effet, les pieces uBkséans les applications de haute performance
dans l'industrie automobile sont frequemment soemi des contraintes cycliques (Danninger,
Spoljaric & Weiss, 1997). L’'amélioration du compartent en fatigue ne se serait pas fait sans

une compréhension du processus de fatigue daasias de la métallurgie des poudres.

La fatigue est un changement structurel progresfifalisé et permanent qui se
produit dans un matériau sollicité par une défoiomatépétée (Lee, 2005). L'endommagement
induit par la fatigue est causé par I'action sirméte de contraintes cycliques, de contraintes en
tension et de déformation plastique. Si une deom#sposantes est absente, il n'y aura pas
initiation et propagation de fissures de fatiguees Lcontraintes cycliques entrainent une
déformation plastique locale, cette déformationsiidgue initie des fissures de fatigue et la

contrainte en tension favorise la propagation tkssifes.

Le processus de fatigue peut étre divisé selonglegtre étapes suivantes : (1) Initiation de
microfissures, (2) propagation des microfissurey, gropagation de fissures longues et (4)
rupture finale (Lee, 2005). L'initiation des fisegrse produit selon le plan de cisaillement local
associé ou pres d'un concentrateur de contraingksgue des inclusions, des pores ou un
changement brusque de section. La prochaine étaps bk processus de fatigue est la
propagation de fissures qui se divise en deux staldepropagation de microfissures (Stade 1) et
la propagation de fissures longues (Stade 2). Bmf$ade 1, les microfissures se propagent par
cission, selon des plans inclinés a environ 45°rgpport a I'axe de traction et sur une distance
de quelques grains. A ce stade, la plasticité ed fie fissures est grandement influencée par la
taille des grains, leur orientation et le niveaucdatrainte, car la taille des microfissures est
comparable a celle des éléments microstructuraenStade 2 est caractérisé par la propagation
d’une fissure longue (principale) selon le planpeediculaire a I'axe de contrainte principale. A

ce stade, les caractéristiques de la fissure pafeisont moins influencées par la microstructure
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gue dans le Stade 1. Effectivement, la taille deolae plastifiée en fond de fissures et associée
aux fissures longues devient plus importante quéescales éléments microstructuraux du
matériau. Dans les ruptures en service, la duréetidtion et de la propagation de fissures
courtes est appelée la période d’'amorcage de dissirla durée de la propagation de fissures
longues est appelée la période de propagatiorssleréis. Il n’existe pas de définition exacte de la
période de transition entre la période d’amorcageeke de propagation, mais en général, pour
les aciers, on parle d’'une longueur de fissurea finl de la période d'initiation de I'ordre de
quelques grains. En effet, cette taille se situeeehl et 1.0 mm. Pour les aciers, le rapportde |
durée de la période d’amorcage a la durée de videtalépend de I'amplitude de contrainte

exercée sur la piece.
La fatigue peut étre classifiée en trois régiméarske niveau de contrainte qui est appliqué :

» Fatigue oligocycligue : ou sous de fortes amplitude contrainte, la durée de vie de
I'éprouvette est bréve &N < 1¢¢ cycles). Il y a prédominance de déformation pipsti
macroscopique et la durée de la période d’amorgageompte que pour 10% de la durée

de vie totale.

* Fatigue a durée de vie limitée : ou la rupture i@t & un nombre croissant de cycles
pour une amplitude de contrainte décroissanté €18 < 2x1@ cycles). Le niveau de
contrainte dans cette zone entraine une déformatamroscopique uniquement élastique

mais localement, le métal se déforme plastiquement.

» Fatigue endurance : ou sous de faibles amplitudesodtrainte, la rupture ne se produit
pas malgré un nombre trés élevé de cycles (N > 2xg6bles). La déformation est
essentiellement élastique sauf localement. Pourcdegaintes Iégérement supérieures a
la limite d’endurance, la période d’amorcage peungter jusqu’a 90% de la durée de vie

totale.

Dans le cadre de cette thése, nous allons primecipait nous intéresser aux deux derniers
régimes de fatigue, soit : la fatigue a durée delwnitée et la fatigue endurance. Les essais
mécaniques effectués afin de décrire le comporteniienm matériau sous ces deux régimes de
fatigue se font généralement en mode de contréleodérainte, c’est-a-dire que la piece est
cyclée entre deux niveaux de contrainte. Le rapgerta contrainte minimale a la contrainte

maximale,R = omiomax QUi sera ici pris égal a -1 ou 0.1, a une infagesur la durée de vie en
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fatigue et est fourni lors de la présentation driltéts dans la littérature. Les résultats de gssai
de fatigue sont présentés sous la forme de cowh®dhler (fig.2.1). Les courbes de Waohler ont

une grande importance en ingénierie car elles fesent aux concepteurs de pieces la contrainte
que peut supporter un matériau pour une duréeeldésirée. Les concepteurs évitent donc, un

surdimensionnement codteux et le bris prématurgidess.
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Figure 2.1 Schématisation de la courbe de Wohler

Ce chapitre est divisé en trois sections. La pregrsection abordera le comportement en fatigue
endurance des aciers élaborés par métallurgie oedrgs. Les parametres de ces aciers qui
influencent la limite d’endurance et linitiationedfissures seront abordés. Dans la deuxieme
section, la propagation des fissures de fatigus tinaciers élaborés par métallurgie des poudres
sera discutée. Finalement, les principales cormhgside ce chapitre seront résumées dans la

derniere section.

2.1 Fatigue endurance des aciers élaborés par métalluey

de poudres

Les courbes de Woélher fournissent aux concepteziggates la contrainte que peut supporter un

matériau pour une durée de vie désirée. Cepeniizitention des courbes de Wohler n’est pas
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suffisante en elle-méme pour déterminer le niveaucdntrainte menant a une durée de vie
illimitée. En effet, la rupture par fatigue étant phénomeéne statistique, plusieurs éprouvettes
sont nécessaires a I'obtention de la limite d’eadoe. La méthode de I'escalier est utilisée afin
de déterminer la limite d’endurance d’'un matériansiaque son écart type. Cette méthode,
décrite par Weibull (Weibull, 1961) consiste a setine des éprouvettes a des essais de fatigue a
différents niveaux de contrainte prés de la lindfendurance. S'il y a rupture de I'éprouvette a
un niveau de contrainte X, le prochain essai s#extaé a un niveau de contrainte—xd et
inversement s’il N’y a pas rupture, I'essai se fara +d, oud est un intervalle fixe. La limite
d’endurance,gy, et I'écart type,s, sont estimés en utilisant uniquement le nombrtal to
d’éprouvettes rompues ou le nombre total d’éprdaegehon rompues, dépendant duquel des
deux est le plus petit. Les différents niveaux daet@inte qui sont également séparés par un
intervalled, possedent une dénominatigroui = 0 pour le niveau de contrainte le plus bas. Par
exemple, dans le cas ou le nombre d’éprouvettepuemest inférieur au nombre d’éprouvettes
non rompues et en dénotant pate nombre de rupture au niveau de contrairgé parZn le

nombre total de ruptures, deux quantiést B peuvent étre calculées comme suit :
A=Zin, (2.2)
B=75i’n, (2.2)

La limite d’endurance est évaluée a partir de Itegpion suivante :

Jd=0b+d£?éni}é} (2.3)

ou o est le niveau de contrainte le plus bas et +4tdisté si les éprouvettes non rompues sont
moins fréquentes et -%2 si les éprouvettes rompugsnsoins fréquentes. De plus, I'écart type est

obtenu comme suit :

(2.4)

_ A2
s:l.em[m gj

+0.02
(zn)’

Finalement, I'estimation de I'écart type est valgleet seulement si I'expression suivante est

respectée :
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(Bzn-A?)

-~ > 03 (2.5)

La figure 2.2 présente des résultats typiques gunsileur analyse par la méthode de I'escalier.
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Figure 2.2 Exemple de résultats et de leur anglgséa méthode de I'escalier

A partir des résultats obtenus par la méthode esedlier et en utilisant la loi de statistique de
Student, deux autres valeurs régulierement utsisée ingénierie peuvent étre calculées.
Effectivement, les valeursyy et gip peuvent étre calculées et représentent respectntelme
niveau de contrainte ou 90% des échantillons seremtrompus poudy, et 10% des échantillons

seront non rompus pour, et ce 9 fois sur 10.

Haynes et al. (2007) ont résumé les premiers traeffiectués sur I'évaluation de la fatigue en
métallurgie des poudres et ils montrent que lesraceélaborés par métallurgie des poudres
présentent une courbe de Wohler similaire aux aderroyés. En effet, la présence de porosité
n'empéche pas I'obtention d’'une limite d’endurances propriétés en fatigue endurance des
aciers élaborés par métallurgie des poudres dépgnceamme pour les propriétés mécaniques
statiques, de la porosité et de la microstruct@eequi distingue principalement le comportement
en fatigue aux comportements sous contrainte ggatept la plus grande importance de tout
phénomeéne local. En effet, bien que la diminutierladcontrainte effective supportant la charge
causée par la porosité aura une influence surrgodement en fatigue, c’est principalement
l'influence locale de la porosité qui détermineeadrocessus de fatigue. Linfluence de la
porosité sur la limite d’endurance et sur liniiket de fissures sera discutée dans une premiere

partie. Dans une seconde partie, l'influence destilmants microstructuraux et des particularités
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qui distinguent la microstructure des aciers denitallurgie des poudres aux aciers corroyés

seront présentées.

2.1.1 Influence de la porosité

Les premiers travaux effectués sur I'analyse darlde d’endurance des aciers de la métallurgie
des poudres montrent que le facteur principal arfgant la limite d’endurance des aciers est le
pourcentage de porosité dans I'échantillon. ligéstéralement convenu que la limite d’endurance
varie de facon exponentielle en fonction de la dér{&erman & Queeney, 1998). L'effet de la
fraction volumique ainsi que celui de la taille e porosité sur la courbe de Wohler sont
présentés a la figure 2.3. (Haynes, 1970). Lesbasudes aciers de la métallurgie des poudres
sont comparées a celle d’'un acier corroyé simildireis effets de 'augmentation de la porosité

sont identifiés :

e Diminution de la limite d’endurance: a 6%, 10% 3% de porosité la limite
d’endurance est diminué de respectivement 20%, 80%80% comparativement a

I'acier corroyé.

* Le coude dans la courbe de Wohler, indiquant lédime fatigue, apparait a un nombre

de cycles inférieurs pour les aciers élaborés gaalargie des poudres.
» Diminution de la pente de la courbe de Woéhler.

De plus, les résultats indiquent une influenceadtille de la porosité, la porosité plus grossiére

étant plus dommageable que la porosité plus fine.
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Figure 2.3 Influence de la fraction et la tailleldgorosité sur la courbe de Wohler (Haynes,
1970).

Les courbes Wohler pour un acier Fe-1.8Cu-0.5Cermtt deux niveaux de porosité ont été
obtenues par Palma & Cagnoni (1999), voir figure 2a conclusion principale de I'étude est
gue les résultats, présentés dans un format lggstmgt pratiquement linéaires et peuvent donc
étre représentés par une fonction de puissanceffén la fonction de Basquin, utilisée pour les
aciers corroyés et qui permet de déterminer leauivade contrainte pour une durée de vie donnée
est aussi applicable pour les aciers de la mégidiudes poudres. La fonction de Basquin est
décrite ici :

0,=0,(N.) 2.6

ou o’s est le coefficient de la résistance en fatigule est 'exposant de la résistance en fatigue.

Les résultats de'; et deb pour les deux niveaux de porosités sont présaniézbleau 2.1.
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Figure 2.4 Influence de la porosité sur la coute&Vohler d'un acier Fe-1.8Cu-0.5C (Palma &
Cagnoni, 1999).

Tableau 2.1 Influence de la porosité sur le coefficet I'exposant de la résistance en fatigue
(Palma & Cagnoni, 1999)

Porosité (%) '+ (MPa) b
5.6 891 -0.122
20.8 774.5 -0.156

Palmaet al (1999) attribuent la diminution de la résistardcéa fatigue a la dimension de la
section effective supportant la charge et surtold eoncentration de contrainte associée a la

porosité qui initie la fissuration en fatigue.

Plusieurs auteurs (Haynes, 1970 ; Holmes & Queeb@85 ; Lindstet & Masini, 1997 ;

Hardboletz & Weiss, 1997; Drar, 2000 ; Chawla & BeB005) ont montré que l'initiation de

fissures se produit & une porosité a ou pres darface. Afin de déterminer I'effet de la porosité
sur l'initiation de la fissuration en fatigue, Hadiset al (1985) ont évalué le nombre de cycles
nécessaires pour obtenir une fissure de @i0en fonction de la densité de I'acier et ce pour
deux niveaux de contraintes. Leurs résultats, aistggour un acier Fe-0.25C-0.25Mn-0.5Mo-
1.8Ni, sont présentés a la figure 2.5. et montairement l'importance de la porosité sur
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l'initiation de fissures. De plus, l'effet de l'aripide de contrainte sur le nombre de cycles

nécessaires a l'initiation est d’autant plus imanottiorsque la fraction de la porosité diminue.
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Figure 2.5 Influence de la porosité et de 'ampléwle contrainte sur l'initiation de fissure de

fatigue (Holmes & Queeney, 1985).
Les auteurs de I'étude ont identifié trois effetsgibles de la porosité sur l'initiation de fissure
de fatigue :
* Diminution de la section effective supportant lamde
* Les pores agissent comme concentrateurs de cdegain
* Les pores agissent comme des précurseurs de Esseifatigue

Afin de déterminer lequel des trois effets possilale la porosité était dominant sur I'initiation de
fissures, ils ont premierement corrigé les réssiléat déterminant la section effective supportant
la charge. L’équation suivante a été utilisée palméset al. afin de calculer la section effective

supportant la charge :



52

Ay = AoLl- ”a%2) (2.7)

ou Ay est la section de I'échantillon atet L sont respectivement le diamétre moyen des pores et
'espacement moyen entre les pores. Les caradggiest de la porosité ont été obtenues par
analyse d’images afin d’évaluer la section effec8upportant la charge en fonction de la densité.
Le tableau 2.2 présente la taille moyenne des aires que I'espacement entre les pores pour
les différents niveaux de porosité étudiés.

Tableau 2.2 Influence de la porosité sur le diaen@ioyen et I'espacement entre les pores
(Holmes & Queeney, 1985)

Porosité (%) Diametre moyen des Espacement moyen entre
pores,a (um) les pores\ (um)
17.4 6.40 9.24
14.4 3.54 5.44
11.0 2.34 3.93
7.5 1.61 3.06
4.7 1.09 2.59

A partir de I'équation 2.7 et des valeurs présent@e tableau 2.2, les valeurs d’amplitude de

contrainte réelle qui sont appliquées sur le matéont été corrigées selon I'équation suivante :

N oo

ou ogur est 'amplitude de contrainte réelle s’exercamtlasection effectiveganomest 'amplitude
de contrainte nominale &% est la section effective. La figure 2.6 présem® ¢ourbes du
nombre de cycles a l'initiation en fonction de lplitude de contrainte réelle. Comme il ne
semble pas y avoir de corrélation entredget le nombre de cycles a l'initiation, Holmesal
(1985) concluent que la diminution de la sectiofeaive n’est pas l'effet dominant de la

porosité sur linitiation de fissures. En effet, ngparativement aux propriétés mécaniques
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statiques, le caractére plus local du processufatiue diminue I'importance de la section

effective au profit de la concentration de conti@in
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Figure 2.6 Courbes du nombre de cycles a I'indgia&n fonction de I'amplitude de contrainte
réelle pour une amplitude de contrainte nomindleléa425 MPa et (b) de 628 MPa (Holmes &
Queeney, 1985).

Deuxiemement, le facteur de concentration de comér&;, associé a un pore sphérique ne peut
pas expliquer a lui seul I'effet de la porosité kufatigue. Ainsi, Holmest al ont développé un

terme qui tient compte de linteraction des chandpsconcentration de contrainte du a la
présence de plusieurs pores. Le tefiita®, appelé rapport du volume sollicité (damage volume
ratio) dépend du volume séparant deux potéset du volume affecté par la concentration de
contraintes associée aux por@s,La figure 2.7 indique une certaine corrélatiotr&@ce terme et

les données expérimentales, ce qui permet aux rauteusuggérer que I'effet de la porosité sur
l'initiation de fissures est principalement un éftke concentration de contraintes et que I'effet
des pores comme précurseur de fissures est semnééfiectivement, plusieurs auteurs ont

observé que l'initiation de fissures de fatiguessstvent associée aux pores présentant le facteur
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de concentration de contraintes le plus élevé (ldel& Queeney 1985 ; Hardboletz & Weiss,
1997; Drar, 2000 ; Chawla & Deng, 2005). Finalementrésultats de I'étude de Holmetsal.
(1985), montrent lI'importance de la taille des gomur l'initiation de fissures de fatigue.
Cependant, les auteurs utilisent ici la taille mmoe des pores qui n'est pas particulierement
représentative de la microstructure des aciersadeétallurgie des poudres. Ainsi, afin de
respecter le caractére plus local du processuatigié€, I'utilisation de la distribution de la fail
des pores permettrait de mieux tenir compte depkioh des plus gros pores sur l'initiation de
fissures de fatigue.
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Figure 2.7 Courbes du nombre de cycles a I'ingia&n fonction du ratio du volume sollicité
pour une amplitude de contrainte nominale (a) deMPa et (b) de 628 MPa (Holmes &
Queeney, 1985).

Différents auteurs ont identifié I'importance de taille du plus gros pore sur la limite
d’endurance (Cimino, Rutz, Graham & Murphy, 1997&nDinger, Spoljaric & Weiss, 1997;
Beiss & Lindlohr, 2009). Danningext al (1997) ont appliqué la regle de Kitagawa (vajufie
2.8) pour expliquer l'influence de la taille degarosité sur la limite d’endurance des aciers en
métallurgie des poudres. En effet, Kitagawa et hakhi (1976) relient a I'aide d’un diagramme

la limite d’endurance a une contrainte seuil deppgation de fissures. De plus, El-Haddad,
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Topper et Smith (1979) ajoutent le concept de etadltitique de fissure, selon I'expression
suivante :
1 AKseuil i
a)— B —— (2.9)
Vg

g,

e

ou S est un facteur géométrique<e i €st la valeur seuil de la variation du facteuninsité

de contrainte, en dessous de laquelle aucune disdar fatigue ne peut se propager (une
explication plus détaillée de la variation du facte'intensité de contrainte sera donnée a la
prochaine section portant sur la propagation deufes de fatigue). Danninget al (1997)
utilisent le diagramme de Kitagawa pour la métgikiides poudres en associant la taille critique
d’'un pore a la taille critique d’'une fissure. AinBirsqu’un pore possede une taille plus élevée
que la taille critique, la limite d’endurance estatminée par cette taille. Cependant, si la taille
d’'un pore est inférieure a la taille critique, ihara pas d'influence sur la limite d’endurance.
Donc, ce n'est pas tant la taille moyenne des pguesnfluence la limite d’endurance que la
taille du plus gros pore présent dans le volumbcgél Selon I'évaluation de Danninget al

(1997), le rayon critique pour un acier Fe-1.5Mdserait de 5Qm.
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Figure 2.8 Schéma de Kitagawa sur l'influence dailee des pores sur la limite d’endurance
(Danninger, Spoljaric & Weiss, 1997).
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Les travaux de Murakami (2002) mettent aussi I'easghsur I'influence de la taille du plus gros
défaut sur la limite d’endurance. L'équation enqpig suivante permet de décrire l'influence

d’'un défaut sur la limite d’endurance d’'un acier :

o, = 143(HV +120) . (2.10)

(\/ aire)6
ou aire est l'aire projetée du défaut BV et la dureté de la microstructure. Cette équatisin
valide pour des duretés inférieures a #D0et surestime la limite d’endurance pour des dsreté

supérieures a 40aV.

2.1.2 Influence de la microstructure

Tel que présenté dans le premier chapitre, la ieroture des aciers élaborés par métallurgie
des poudres se distingue de celle des aciers éwogr la distribution hétérogéne des éléments
d’alliage a travers la piece d'acier. Cette camstique est d’autant plus importante pour le
comportement en fatigue que pour les propriétésam@ues statiques car la fatigue, et
particulierement l'initiation de fissures en fatgylest fortement dépendante des caractéristiques
microstructurales locales (Collins & Michal, 1998)ette section est divisée en deux parties, la
premiere abordera linfluence des constituants ositucturaux sur la fatigue endurance tandis

qgue la deuxiéme partie présentera l'influence dedsence d’inclusions.

2.1.2.1Constituants microstructuraux

L’influence des différents constituants microstuwatx que I'on retrouve dans les aciers sur la
limite d’endurance a été étudiée par Bergman & Bewdx (2003). La composition, la limite
d’endurance, les constituants microstructurauxiague la dureté des différents aciers sont
présentés au tableau 2.3. L'ajout des différedméhts d'alliage ainsi que leurs quantités ont été
choisis par les auteurs dans le but dobtenir urmenrge diversifiée de constituants
microstructuraux. Les essais de fatigue ont écaf€s a un rapport de contraiatg@/omax R, de

-1 sur des piéces de 7.1 gfcrha limite d’endurance a été obtenue par la méthiel I'escalier

avec une durée de vie d’endurance fixée a 2 mdlamcycles.
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Tableau 2.3 Influence des constituants microstraatu sur la limite d’endurance (Bergman &
Bergmark, 2003)

Alliage Constituants microstructuraux Dureté oq (MPa)
(HV)
Fe-2Cu-0.8C Perlite fine 204 221
Fe-1.5Mo0-0.8C Bainite supérieure + perlite 200 212
Fe-1.5M0-2Ni-0.8C Bainite supérieure 246 240
Fe-1.5Cu-0.5M0-4Ni-0.8C Martensite + Perlite + Aarste 252 277
Fe-2Cu-1.5Mo0-4Ni-0.8C Martensite + Bainite + Austén 285 330

Les résultats de cette étude montrent bien l'ingyant des constituants microstructuraux sur la
limite d’endurance des aciers de la métallurgie predres. Tout comme pour la résistance a la
traction, plus les constituants microstructuraurtsturs, plus les propriétés seront élevées. Le
passage d’'une microstructure perlitique (Fe-2C@&PaBune microstructure de bainite supérieure
entraine une augmentation de 9% de la limite d’eartte. Bien que dans cette étude il n’y ait
pas de microstructure complétement martensiticugrésence de ce constituant augmente de
facon considérable la limite d’endurance. En efietpassage d’'une microstructure perlitique a
une microstructure a prédominance martensitique2e1.5Mo-4Ni-0.8C) augmente la limite
d’endurance de prés de 50%.

L'utilisation de traitements thermiques permet adssmodifier les constituants microstructuraux
des aciers et surtout d’obtenir une microstructumatensitique. Le tableau 2.4 présente les
résultats de deux études sur le sujet (Habibi, Rianbhgn, Khorsand, Yoozbashizade & Jahromi,
2002; Saritas, Causton, James & Lawley, 2004). d&bdedu présente la limite d’endurance,
obtenue pour un rappdR= -1, selon les conditions frittées et traitéegnmquement. De plus, le
rapport de la limite d’endurance a la résistand¢a @action est présenté et permet de comparer
I'influence de la microstructure sur les propriét@écaniques statiques et sur les propriétés en
fatigue. La microstructure des alliages avant Empe est typiquement perlitique avec des

régions de ferrite. Aprés le traitement de trempeeeenu, la microstructure est martensitique
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avec des régions ferritiques. Des régions ausgfigisi sont aussi observées pour les alliages alliés

au nickel.
Tableau 2.4 Influence du traitement de trempevedme sur la limite d’endurance
Alliage Densité Etat o4 od/Rm Référence
(g/cn?’) (MPa)
Fe-0.5Mo-1.5Cu- 6.7 Fritte 130 0.26 Habibiet al (2002)
1.75Ni-0.5C
Trempe + Revenu 170 0.22
Fe-0.8Mo-2Cu- 7.3 Fritté 338 0.43 Saritaset al (2004)
0.5C
Trempe + Revenu 386 0.27
Fe-0.8Mo-2Ni- 7.4 Fritté 345 0.42
0.5C
Trempe + Revenu 524 0.32

L’augmentation de la limite d’endurance associégraitement thermique varie entre 15% pour
l'alliage Fe-0.8Mo0-2Cu-0.5C et 50% pour l'alliage-B.8Mo-2Ni-0.5C. Saritagt al. (2004)
expliguent la moins bonne performance en fatigud'alkage au cuivre comparativement a
I'alliage au nickel par la présence de grossesgi@® laissées par le cuivre apres le frittage en
phase liquide (voir figure 1.12). Les résultats datrent aussi que l'influence du traitement de
trempe et revenu sur la limite d’endurance est monportante que sur la résistance a la traction.
En effet, le rapport de la limite d’endurance &sistance a la traction tend vers des valeuss plu
faibles lorsqueR,, augmente. Ce résultat a aussi été obtenu par Hgy®§0). Cependant, la
diminution de ce rapport pour les constituants asttucturaux durs n’est pas observée pour les
aciers corroyés. En effet, le tableau 2.5 montmapgort de la limite d’endurance a la résistance
a la traction en fonction des constituants mictm$tmraux pour les aciers corroyés (Lee, 2005).
Ainsi, a part le cas de la martensite non-revelasegonstituants microstructuraux qui présentent
des résistance a la traction plus élevée (martessibainite revenue) possedent généralement un
ratio o4/Ryn supérieur aux constituants présentant Rgplus faible (perlite et austénite). Cette
comparaison permet de mettre en évidence linteractomplexe entre les constituants

microstructuraux, la porosité et les propriétés anéques statiques et dynamiques pour les aciers
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élaborés par métallurgie des poudres. De plugjuel présenté par Danningetr al (1997), le
rayon critique de Kitagawa diminue lorsque la déicé I'alliage augmente. Ainsi, pour les aciers
qui présentent une résistance mécanique statiguéeélla limite d’endurance serait plus sensible

a la taille de la porosité.

Tableau 2.5 Influence des constituants microstraatusur le rapport de la limite d’endurance a
la résistance a la traction pour les aciers cogdiée, 2005)

Constituants microstructuraux 64d/Rnm
Ferrite 0.58
Ferrite+Perlite 0.38
Perlite 0.38
Martensite non-revenue 0.26
Martensite revenue 0.55
Martensite + Bainite revenues 0.5
Bainite revenue 0.5
Austénite 0.37

Finalement, I'effet de la température de frittage & limite d’endurance a été étudié par
Piotrowski et al. (1998) et est présenté au tableau 2.6. Le tahbeésente aussi la limite

d’élasticité de l'alliage selon les conditions dédge.

Tableau 2.6 Influence de la température de fritegda limite d’endurance d’un acier Fe-4Ni-
1.5Cu-0.5M0-0.5 (Piotrowski & Biallas, 1998)

Température de frittage (°C) Densité (g/cm) Re (MPa) cq (MPa)

1120 7.0 235 117

1280 7.0 310 126
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Les résultats montrent une légére augmentationadémite d’endurance de 7% pour une
température de frittage plus élevée tandis quetiantation de la limite d’élasticité est de plus
de 30%. Les auteurs expliquent le plus faible inmBec 'augmentation de la température de
frittage sur les propriétés en fatigue que sumplepriétés en traction par le caractere beaucoup
plus local du processus de fatigue. En effet, tepnetés en fatigue seraient plus sensibles a des
hétérogénéités locales de la microstructure querasriétés mécaniques. Afin de le confirmer,
les auteurs ont obtenu des courbes de déformatioimainte cyclique pour les aciers aux deux
températures de frittage. Ainsi, bien que la terajpge plus élevée de frittage homogénéise la
composition de la piéce, la diffusion plus complétenickel augmente I'effet du durcissement
par solution solide et cause une plus grande gdéété mécanique locale. Les auteurs
concluent que leffet plus prononcé du durcissempat solution solide conduit a une
déformation cyclique plus hétérogene et a une ikai#n plus importante de la contrainte,
menant a une plus faible augmentation de la lidindurance. Un point non discuté dans
I'étude de Piotrowski edl. (1998) et qui peut avoir une certaine importasueles propriétés en
fatigue, est I'observation par les auteurs de pphes gros pour une température de frittage plus
élevée (figure 2.9). En effet, Saritas al (2004) ont méme obtenu une baisse de la limite

d’endurance pour une température de frittage deséé et attribuent cette baisse a la présence
de plus gros pores.
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Figure 2.9 Influence de la température de frittagiela distribution de la surface de la porosité
(Piotrowski & Biallas, 1998).



61

2.1.2.2Inclusions

Tel que décrit précédemment, l'initiation de fisside fatigue pour les aciers de la métallurgie
des poudres se produit généralement a un porepiégale ou a la surface. Ceci les distingue des
aciers corroyés ou l'initiation de fissures dedag se produit généralement a des inclusions non-
métalliques (Collins & Michal, 1993). En effet, dédes fractographiques effectuées par Drar
(2000), ont montré que linitiation de fissures fdéigue se produit aux pores pour des aciers
contenant 0.5% de MnS ajoutés et ce & deux nivdaudensité, 7.15 et 7.45 g/énBien que la
présence d’inclusions non-métalliques ne sembldrgencer l'initiation de fissures en fatigue
pour les aciers issus de la métallurgie des poutlras présence peut avoir un effet sur la limite

d’endurance.

L’étude de Collinset al (1993) sur I'effet d’inclusions non-métalliquas $a limite d’endurance
d’aciers corroyés a démontré que la fraction vofurai des inclusions n’est pas un facteur
déterminant sur le comportement en fatigue. Ent,efée taille, la morphologie ainsi que la
distribution des inclusions non-métalligues déteent le comportement en fatigue pour les
aciers corroyes. Il est tout de méme important aernque dans les aciers corroyeés, la fraction
volumique des inclusions est généralement inféeieur0.03% (Benzerga, Besson & Pineau,
2004 ; Garrison & Wojcieszynski, 2007), tandis ga@s les aciers de la métallurgie des poudres,
il est courant d’ajouter entre 0.3 et 0.65% massiglinclusions de MnS afin d’améliorer
l'usinabilité.

L’effet d’inclusions sur la durée de vie en fatiglien acier issu de la métallurgie des poudres a
été étudié par Prucher (1988). Dans cette étudeiet Fe-1.8Ni-0.5Mo0-0.5C a été forgé apres
frittage obtenant une piéce ne contenant pratignepes de porosités. Des billes de verre, ayant
un diamétre d'a peu pres §0n, ont été ajoutées a la poudre de base selon ftamtons
volumiques différentes afin de simuler la présedtrclusions. Le tableau 2.7 présente les
fractions volumiques étudiées par I'auteur aing tpudistance moyenne séparant les inclusions.
De plus, le graphique 2.10 présente la durée derviatigue en fonction de la distance moyenne
entre les inclusions. Les essais de fatigue one¢fé€tués a un niveau de contraintes de 1.1 fois

la limite d’endurance du matériau sans I'ajout dirsions de verre.
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Tableau 2.7 Influence de la fraction volumique disions (diametre de §@m) sur la distance
moyenne entre les inclusions (Prucher1998)

Fraction volumique (%) Distance moyenne entre les inclusiongtif)
4.43 2.2
0.228 171
0.032 111

-
o
®
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o
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Durée de vie, 2N cycles
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Figure 2.10 Durée de vie en fatigue en fonctioteddistance moyenne entre les inclusions
(Prucher1998).

L’espacement entre les inclusions a donc un eiggiifecatif sur la durée de vie en fatigue : plus

la distance moyenne entre les billes de verreleste plus la durée de vie de la piéce est
élevée. Selon les auteurs, lorsque la distance éedrparticules augmente, la combinaison de
l'initiation plus tardive de microfissures et uruglfaible taux de coalescence des microfissures

en une fissure principale expliquent I'amélioratdmla durée de vie. L’explication sur le fait que
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la coalescence de microfissures en fissure estéaéeépar la densité de microfissures est logique
et correspond bien a I'analyse de Suh, Yuuki & #@taa (1985) qui affirment qu’'une densité
critigue de microfissures doit étre atteinte paurfdrmation de fissures. De plus, I'explication
selon laquelle I'initiation se produit plus tot $gue la distance moyenne entre les inclusions
diminue est en accord avec les travaux de Aegaal. (1975A, 1975B) qui montrent que lorsque
la distance entre les particules est suffisammetitiep I'interaction entre les inclusions augmente
la contrainte a I'interface facilitant la décohésiet donc I'initiation de fissures. Il est importan
de noter ici que la taille des billes de verreisgigs dans I'étude de Prucher (1988) est de
beaucoup supérieure a la taille des inclusionsl'queretrouve généralement dans les aciers. En
effet, dans le cas de l'ajout d’'inclusions de Mn& anélanges de poudres, les particules ont
généralement un diametre de fith (Clayes & Chopra, 1997). Ainsi, si I'on se réféex
schémas de Kitagawa (figure 2.8), la taille deleditle verres est trés prés du rayon critique qui
affecte la limite d’endurance contrairement a [detanoyenne des particules de MnS utilisés en

métallurgie des poudres.

L’influence de la présence d’inclusions de MnS lsulimite de fatigue des aciers élaborés par
métallurgie des poudres a été étudiée par différanteurs (Clayes & Chopra, 1997 ; Ardakani,
Khaki & Mashhadi, 2004 ; Bernier, Boilard, Bailonl&spérance, 2005 ; Campbell-Tremblay,
Blais, L’Espérance & Boilard, 2005). Clayets al. (1997) ainsi que Ardakamt al (2004) ont
étudié I'effet de I'ajout de 0.3%MnS pour des pgce poudres forgées. Clayetsal (1997)
n'ont pas observé d’effet sur la limite d’endurataedis que Ardakaret al (2004) ont observé
une diminution de la durée de vie en fatigue olygtique. Bernieret al (2005) ainsi que
Campbell-Tremblagt al (2005) ont montré que la présence de 0.65% Ma$as d’effet sur la
limite d’endurance pour des piéces de 7.0 §/eince, autant pour des piéces de faible dureté
(80HRB) que de haute dureté (35 HRC). CependamypBall-Tremblayet al (2005) obtiennent
une baisse de prés de 40% de la limite d’endurbrsque la teneur en MnS est augmentée de
0.65% a 1.0%. Ce résultat semble indiquer que ngéres inclusions de MnS ont une taille plus
faible que les pores, elles peuvent avoir un imgagtificatif sur la limite d’endurance si elles

sont présentes en nombre suffisant.
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2.2 Fatigue propagation des aciers de la métallurgie de
poudres

La propagation de fissures de fatigue est baséke dacteur d’intensité de contrairitg. Si I'on
considére un matériau contenant une fissure desurg soumis a des contraintes cycliques, on
peut déterminer pour les contraintes maximadgsg, et minimalesgmi, le facteur d’intensité de
contrainte qui leur seront respectivement assos@btKmax et Knin. LeS deux équations suivantes

relient le facteur d’intensité de contrainte aueaiv de contrainte :
Kmax = aamax v m (2'11)

Kmin = aamin \/E (212)

ou a dépend de la géométrie de la piéce et des conslitie chargement atest la longueur de la

fissure. La variation du facteur d’intensité detcaimte est donc défini comme suit :

AK =K —K,. (2.13)

min

MK =avmlo,, -0o,,) (2.14)

La figure 2.11 décrit schématiquement, sur une lichegarithmique, la vitesse de fissuration,
da/dN, en fonction de la variation du facteur d’inteégie contraintegK. Ce graphique peut étre
divisé en trois zones distinctes. Dans la régiolorsqueAK diminue, la vitesse de fissuration
diminue significativement. L'asymptotAKs,j est la valeur seuil de la variation de facteur
d’intensité de contrainte, en dessous de laqualierge fissure de fatigue ne peut se propager. La
valeur deAKgeui dépend du matériau et varie, pour les aciers géstoentre 5 et 16/Pa/m ,
selon de la valeur dB. A l'autre extréme, dans la région Ill, lorsqh& est élevé le taux de
propagation de fissure accélére rapidement etilrypture catastrophique du matériau. Ceci se
produit lorsqueKmax approche d&c, le facteur critique d’'intensité de contrainteazdérisant la

ténacité du matériau.
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Figure 2.11 Courbe de vitesse de fissuration eatimm de la variation du facteur d’intensité de

contrainte (Bailon & Dorlot, 2000).

Dans la région I, la vitesse de fissuration pewg @écrite par une relation linéaire, dans une
échelle bi logarithmique, aveK. Cette relation, appelée relation de Paris-Erdpgandécrite

comme suit :

da/\ = C(aK)" (2.15)

ou C etm représentent des constantes du matériau. Leseoddmnant la vitesse de propagation
d’une fissure en fonction de la variation du factdintensité de contrainte pour les aciers de la
métallurgie des poudres sont semblables a cellesI'qn retrouve pour les aciers corroyes
(DasGupta & Queeney, 1980). En généralAkae, est plus faible et la pente de la région de
Paris-Erdoganim, est plus élevée pour les aciers de la métalludggepoudres comparativement
aux aciers corroyés (Sonsino, 1990). La figure 2drdpare schématiquement les courdbesiN

des aciers élaborés par métallurgie des poudresaeigxs corroyés et aux fontes nodulaires

(Esper, Sonsino & Leuze, 1985).
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Figure 2.12 Comparaison schématique des courbdbl di's aciers élaborés par métallurgie des

poudres aux aciers corroyés et aux fontes nodsléigper, Sonsino & Leuze, 1985).

Selon la majorité des auteurs, les fissures deguatise propagent essentiellement par la
coalescence de microcavités dans les ponts degkiti{Fleck & Smith, 1981A; Drar &
Bergmark, 1995; Sager, Stephens & Prucher, 1998gh8ns, Horn, Poland & Sager, 1999) et
sont influencées par la fraction volumique de pibgost par la microstructure (Saritas, Causton,
James & Lawley, 2004; Deng, Piotrowski, Chawla &ra&&himan, 2008). L'influence de la
porosité sur la propagation de fissures de fatggra abordée dans la premiere partie de cette

section. Dans la deuxiéme partie, I'influence dmierostructure sera discutée.

2.2.1 Influence de la porosité

Le premier effet de la porosité sur la propagatierfissures de fatigue est son influence sur le
AKgeuie Le tableau 2.8 présente les résultatsAdg.;, tirés du résumé de Hadrbolett al,

~

obtenus pour un alliage Fe-1.5Mo0-0.7C fritté a TZ3@endant deux heures. Premierement,
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AKgeuii augmente avec I'augmentation de la densité. Cepgndans la gamme de densité plus
couramment utilisée en métallurgie des poudres -{&8 glcm), AKseui est stable.
Deuxiemement, la température et le temps de fattatilisés dans cette étude ne sont pas
représentatifs des conditions standard en métadludgs poudres des aciers, affectant ainsi la
valeur deAKge i En effet, dans les conditions standard de frttdgAKse i Se situe plus entre 5-
7MPa/m. (Fleck & Smith, 1981; Suh, Yuuki & Kitagawa, 1989ellanby & Moon, 1989;
Douib, Mellanby & Moon, 1989; Shan & Leng, 1999)néJfois que la variation du facteur

d’intensité de contrainte seuil est atteinte,a propagation de fissures de fatigue.

Tableau 2.8 Influence de la densité sur la vamatlo facteur d’intensité de contrainte seulil
(Hadrboletz & Weiss, 1997)

Densité (g/cn) AKseyit (MPaym)
5.62 6.6
6.4 9.0
6.65 9.6
7.33 9.2
7.47 9.2
7.85 10.6

Flecket al (1981) présentent schématiquement la propagdadissures dans un acier issu de la
métallurgie des poudres, fig. 2.13. Les acierstéBitpossédent typiquement une taille de
particules de 10Qim, un diameétre de ponts de @2 et le rayon de courbure des pores est de 10

um. De plus, Fleclet al. (1981) ont estimé le rayon en téte de fissure .
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Figure 2.13 Représentation schématique de la padipagde fissures de fatigue en métallurgie
des poudres (Fleck & Smith, 1981).

La taille de la zone plastifiée en téte de fisslars d’'un chargement cyclique en mode de

contrainte plane est décrite par I'équation suwdBuresh, 1991):

2
r, =]—1T(AK ZRJ (2.16)

ou R est la limite d’élasticité. En général, dans Igioé | de la propagation, la taille de la zone
plastifiée est comparable a la taille des poresisidilorsque les pores occupent une portion
importante de la zone plastifiee devant une fisgque se propage, ils agissent comme des
concentrateurs de déformation. En effet, Queen@81(lremarque que dans la région I, le front
d’avancement de fissures s’arque vers les pordguant une concentration de la déformation
autour de ceux-ci. DasGupgd al (1980) ainsi que Fleckt al (1981), notent que la transition
entre la région | et la région Il se produit a wadeur de variation du facteur d’intensité de
contrainte plus élevée pour les densités plus éevéls expliguent cette observation par
I'influence de la distance entre les pores surdelende propagation. En effet, dans la région Il, la
taille de la zone plastifiée devient plus imporgagtie la distance entre les pores. Ainsi, le champ
de déformation se retrouve moins perturbé par teceatration de déformation prés des pores.

Queeney (1981) remarque ainsi que I'avancementaht fle fissure demeure insensible a la
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présence de la porosité. Cependant, les étudesedke dt al (1981) ainsi que Stephems al

(1999) montrent une influence de la densité supégametres de la relation de Paris-Erdogan, tel

gue présenté au tableau 2.9.

Tableau 2.9 Influence de la densité sur les parasée la relation de Paris-Erdogan

Alliage Température Densité C m Références
de frittage (°C)  (g/cn?)
Fe-1.75-1.5Cu- 1120 6.58 4.9x 167 5.7 Flecket al
0.5Mo0-0.5C 1981
6.81 4.9x10° 5.0
6.98 5.2x10° 4.5
Fe-0.5C- 1120 7.0 1.75x1¢ 3.84 Stephengt
0.85M0-0.12Ni- " al.1999
7.4 3.66x1 2.71
0.13Mg-0.09Cu
1315 7.4 3.47x18 2.74

Ces résultats montrent aussi une diminution detésse de propagation lors d’'une augmentation

de la densité. De plus, I'effet de 'augmentati@nla densité est trés marquée tandis de l'effet de

laugmentation de la température de frittage n'@ dqees peu d’effet. Ceci indique que les

caractéristiques des pores (taille et morphologient peu ou pas d’influence sur la propagation

de fissures dans la région II.

Finalement, la région Ill de propagation, ou laes#te de propagation de fissure augmente

rapidement, n'est généralement pas rapportée eallméte des poudres (Hadrboletz & Weiss,

1997). En effet, la faible valeur d€c pour les aciers de la métallurgie des poudres (20-

50MPa\/ﬁ) comparativement aux aciers corroyées (80NIM) rend la région |l
difficilement observable (DasGupta & Queeney, 198Bleck & Smith, 1981 ; Hadrboletz &

Weiss, 1997).
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2.2.2 Influence de la microstructure

Il existe tres peu de données traitant de I'efeetadmicrostructure sur la propagation de fissures
de fatigue en métallurgie des poudres. Dans ledeasaciers corroyés, I'effet des constituants
microstructuraux est surtout remarqué dans la régiet Ill de la propagation (Taylor, 1989 ;
Suresh, 1991 ; Landgraf, 1979). La figure 2.14pf@sente I'effet de la limite d’élasticité de la
martensite et de la bainite surM&seyi (Taylor, 1989). Tandis, que la figure 2.14 (b)<gendte
aussi l'effet de la limite élastique surMKeui pour la perlite. Ce résultat indique que les acier
de haute dureté sont beaucoup plus sensiblesradarnee de défauts que les aciers de plus faible
dureté, permettant la propagation de fissures gesvariations de contrainte plus faible (Taylor,
1989; Landgraf, 1979). Dans le cas des aciers &g (formés de martensite et de ferrite),
Ramage, Jata, Shiflet & Starke (1987) montrent gI'microstructure constituée d’ilots de
ferrite entourés de martensite donnei.,; plus élevé qu’'une microstructure constituée dsilot

de martensite entourés de ferrite.
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Figure 2.14 Influence de la limite d’élasticité $aIAK e i pour (a) la bainite et la martensite et

(b) pour la ferrite (Taylor, 1989). Aciers corroyés

L’influence des constituants microstructuraux sarrégion Il est présentée a la figure 2.15
(Landgraf, 1979). De plus, le tableau 2.10 présdatevaleurs typiques pour les paraméf et

m des différents constituants microstructuraux deers corroyés obtenues a un rapgogres
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de 0. D’'une part, la région linéaire de propagafi@iation de Paris-Erdogan) commence a des
valeurs plus faibles pour les constituants dursaube part, plus la dureté du constituant
microstructural est élevée, plus la pemeget donc la vitesse de propagation, sera faibiesiA

sur la majorité de la plage de la région Il, laesgte de propagation est similaire peu importe les

constituants.
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Figure 2.15 Influence des constituants microstmacta sur la région de Paris-Erdogan

(Landgraf, 1979). Aciers corroyes.
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Tableau 2.10 Valeurs typiques des constantes Cmiunles constituants microstructuraux des
aciers (Lee, 2005)

Constituants C M
Martensite 1.36¢10" 2.25

Ferrite — Perlite 6.89x10° 3
Austénite 5.61x10° 3.25

Denget al (2008B) ont étudié l'influence de la microstruetisur le comportement en fatigue
propagation pour deux aciers élaborés par métalutgs poudres ayant une composition Fe-
0.85Mo0-2Ni-0.6C. Pour le premier alliage, le nickedt pré-allie, ainsi la composition est
homogene, donnant lieu a une microstructure majcginent perlitique avec quelques régions de
ferrite. Dans le deuxiéme alliage, le nickel esu&, la microstructure est donc complexe et est
formée de perlite, de bainite et de zones richasiekel. La pente de la relation de Paris-Erdogan

est semblable pour les deux alliages et se site @net 6 MPa/m pour des rapports de
contrainte entre -1 et 0.1. Ainsi, macroscopiquemiendifférence de microstructure n’affecte
pas le comportement en propagation. Cependant, Bealy (2008B) ont mesuré localement la

vitesse de propagation en fatigue a travers léérdiites phases pour une variation d’intensité de

contrainte de 7.0MPa/m, tableau 2.11. Ces résultats montrent gue lasatele propagation
augmente pour les constituants microstructuraukaide dureté, ce qui est en accord avec le
tableau 2.10. Cependant, la trés grande différeleceitesse de propagation a travers la perlite
fine et les régions riches en nickel est difficilamh explicable et met en doute la validité de
guantifier localement la vitesse de propagationetet, Denget al (2008B) calculent la vitesse
de proagation par observation au microscope lomu'fissure se propage a travers un
constituant donné. Cette observation 2D ne perrast ge tenir compte de phénomenes se
produisant sous la surface, tel que la présengouaisité. De plus, bien que microscopiquement
I'effet de régions riches en nickel sur la propamatest déterminante, Dergf al. (2008B)
n'observent aucun effet macroscopique. Effectivamiénobtiennent des pentes similaires pour

la région de Paris-Erdogan pour des alliages alvears zones riches en nickel.
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Tableau 2.11 Vitesse de propagation en fatiguavéets différents constituants microstructuraux
d’un acier Fe-0.85Mo0-2Ni-0.6C (Deng, Piotrowski,a@Ha & Narashiman, 2008B)

Constituants microstructuraux Vitesse de propagabn de fissures de
fatigue (10®m/cycle)

Zones riches en nickel 1.74 £ 0.89

Perlite grossiére 0.55+0.04
Perlite fine 0.18 £ 0.04
Bainite 0.08 £0.01

2.3 Conclusion

L’objectif de ce chapitre a été de décrire l'inthee de la porosité et de la microstructure sur le
comportement en fatigue des aciers élaborés paallorgie des poudres. Les conclusions

suivantes peuvent étre tirées de ce chapitre :

» La porosité influence le comportement en fatigue réduisant la section effective
supportant la charge et en agissant comme contamtrde contrainte. L'effet de la
concentration de contrainte est cependant le facteoninant. L'initiation de fissures de
fatigue est souvent associée aux pores présengarfacteur de concentration de

contraintes le plus élevé.

» La limite d’endurance des aciers élaborés par loégg des poudres est fortement
influencée par la taille des plus gros pores pt&sdans le volume sollicité lorsque la
taille de ceux-¢i dépasse une taille critique. &gon critique de la porosité dépendra du

matériau mais est estimé a m® pour les aciers.

» La porosité influence la propagation de fissuredadigue en diminuant la variation de
facteur d'intensité de contrainte seuil et en augar la pente de la relation de Paris-
Erdogan.

* Les aciers formés de constituants microstructurdurs (bainite, martensite) possedent

une limite d’endurance plus élevée que ceux fordeesonstituants mous (perlite, ferrite).
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Cependant, l'augmentation de la limite d'endurargssociée au passage d’une
microstructure perlitique a une microstructure masttique est moins importante que

celle observée sur les propriétés mécaniques etiotmauniaxiale.

Le processus de fatigue étant un phénoméne lbest influencé par toute hétérogénéité

locale de la microstructure.

La présence d'inclusions de MnS n’a pas d’influesge la limite d’endurance d’aciers
élaborés pas métallurgie des poudres pour desrteggales ou inférieures a 0.65% MnS
pour des piéces de 7.0 ginCependant, la présence de 1.0% MnS diminue dedeeé
40% la limite d’endurance.

L’influence de la microstructure sur la propagatioa fissures de fatigue des aciers
élaborés par métallurgie des poudres est peu co@u@ote cependant une vitesse de
propagation plus élevée pour les constituants rmsiaroturaux mous que pour les

constituants microstructuraux durs.
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CHAPITRE3 DEMARCHE ET ORGANISATION DE LA RECHERCHE

Cette thése a été initiee afin de répondre a umimesdustriel dobtenir les propriétés
mécaniques de pieces d’acier élaborées par mdfiallaes poudres. Afin de concevoir des
pieces, autant pour des applications de hautesrpmfces que pour des applications moins
exigeantes, les propriétés mécaniques statiquisiamiques de pieces élaborées par métallurgie
des poudres doivent étre connues. Les marchégséeblisés par I'industrie de la métallurgie
des poudres étant fortement compétitifs, la rédactles colts de production est un objectif
majeur. Cette thése vise aussi a fournir a la conamné scientifique oeuvrant en métallurgie, et
plus particulierement en métallurgie des poudras, meilleure compréhension de la relation qui
existe entre le procédé d'élaboration, la micrattme, et les propriétés mécaniques. Ainsi,
I'approche utilisée pour chacun des trois artigedsentés dans cette these est d’expliquer
I'influence du procédé de fabrication sur la mi¢resture obtenue et de la relier aux propriétés
mécaniques. La figure 3.1 résume la démarche rgidivsation de la recherche utilisée pour cette
thése. Une description de la démarche de chaqgisteaainsi que la cohérence des articles par

rapport aux objectifs de la recherche sera disquitéeen profondeur dans ce chapitre.



Procédés de
fabrication

Microstructure

Propriétés
mécaniques

Article 1. Caractérisation microstructurale et propriétés mécaniques de piéces
d’acier frittés a usinabilité améliorée contenantjisqu’a 1%pds de MnS

Poudres de base

e Fraction volumique,
contenant différentes taille et distance
compositions en MnS moyenne entre les

pre-allie inclusions de MnS

Limite d’élasticité,

résistance a la

traction et limite
d’endurance

Article 2. Effet de l'infiltration au cuivre sur le s propriétés statiques et
dynamiques d’aciers élaborés par métallurgie des palres

Pieces non infiltrées et
infiltrées au cuivre

Densité, taille de
pores et des région
de cuivre infiltré.
Composition en
cuivre de la matri

Dureté, microdureté,
limite d’élasticité,
résistance ala
traction et limite
d’endurance

Article 3. Caractérisation microstructurale et influence sur la limite d’endurance
des zones riches en nickel dans les aciers frittés

Poudres de nickel de
différentes tailles,
composition en nickel
double pressage/
double frittage,
autotrempabilité

Fraction volumique)
taille et composition
des zones riches en

nickel

Dureté et limite
d’endurance

Figure 3.1 Résumé de la démarche et de I'orgaaisde la thése.
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L’ajout de particules de MnS est souvent utiliségikes piéces de métallurgie des poudres afin

d’améliorer l'usinabilité des produits finis. Cqmrmet de réduire les codts reliés a I'usinage ou

de produire des pieces de géométrie plus compledaessitant plus d’usinage. Une des

particularités des poudres de base utilisées deaits these est que les particules de MnS sont
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pré-alliées au lieu d’étre ajoutées. En effet, dansaste majorité des piéces d’acier a usinabilité
améliorée produites par métallurgie des poudraspéeticules de MnS sont ajoutés. Lorsque les
particules de MnS sont ajoutées, elles se retrayweierentiellement prés des pores et dans les
ponts de frittage. Cependant, lorsque les partcstmt pré-alliées, elles se forment directement
dans le bain liquide avant I'atomisation et somalprésentes a travers le volume de la poudre de
base. De plus, il a été démontré que lorsque leEpl@s de MnS sont pré-alliées, elles sont plus
efficaces pour améliorer I'usinabilité que lorsdl€esont ajoutées (Blais & L’Espérance, 2002;
Campbell-Tremblay, Blais, L'Espérance & Boilard,08). D’autres avantages pratiques et
économiques sont associés a l'utilisation de paugré-alliées au MnS. Outre la réduction de
col(ts associés a l'achat, I'entreposage et la reatiah de particules de MnS, les pieces
produites a partir de poudres de base alliees & pésentent une meilleure homogénéité, une
durée de vie d’entreposage plus longue et unefaibke perte de soufre durant le frittage. Ainsi,
les poudres de base utilisées dans cette thésermuent pratiquement toutes des inclusions de
MnS. Cependant, avant d'utiliser ces poudres, ét@ jugé nécessaire de bien comprendre
I'influence de la teneur en MnS pré-alliés surgegpriétés mécaniques. De plus, le peu d’études
qui existent sur le sujet ont été principalemefgatfiées sur des aciers ou les particules de MnS
étaient ajoutées au meélange. La teneur en MnS gén&nt utilisée dans les aciers de la
métallurgie des poudres varie entre 0.3-0.65%pépe@dant, Boilar@t al (2008) ont montré
que l'utilisation d’'une nouvelle poudre de baseteoant jusqu'a 1.0%pds de MnS améliore

I'usinabilité de fagon trés marquée, rendant I'étde cette poudre particulierement intéressante.

Le premier article de cette thése visera donc digtliinfluence de la composition en MnS pré-
allié de la poudre de base sur les propriétés nigwas statiques et dynamiques d’aciers élaborés
par métallurgie des poudres. Afin de clairemenniifier I'effet de la teneur en MnS et de
pouvoir comparer nos resultats a la littératurecdanposition (Fe-2.0Cu-0.8C) et le procedée
d’élaboration le plus freguemment utilisé en métagile des poudres ont été choisis. La
microstructure a été caractérisée par analyse désae micrographies prises au microscope
électronique a balayage, afin de quantifier I'effiet la composition en MnS sur la fraction
volumique, la taille et la distance moyenne ergeeihclusions. Les propriétés mécaniques ont été
étudiées a l'aide d’essais de traction et d’esdaigatigue de type endurance. Finalement, les
mécanismes impliqués influencant les propriétésaméces ont été mis en évidence par analyse

fractographique.
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Dans le second article, l'influence du procédé fidtmtion au cuivre sur les propriétés
mécaniques statiques et dynamiques a été étudi@éltiation au cuivre est un procédé qui
permet I'obtention de haute densité a plus faibi@ cue les procédés thermomécaniques (double
pressage et double frittage, pressage a chauddgey. Comme il a été présenté aux sections 1.1
et 2.1.1, la densité a un effet dominant sur lepgétés mécaniques. L'avantage de linfiltration
au cuivre sur les propriétés mécanigues statigsteekativement bien connu, cependant trés peu
d’études présentent des résultats fiables sumiaelid’endurance. Dans un premier temps, la
densité et la microstructure de pieces infiltréet &é comparées a une piece non infiltrée. La
taille et la morphologie des zones de cuivre irffilbnt été quantifiées et comparées a la taille et
la morphologie des pores d’une piece non infiltige.plus, la diffusion du cuivre a I'intérieur de
la matrice d’acier a été quantifiee par spectroméales rayons X. Au niveau des propriétés
meécaniques, le durcissement causé par la diffudipouivre a été quantifié par des mesures de
microdureté, ce qui représente une nouveauté. GHttde a permis d’étudier I'effet de
'augmentation de la section effective supportantharge ainsi que la présence d’'une phase
molle et ductile (cuivre) sur les propriétés ertitn uniaxiale et en fatigue endurance des aciers

élaborés par métallurgie des poudres.

Les piéces élaborées par métallurgie des poudres Ips applications de haute performance
doivent posséder une microstructure de martenstenue afin d’atteindre les propriétés
meécaniques requises. Un traitement de trempe nsdrtpre doit donc étre effectué. Un des
avantages économiques de la métallurgie des poedtda possibilité d'utiliser le traitement dit
d’autotrempe. En effet, a la sortie du four detdge il est possible de refroidir rapidement les
pieces pour obtenir de la martensite. Ce procé#@ én continu, il permet de réduire les colts de
production. De plus, il évite les problemes de atsbn et de rétention d’huile associés au
traitement usuel de trempe. Cependant, ce miliedrelape étant moins sévere, une bonne
trempabilité de l'alliage d’acier est nécessaireir(\section 1.2.2). Le nickel est I'élément
d’alliage le plus utilisé pour ce type de piécear it augmente la trempabilité et assure la
formation de martensite. Cependant, sa faible sétede diffusion dans l'austénite entraine la
formation de zones riches en nickel (section 142.1influence des régions riches en nickel sur
les propriétés meécaniques a fait I'objet de plusiettudes au cours de la derniére décennie.

Cependant, aucune de ces études ne permet deurieeconclusion claire sur l'influence des
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régions riches en nickel sur la limite d’endurarige.plus, la caractérisation microstructurale des

régions riches en nickel n’est pas compléte.

Dans le troisieme article, la caractérisation nstmacturale compléete et I'étude de l'influence des
zones riches en nickel sur la limite d’endurance aders élaborés par métallurgie des poudres
ont donc été effectuées. Le défi de cette étude dgpouvoir isoler I'effet des zones riches en
nickel des autres effets que peut avoir I'ajoutnétskel sur les propriétés en fatigue. Un effort
particulier a été fait afin d’obtenir une microstiure martensitique contenant un fraction
volumique de zones riches en nickel significativé gera comparée a une microstructure
martensitigue sans zone riche en nickel. Des pideesolutions ont été présentées dans un
compte rendu de conférence (annexe 1). Ce compdel mret en évidence I'importance du choix
de la poudre de base sur I'obtention d’'une boneepabilité. Ainsi, une poudre de base pré-
alliée au nickel (0.44%pds) et au molybdene (0.7d$bj éte utilisée. De plus, ce compte rendu
démontre que l'utilisation d’'une poudre de nickghat une taille plus fine {d= 1-2um) que les
poudres de nickel standard s{& 7.5-8.5um) permet d’éviter la formation de zones riches en

nickel. Les compositions des deux alliages chaisig donc les suivantes :

* Pour une microstructure martensitique contenantftawion volumique significative de
zones riches en nickel, Fe — 6.4Ni(std) — 0.7Mb7C.

* Pour une microstructure martensitique sans zoreesien nickel, Fe — 2.4Ni(fin) —
0.7Mo - 0.7C.

Finalement, afin de se rapprocher des conditio@gboration des pieces pour les applications de
haute performance, le procédé de double pressadeédfrittage a été utilisé. Ceci a permis
d’atteindre de plus hautes densités et donc d’antgnéimportance de la microstructure sur les

propriétés mécaniques comparativement a la densité.

La premiere partie du troisieme article a eu pdyjedtif de quantifier la fraction volumique et la
dureté des constituants microstructuraux présebeste étape a permis de montrer l'auto
trempabilité des alliages utilisés et de détermiagsrésence (ou I'absence) des zones riches en
nickel. Dans la deuxieme partie, la caractérisatmerostructurale complete des zones riches en
nickel a été effectuée. La composition et les phase présence ont été déterminées par

microscopie électronique a balayage et en trangmiskinalement, la limite d’endurance a été
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obtenue pour les deux types de microstructure, @am de déterminer l'influence des zones

riches en nickel.
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CHAPITRE4  MICROSTRUCTURAL CHARACTERIZATION AND
MECHANICAL PROPERTIES OF FREE-MACHINING SINTERED

STEEL PARTS CONTAINING UP TO 1 WT PCT MnS

Article accepté pour publication dans Metallurgiesd Materials Transactions A, le 28 mai
20009.

Auteurs : Fabrice Bernier, Jean-Paul Bailon eteSill’Espérance

4.1 Abstract

The effect of prealloying MnS up to 1.0 wt pct dre tmicrostructural features of non-metallic
inclusions and their impacts on tensile and fatigtmperties of 7.0 g/chpowder metal (P/M)
steel (Fe-2.0Cu-0.7C) have been investigated. As NImS content increases, larger, more
irregular and more closely spaced inclusions ataioéd. Whilst no significant impact on both
static and dynamic properties was observed wheallpyeng up to 0.65 wt pct MnS, a decrease
of more than 15 pct of the ultimate tensile straratd of the endurance limit was found when
the MnS content reaches 1.0 wt pct. The decreasieeimiltimate tensile stress is attributed to a
lower ductility of the sinternecks, as void init@at and void growth were promoted at lower
stress levels by larger inclusions. The larger sizehe MnS particles and the lower mean free
path between non-metallic inclusions also favorrotcacks initiation and their coalescence into

cracks, reaching fatigue fracture earlier.

4.2 Introduction

As the industry drives for more complex powder rm@@dV) shapes, the need for free-machining
steel parts increases. The presence of MnS partiele been shown to increase the machinability
of P/M steef*® Usually free-machining parts have a MnS contetween 0.3-0.65 wt pct MnS,
but increasing its content up to 1.0 wt pct furtimeproves machinabilit{f® On the other hand,
the influence of MnS particles on mechanical progsy particularly on dynamic properties is
complex. Thus, depending on the material studietheshave shown that the presence of MnS
can be detrimental to mechanical propertied, while others have reported no effé&!? In
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general, the influence of MnS particles will depegrdatly on the amount of MnS and on the
density of the parts.

Two types of processes are available to introduo& NMhclusions into P/M parts: admixing and
pre-alloying. When admixed, MnS particles are aditdal the blend while the pre-alloyed MnS
particles are formed in the liquid metal beforenaitration. It has been shown that prealloyed
MnS inclusions are more efficient machinability aittian admixed MnS particl€€! Indeed, by
being present throughout the volume of the stedigbes instead of preferentially around pores
and sinternecks, the prealloyed MnS particles aveereffective in reducing both cutting forces
and tool wear compared to admixed MnS particlesaddition, the embedment of the MnS
particles inside the atomized steel particles effaactical advantages: better mix homogeneity,
longer shelf life and lower sulphur loss duringtermg. However, the vast majority of the
studies on the effect of MnS inclusions on mechamcoperties were carried out on P/M steels

where MnS particles were admixed.

Under monotonic tension loading, porosities presanP/M parts reduce the effective load
bearing cross-sectional area. They also act asssta@ncentrators, localizing strain and damage,
reducing both strength and ductility. The preseoiceclusions, such as MnS patrticles but also
oxides, further reduce the strength of the mat€faThere is quite a consensus on the effect of
MnS additions on static mechanical properties (M& dTS) as adding up to 0.5 wt pct MnS will
have little effect on mechanical properties for enials at densities less than 7.2 gi¢hi24
Little effect on mechanical properties is seen extyvhigh density powder forged materials for
content up to 0.3 wt pct Mn®! Sanderovet al. have studied the effect of admixing up to 0.8 wt
pct MnS on the mechanical properties of P/M staeldifferent densitie$” They showed that
for materials containing 0.8 wt pct MnS, the temsitength start to degrade at densities as low as
6.7 g/lcmi. When the effect of MnS particles on mechanicalpprties is seen, fractographic
observations show that a decohesion of the MnSInetaface acts as void initiation sites and
void growth takes place at the inclusion site ptothe subsequent ductile failure of the regions
between MnS particlds® Hence smaller MnS inclusions will tend to be lelssnaging for
mechanical properties, as they may be less eneajgtfavored sites for void nucleatidr:*®
Also, at high MnS content, the volume fraction ofiparticles will decrease the size of the load

bearing steel ligaments between MnS particles, thdscing mechanical properties.
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The presence of porosity, inherent in P/M steeighér complicates the study of the effects of
nonmetallic inclusions on fatigue strength when parad to wrought steels. Indeed, the fatigue
performance of P/M steels depends greatly on thsgpice of porosity as crack initiation occurs
at or near the poré® Fractographic observations on P/M parts indichg track initiation
occurs at pores for steels with or without MnS iplas for density levels of 7.15 and 7.45
glcnt Y Even in fully dense samples containing 0.5 wthMnS, fatigue crack did not initiate at
MnS inclusions but at subsurface hard inclusi®fsAlso, Drar showed that the crack
propagation mechanism is similar for materials watid without MnS particles and it occurs
largely by interparticle separation from microveinhlescencE? While no evidence of an effect
of MnS particles on the fatigue process was sedhdnatter case, the presence of MnS particles
does influence, in certain cases, the fatiguedff@InS containing P/M steels. Again, as for the
static properties, the potential of MnS particles reducing dynamic properties greatly depends
on the size and content of MnS particles and ord#resity of the component. In powder forged
materials, one study showed that adding 0.3 wMit$, with average size of 30n, had little or

no effect on fatigue lif€! Another study on powder forged steel showed tHatiging 0.3 wt pct
MnS did not affect tensile strength but decreas®t Huctility and low cycle fatigue lifé* Also

a content of 0.65 wt pct MnS had no noticeablecéftem the endurance limit when it is admixed
or prealloyed for components near 7.0 g/ In wrought steels, where the influence of
inclusion on fatigue life has been more extensigtlylied, the endurance limit is mainly affected
by the size of the largest inclusidfis.

In this study, the influence of prealloyed MnS wpat level of 1.0 wt pct on both tensile and
fatigue properties will be studied for steel comguts at a density of 7.0 g/énThis article will
address if a modification of the microstructuradttges of the inclusions occurs when the content
of prealloyed MnS is increased. The mechanism biglwthe MnS inclusions affect static and
dynamic mechanical properties will also be addmks$be quantitative microstructural analysis
of a free-machining Fe-2.0Cu-0.7C P/M steel wasfopmed to understand how its
microstructural features will impact its mechanigabperties. The volume fraction, the size
distribution, the mean free path between inclusiand the shape of the MnS inclusions were
determined as a function of prealloyed MnS contéhé tensile behavior and the endurance limit
were obtained to characterize the performance th®ls containing from 0 wt pct to 1 wt pct

prealloyed MnS. Fractographic observations wereentadtensile and fatigue fracture samples to
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correlate the microstructural features to the meidah performance of the free-machining P/M
steels.

4.3 Materials and experimental procedures

Different P/M steel blends were prepared using ftifferent base powders containing from 0 wt
pct to 1.0 wt pct prealloyed MnS particles. Theebaswders were produced by the Domfer
process® It consists of water atomizing a high-carbon imoelt to a granular shot. The iron shot
is then decarburized by being mixed with iron oxatel then sintered to obtain an iron cake,
which is disintegrated to powder sizes. Table 4dsents the composition of the four base

powders used.

Table 4.1 Chemical composition of steel base poJidareight percent)

Base powder @) S Mn Si P Fe

0 wt pct MnS 0.32 0.024 0.54 0.15 0.2 Bal.
0.35 wt pct MnS 0.27 0.161 0.67 0.15 0.2 Bal.
0.65 wt pct MnS 0.31 0.260 0.62 0.15 0.3 Ba).
1.0 wt pct MnS 0.36 0.382 0.62 0.14 0.3 Bal.

For all blends, copper was admixed to a level 0 pct and graphite was admixed to obtain a
carbon level after sintering of 0.7 wt pct. All pder mixes were pressed into tensile rupture
strength specimel{8 and rectangular blanks and sintered at 1120°C@aniutes in a 90pct N

— 10pct H reducing atmosphere. Conventional single presglesisinter was used to obtain a
sintered density of 7.0g/¢m

The microstructural constituents of the P/M allaysre examined on metallographic samples
etched with a 4 pct Nital solution. However, theagtitative determination of the amount, size
distribution and shape of the porosity and of theSMinclusions was done on as-polished
unetched samples. The fraction of porosity and pae distribution were measured using image

analysis techniques on optical micrographs. Thesoreanent was done at a 200X magnification,
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covering an area of 194x310m? To measure the size distribution of a given sampb images
were used covering a total area of nearly 3°mnilo characterize MnS inclusions, the
measurement was done at a 1000X magnificationsmaaning electron microscope (SEM). Ten
images were needed to measure the size distriputaering a total area of 110X10m* and
measuring an average of 800 inclusions per alldgo Ao discriminate the MnS inclusions from
other inclusions present in the steel parts, a nsoreplete image analysis was done. First the
image taken on the SEM was made using backscajtel@ctron imaging (fig. 4.1(a)). The use of
backscattering electrons imaging offers a conttastween MnS inclusions (gray), oxide
inclusions (dark gray) and the steel matrix (ligindy). To facilitate image analysis the MnS
particles were then manually given a color codg. @i.1(b)) using Photoshop™ editing. Finally
conventional image analysis was done to determntieefraction, the size distribution and the
shape of both MnS particles and oxide inclusioiie ean free path between inclusidnsyas
calculated using the following relation:

4.1)

whereV; is the measured volume fraction aXgdis the number of inclusions intercepted per unit
distance. The size of the inclusions was measusatyuhe major axis while their shape was

characterized using the following factét,

47A

F="

(4.2)

where A andP are the area and perimeter of the object respygtifhis shape factor gives a

maximum value of 1 for a circle and decreases fooee irregular object.
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Figure 4.1 Original backscattered electron imagé.0fwt pct alloy (a), modified with Photoshop
editing (b). MnS inclusions in white.

Tensile testing was done on cylindrical specimerechimed out of as-sintered rectangular
blanks'®® Fatigue tests on TRS specimens (31.8 x 12.7 xn@» were carried out using a load
control fatigue machine with a three-point bendapparatus operated at a frequency of 20 Hz
and aR-ratio (gmi/ Omay Of 0.1. Fatigue specimens were hand polished aidiamond paste to
a lum finish. The staircase method was used to deterthi@ endurance limit, using a 2 million

cycles run-out limit?”!
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4.4 Results and discussion

4.4.1 Microstructural characterization

The observation of metallographic samples etchetl wipct Nital revealed that all materials
contained mostly fine pearlite with some ferritetydvical microstructure is shown in figure 4.2.
Prealloying various amounts of MnS did not affde type and amount of the microstructural
constituents of the Fe-2.0Cu-0.7C steel parts.

Figure 4.2 Typical microstructure of a Fe-2.0Cusample observed in the SEM. Etched in
Nital 4%.

The volume fraction of porosity measured by imagelgsis is compared to theoretical values
obtained with the measured density in Table 4.Ac&ithe two values are similar, the image
analysis to obtain the pore size distribution cardbne with confidence that the observed pores
are representative of the real pores. The poredsstebutions were nearly identical for all allgys
hence figure 4.3 shows a representative resuth#0.65 wt pct MnS alloy.
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Table 4.2 Sintered density and porosity

Alloys Sintered Porosity calculated from  Porosity measured by
density (g/cn?)  sintered density (pct) image analysis (pct)
0 wt pct MnS 7.05 9.4 9.4+ 0.9
0.35 wt pct MnS 6.99 10.2 95+13
0.65 wt pct MnS 7.03 9.6 9.6+ 1.0
1.0 wt pct MnS 6.99 10.2 109+ 1.2
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Figure 4.3 Pores count and pores size distribdtothe 0.65 wt pct MnS alloy at a density of
7.03 g/cm.

A typical backscattered electron image obtaine&Bix of all blends containing MnS in the as-
polished condition is shown in figure 4.4. Thesag®es show that increasing the MnS content
will tend to increase the size of the MnS inclusioindeed, the mean length of the MnS

inclusions is 2.1 and 3j4m for 0.35 wt pct MnS and 1.0 wt pct MnS alloyspadively.
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Figure 4.4 Microstructure showing MnS particles atitker inclusions for (a) 0.35 wt pct MnS,
(b) 0.65 wt pct MnS and (c) 1.0 wt pct MnS, obtaliy backscattered electron imaging in the
SEM.
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Also at least two types of inclusions can be seefatively black inclusions and light gray
inclusions. Figure 4.5(a) shows a backscatteredtrele image, obtained by SEM at higher
magnification for the 0.65 wt pct MnS alloy. A X-R&nergy dispersive spectrometry (EDS)
spectrum on each type of inclusion was taken (8gut.5(b) and 4.5(c)). The analysis of these
spectra indicates that the light gray inclusions ®InS particles and that dark inclusions are
oxides of the MnSi(¢5,) type. Indeed, to obtain the desired amount of MnS inolsiusing the
prealloying process, manganese is added in exoesssure that all the sulfur is converted into
manganese sulfide and avoid iron sulphide formatitwwever, the excess manganese also forms

oxides, given its affinity for oxygefA®
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Figure 4.5 Different inclusions observed in backi&rad electron images in the SEM of (a) 0.65
wt pct MnS alloy and EDX spectrum of (b) MnS ingtrss and (c) MnSi(¢5,) inclusions.
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The volume fraction of both MnS and other inclusiambtained by image analysis are plotted
against the MnS content in figure 4.6. This reslbws that increasing the prealloyed MnS
content also increases the amount of the oxideistahs. This is consistent with the observation
that MnSi(GQSy) inclusions are formed from MnS inclusions duritige decarburization
process$?® The MnS volume fractions obtained by image analgse consistent with what can
be expected from the weight content, hence the adstko characterize the MnS inclusions can

be used with confidence.
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Figure 4.6 Volume fraction of MnS and of oxide imlbns as a function of the amount of

prealloyed MnS.

In order to study the effect of prealloying variamounts of Mn and S during the processing of
the iron base powder, the size of both MnS inchusiand oxide inclusions was determined. The
size of the inclusions has been characterized ukmgnajor axis.The size distribution of only
the MnS inclusions is presented in figure 4.7 while size of only the oxide inclusions is
presented in figure 4.8. It is apparent that thegtle of the MnS inclusions is similar for the
alloys containing 0.35 wt pct and 0.65 wt pct ME&Sen if the 0.35 wt pct MnS alloy contains a
larger percentage of small inclusions1um) than the 0.65 wt pct MnS, the size distributi®n
similar for cumulative frequencies above 70 pct. e other hand, the 1.0 wt pct MnS alloy
shows a different size distribution, particulartycamulative frequencies above 60 pct. Table 4.3
lists the measured size of both MnS and oxyde sighs at a cumulative frequency of 90 pct.

One can see that when increasing the MnS contemt &.65 wt pct to 1.0 wt pct the size of the
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MnS inclusions nearly doubles. Also, prealloying $1not only affects the volume fraction of
oxide inclusions but also their size. The sizexafle inclusions for the 1.0 wt pct alloy more than
doubles the size of oxides in the 0 and 0.35 wt\ieE alloys. When comparing the size of the
two types of inclusions, it is observed that theSvinclusions are slightly larger, by about 0.7
pum, than the oxide inclusions for the 0.35 and Wé%ct MnS alloys. For the 1.0 wt pct MnS
alloy, the difference between the size of the oxrm#usions and the MnS inclusions is further
increased to 2.m. Finally, the mean free path between inclusioas walculated since it is an
important parameter affecting mechanical propertied fatigue life in particuldf?! and the
results are presented in Table 4.3. The resultsvstiat the distance between inclusions

decreases with an increase in the volume fractohsize of the inclusions, as expected.
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Figure 4.7 Size distributions of the MnS partidiesthe prealloyed MnS alloys in (a) frequencies

and (b) cumulative frequencies.
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Figure 4.8 Size distributions of the oxide inclusan all alloys in (a) frequencies and (b)

cumulative frequencies.
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Table 4.3 Size of inclusions and mean free patiwéxn inclusions

Alloys Size of inclusions at a 90 pct Mean free path between
cumulative frequency fam) inclusions (both MnS and
oxide) (um)
MnS Oxide

0 wt pct MnS n/d 2.6 62.7 £ 12.8

0.35 wt pct MnS 3.7 2.9 60.0 £ 13.0

0.65 wt pct MnS 4.1 3.4 542+12.3

1.0 wt pct MnS 6.8 4.7 435+7.9

The study of the distribution of the shape of thi@S inclusions for the different alloys, (fig.4.9)
shows that increasing the MnS content affects giescity of the inclusions. In general, the
MnS inclusions are fairly round, but as the MnSteahincreases, their shape tends to be more

irregular. Furthermore, it was qualitatively obsmivthat larger MnS inclusions are more
irregular than the smaller ones.
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Figure 4.9 Cumulative frequencies of the shapé®MnS inclusions for the prealloyed MnS

alloys.

4.4.2 Tensile Behavior

The tensile behavior of P/M steel alloys is infloed by their density and hardness. Hence, to
isolate the influence of MnS inclusions on the nagsbal properties of P/M steels, the densities
and apparent hardness should be similar for aistumaterials. The results of apparent hardness
measurements and of the tensile tests are presentadble 4.4. Graphite was carefully admixed
to achieve a constant carbon level after sintenhd.7 wt pct. Thus, the similar apparent
hardness for all materials indicates that the hesdgnof P/M steels is not affected by the
prealloyed MnS content. However, the tensile privgeiof free-machining P/M steel alloys of a
density of 7.0 g/crhare influenced by their MnS content.
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Table 4.4 Tensile properties and apparent hardoesd alloys

Alloys C after sintering Apparent Yield strength  Ultimate tensile

(wt pct) hardness (HRB) (MPa) strength (MPa)

0 wt pct MnS 0.70 8815 381 +17 490+ 9
0.35 wt pct MnS 0.69 90+0.8 409 + 16 509 +7
0.65 wt pct MnS 0.71 91+1.7 400 + 19 462 + 15
1.0 wt pct MnS 0.72 86+1.6 332 + 28 410 + 23

A decrease in the yield strength (YS) is observdg when the MnS content is over 0.65 wt pct.
Indeed the alloys containing from 0 to 0.65 wt pttS inclusions have a similar YS of about
400 MPa. For the material containing 1.0 wt patearease of 17 pct is observed compared to the
other alloys, as the YS is reduced to 332 MPa. @higease can be attributed to a higher stress
concentration associated with larger and more uleggVInS inclusions for the alloys containing
1.0 wt pct MnS. Indeed, a larger volume fractiod anmore detrimental size and shape of MnS
inclusions could decrease the onset of global iplgst

The ultimate tensile strength (UTS), is also alfdcby the MnS content and a decrease of the
UTS is observed at a lower MnS content than for¥tBe Thus, the UTS is similar for the O and
0.35 wt pct MnS inclusions alloys and a decreas® ptt is observed when the MnS content
reaches 0.65 wt pct. The decrease in UTS reaclael/r&® pct when the MnS content is further
increased to 1.0 wt pct. It should be noted heat @i alloys, except the 1.0 wt pct MnS alloy,
satisfy the minimum strength requirement estabtidimethe Metal Powder Industries Federation
(MPIF) for the type of mix composition studied h&fé The observed decrease of the UTS is
mainly caused by an increase of the volume fraatibthe inclusions which decrease the mean
free path between inclusions and hence the loadingeateel ligaments. The size and
morphology of the MnS inclusions can also affect ttmechanical properties of the free-
machining steel parts. To further understand hosvNInS inclusions can decrease the tensile

properties of P/M steel alloys, fractographic olsagons were made.
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Figure 4.10 compares the tensile fracture surfédbhen0.35 and 1.0 wt pct MnS alloys. For the
0.35 wt pct MnS alloy, an image obtained at low mégation (fig. 4.10(a)), shows that the
fracture mechanism is a combination of ductile tivee localized at sintered neck and of
transgranular brittle fracture of pearlitic grair@n the other hand, the fracture of the alloy
containing 1.0 wt pct MnS (fig. 4.10(b)) is exchislly ductile. This observation suggests that the
presence of a higher MnS content in the steel pasgler weakens the sinternecks, from which
the ductile fracture takes place by void nucleatibsecond phase particles and subsequent void
growth. As observed at higher magnification in fegm 4.10(c) and 4.10(d), voids nucleate by
decohesion of the interface between the steel xnatrd the second phase patrticles, since the
interfacial strength for sulphides and oxides initns is weak’” The lower mean free path
between inclusions and larger inclusions in thehhMnS content alloys can promote void
initiation at lower stress level. Indeed, Argoraétdeveloped a critical interfacial stress craari
for the separation of inclusions from a deformingtmx which takes into account interacting
inclusions by adding the contribution of distamvlstres$*" Also, bigger inclusions are favored
sites for void nucleation based on classical eneriggria for void initiation*”° Furthermore,
void growth is also affected by the size and shafpihe inclusions since void growth increases
with void size®**3! When comparing figure 4.10(c) and figure 4.10ids observed that a more
extensive void growth is effectively associatednwdrger inclusions, as the size of the dimples
surrounding larges inclusions in the 1.0 wt pcbwlis more than twice the size of the dimples
observed in the 0.35 wt pct alloy. In conclusioigger and more closely spaced inclusions
initiated voids at lower stresses. The larger voigsh grow more rapidly, reaching final fracture
earlier since the latter occurs when the void lermgcomes about equal to their spaéifig.
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Figure 4.10 Tensile fracture surface in (a,c) W8pct MnS and (b,d) 1.0 wt.pct MnS. Arrows
B and D point to brittle transparticle fracture ahcttile fracture respectively.

4.4.3 Fatigue behavior

The influence of the MnS content on the fatigueavedr of the studied P/M steels is illustrated
in the curve of the stress vs number of cycleutBgd.11). Table 4.5 summarizes the endurance
limit of the four alloys in terms of 90 pct, 50 pahd 10 pct survival. The alloy containing no
MnS presents a higher endurance limit at 50 pct Eoptt survival than the alloys containing
0.35 and 0.65 wt pct MnS. On the other hand, thieee alloys have a similar endurance limit at
90 pct survival. Hence pre-alloying up to 0.65 wt BInS has no influence on the fatigue limit of
P/M steel at a density of 7.0 g/&nas the endurance limit results at 0, 0.35 an8 @6pct MnS

are all within experimental errors.
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Table 4.5 Endurance limit for all alloys

Alloys Endurance limit (MPa) Standard
deviation (MPa)
90 pct 50 pct 10 pct
0 wt pct MnS 157 177 197 14
0.35 wt pct MnS 152 163 174 6
0.65 wt pct MnS 152 164 176 9
1.0 wt pct MnS 128 138 148 7

When the content of MnS is increased from 0.65 wat pct, a 16 pct decrease of the endurance
limit is observed. Since, as discussed earlier déesity, pore size distribution and hardness for
all the materials studied are similar, the obserfatigue performance decrease is related to the
increase in the volume fraction and in the sizéhefMnS inclusions for the 1.0 wt pct alloy. In
wrought steels, the application of the statistitexdremes is used successfully to determine the
influence of non-metallic inclusions on the endweanimit® This method is based on the

concept that non-metallic inclusions are regardedachanically equivalent to defects and that
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the fatigue strength can be assessed from an évald the square root of the projected area of
the largest inclusion/area.ax Also, work done on small cracks shows that tlexists a critical
defect sizeait, under which the defect does not affect fatigoetliFor defects larger thaai,

the endurance limit decreases with increasing tisfee While these two approaches are not
directly applicable in this study, since P/M madésialready contain large defects in the form of
pores, they both show the importance of the sizeinofusions on the endurance limit.
Furthermore, the endurance limit results in thislgtshow that the fatigue behavior of materials
that contain a 10 pct volume fraction of large defdpores) is influenced by the presence of a 2
pct volume fraction of smaller defects (inclusianglpre importantly, the fatigue behavior of a
7.0 glcmi P/M steel is affected by a change in the size efrtbn-metallic inclusions. Indeed, no
significant effect of the presence of MnS inclusiam the fatigue behavior was observed when
the size of the MnS inclusions, in the 0.35 andb W pct alloys, is similar to the size of the
oxide inclusions in the reference alloy. Howevermajor effect on the endurance limit is
observed for the 1.0 wt pct alloy, when the siz¢hefMnS inclusions is nearly 3 times larger, at
a frequency of 90 pct, than the size of oxide isidas present in the MnS-free alloy (see Table
4.3). A more phenomenological approach was useekpdain how the increase in the size of

MnS inclusions would translate into a decreasdefendurance limit.

The mechanism of fatigue fracture in steels has lme#ensively studied and consists of four
events: nucleation of microcracks, propagation afrocracks, propagation of main crack(s) and
final rupture. In P/M steels, microcracks usualtigmate at or near the surface of pores with the
highest stress concentration facté?$>%52%|n this study, the presence of inclusions near the
interfaces of the pores would also act as stressrsa which effect is superimposed on that of the
porosity. The site of crack initiation would there kdetermined by the pore/inclusions
combinations with the highest stress intensitydacFigure 4.12 shows crack initiating in the
vicinity of a pore/MnS inclusion near the surfacesrthermore, Polasik and al. observed in P/M
steels that, at stress levels near the threshdleevabout 80 pct of the fatigue life is spent
initiating the crack®” Thus, the major difference between the fatigueabielm of the alloy
containing 1.0 wt pct MnS inclusions and the otabboys should therefore be at the stage of
crack initiation, where the larger and more irreguhclusions of the 1.0 wt pct alloys increase

the stress intensity factor and thus initiate csaatka lower mean stress level.
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Figure 4.12 Fatigue crack originating from a porefvinclusion and propagating by decohesion

of the metal/MnS inclusion interface.

As observed by Drar for P/M steels, the propagatibmicrocracks occurs largely within the
alloy particles rather than between th&fh.Hence, increasing the volume fraction of MnS
inclusions in the base powder particles decredsmemean free path between inclusions, which is
favorable to the propagation of microcracks. Alsg, seen in figure 4.12, the microcrack
propagates by decohesion of the metal/inclusicerfamte. Again, the increased size of the MnS
inclusions promotes a rapid increase in microctangth. Thus, the more pronounced increase of
the size of the MnS inclusions and the reduced nfre@npath for the 1.0 wt pct MnS alloys, lead
to an increase of the density and the length ofntierocracks, promoting their interaction and
coalescence into a large crack.

Finally, the propagation of macrocracks in P/M ksteas described in the literature and presented
in figure 4.13, occurs largely through the sintekseby ductile microvoid coalescerté® Hence,

the arguments presented earlier on the influencth@fmean free path and size of the MnS
inclusions on void nucleation and void growth dgriensile test are applicable to fatigue crack
growth in P/M steel.
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Figure 4.13 SEM fractograph from an area of maatkipropagation obtained from a 0.65 wt pct

MnS specimen.

4.5 Conclusions

From the present work, the following conclusions t@ drawn on the effect of the amount of
prealloyed MnS on the tensile and fatigue propgnie 7.0 g/cii P/M steel components.

Modifying the chemistry of the base steel powderafioyed with up to 1.0 wt pct MnS alloys

increased the amount and the size of both the MSoaide inclusions while decreasing the
sphericity of the MnS inclusions. Increasing the Minontent did not affect the pore size
distribution, the microstructural constituents amgparent hardness of a Fe-2.0Cu-0.7C P/M

steel.

Prealloying up to 0.65 wt pct MnS had no significampact on both tensile and fatigue

properties.

When the MnS content is increased to 1.0 wt pdeaease of more than 15 pct of both the yield
strength and ultimate tensile strength is observdils decrease is attributed to larger, more
irregular and more closely spaced MnS inclusiongchvitrigger void initiation at lower stress
levels. Also, fractographic analysis shows morerastuctural damage in the sinternecks for the
1.0 wt pct MnS alloys. Indeed, the larger voidsgioating from the larger MnS inclusions, grow

more rapidly and promote fracture at a lower sthegsl.
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A difference in the amount, size and shape of ti@dusions of the 1.0 wt pct MnS alloy
compared to the lower MnS content alloys is resjpbaisfor a decrease of 16 pct of the
endurance limit. An increased stress intensityoiaof the pore/inclusion combination initiates
microcracks at lower stress levels. Also, a deer@ashe mean free path between inclusions and
an increase the size of the inclusions lead toghdni microcrack density, hence promoting
coalescence of larger cracks and final fracture.

Processing high MnS prealloyed P/M steels to im@ravachinability modified the size and
shape of the machinability enhancement additivés THu to a 15 pct decrease of both tensile and
fatigue properties. The reduced mechanical prageedictate a limit in the amount of MnS that
can be used when processing free-machinability $édl.
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CHAPITRES  EFFECT OF COPPER INFILTRATION ON STATIC AND
DYNAMIC PROPERTIES OF PM STEELS

Article accepté pour publication dans Powder Matgly, le 15 aot 2009.

Auteurs : Fabrice Bernier, Philippe Beaulieu, JBai Bailon et Gilles L’Espérance

5.1 Abstract

Performance improvement that can be achieved bgerapfiltration is quantified in this paper.
Tensile and fatigue properties of a Fe-2.0Cu-0. M deeel were compared to the same alloy
infiltrated with 8 wt-% copper. Microstructural alagterization, using optical and electron
microscopies, was carried out to understand thecefdf copper infiltration on mechanical
properties. Copper infiltration improves the ultimdensile strength by 40% by increasing the
load bearing structure, decreasing the stress otnati®ns associated to open porosity and
increasing the hardness of the steel matrix. Fgaafihic observations show the evidence of
stress transmission from the sinternecks to thel giarticles due to infiltrated copper. The
beneficial effect of copper infiltration is lessopounced for the fatigue properties as the
endurance limit is increased by 10%. This lowernowpment is explained by cracks initiating at
the copper/ steel matrix interface.

Keywords: Powder metallurgy, Steel, Infiltratioratigue

5.2 Introduction

Infiltration of porous steels parts with coppermi£ommon process used to improve the overall
properties of PM part€. Infiltration is an economical process to obtaganfull density parts
compared to thermomechanical processes such asisbstatic pressing and forging.
Commercially, copper has been the infiltrant oficedn PM steels since capillary infiltration is
thermodynamically promoted by the small contactiesipetween liquid copper and sté&lso,

no intermediate phase is formed by the reactiorcagper and iron, which could affect the
infiltration process:®
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The mechanical properties of PM steels are stronglyenced by density. Under monotonic
tension loading, porosity reduces the effectivellbaaring cross-sectional area and acts as stress
concentrator, reducing both strength and ductifit?. The porosity also affects fatigue
performance since crack initiation occurs at/ carneores-***°In general, dynamic properties
such as fatigue are more severely affected by tesepce of pores than static propertted.it

has been clearly shown, for various PM steel systahat copper infiltration increases tensile
properties by achieving a high densittHowever, the influence of copper infiltration pess on

the endurance limit of PM steels is not well docated and the few results were inconclusive
due to erosion problenisOn the other hand, studies made on non-infiltrpeds clearly show
that increasing density has a major effect on titeieance limit. Indeed, increasing the density of
a Fe-2.0Cu-0.8C from 6.85 to 7.10 g tincreases the endurance limit by 25% he same 25%
increase is observed for a Fe-1.5Cu alloy wherdéssity is increased from 7.1 to 7.4 gtfh
Finally, both tensile and fatigue properties arpahelent on the strength of the sinternecks as
failure occurs largely, in both cases, by interipletseparation due to microvoid coalescetfcé.

The structure of infiltrated PM steels is that afanposite consisting of a soft copper constituent
in a harder steel matrix. The tensile propertiesagper are lower than that of pearlitic steels.
However, copper is more ductile. Also, unlike cappeearlitic steels can endure an infinite
number of cycles below a certain limiting stresal)exl the endurance limit. The difference in
mechanical properties of copper and steel will iobftae overall performance of infiltrated steel

parts.

The purpose of this study is to understand how rhierostructure obtained after copper
infiltration will affect both static and dynamicqperties. Tensile and fatigue properties of a Fe-
2.0Cu-0.7C PM steel alloy were compared to the saliog infiltrated with 8 wt-% copper. The
size and shape of the infiltrated copper were caatpto that of the porosity in the un-infiltrated
parts. Quantitative X-ray energy dispersive spectiny (EDS) analysis were carried out in
combination with microhardness measurements taiat@khe extent of copper diffusion into the
steel matrix and its effect on mechanical propsrtiénally, fractographic and fatigue crack path
observations were used to obtain a better undelisigquof how copper infiltration affected the

PM steels properties.
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5.3 Experimental procedure

A PM steel mix was prepared using a steel iron Ipaseder blended with 2.0 wt-% copper, and
0.8 wt-%graphite and a lubricant (0.6 wt-% Zn saga). Transverse rupture strength and
rectangular blank specimens were pressed to a giemsity of 7.0 g cit A copper infiltrant
was placed on top of half of the green samplesbtain 10 wt-% copper content. All samples
were then simultaneously sintered in an induskrédd furnace at 1120°C for 30 minutes in a 90%
N, — 10% H reducing atmosphere.

The microstructural constituents of the sinterethgas were examined on metallographic
samples etched with a 4% Nital solution. Howeee, quantitative determination of the amount,
size distribution and shape of the porosity andhefinfiltrated copper was done on as-polished
and unetched samples. The volume fraction anddstabution of the porosity and infiltrated

copper were measured using usual image analysimitpes on optical micrographs at a
magnification of 200X. The size of the pores arfdtiated copper was measured using the major
axis. The morphology of the pores and of infiltchmpper was characterized on micrographs
obtained at a magnification of 500X, to obtain dtdyeresolution, using the following shape

factor (equation (1)):
F="C0 (5.1)

whereA is the area anB is the perimeter of the object. This shape fagiees a maximum value

of 1 for a circle and decreases for a more irragslt@pe object.

X-ray energy dispersive spectrometry (EDS) quatitgaanalysis was done using pure Fe, Cu
and Mn as calibration standards at a beam enert)y &€V. The ratio of the sample intensity and
of the standard intensity, after continuum backgtbwas substracted, was first obtained. Then a
matrix correction for atomic number, absorption dldrescenceZAF factor) was applied to
guantify each element. THeAF factor was near 1 in the steel matrix, and arodn@ in the
copper infiltrant mainly due to the fluorescencerection.

Sintered density was measured by the Archimede$hadetApparent hardness (HRB) and
microhardness (HV0.025 and HV0.01) measurement® wlene according to Metal Powder

Industries Federation standafdsTensile testing was done on cylindrical specimershined



110

out of as-sintered rectangular blanks based on ASTandard$® Fatigue tests on as-sintered
TRS specimens (31.8 x 12.7 x 6.4 mm) were carrigdusing a load control fatigue machine
with a three-point bending apparatus operatedfegcuiency of 20 Hz and B-ratio (Omin/ Gmay
of 0.1. Fatigue specimens were hand polished witthamond paste to a dm finish. The
staircase method was used to determine the endutanit, using a 2 million cycles run-out

limit.
5.4 Results and discussion

5.4.1 Density and microstructural characterization

Table 5.1 presents the density obtained by the iAreties method and the volume fraction
achieved by image analysis. These results showthkanfiltrant content of 8 wt-% copper was

enough to obtain a relative density of ~97%.

Table 5.1 Density and porosity measurements

Alloys Chemical Density Porosity (%) Porosity (%)
composition (wt-%)  (measured) Calculated Measured by
from density image analysis
Base mat. Fe-2.0Cu-0.7C 7.00+ 0.08 9.9 9.8+ 0.7
Base mat. + Fe-10Cu-7.0C 7.57+0.02 3.5 2.5+ 0.8

8% Cu

Fig. 5.1 compares the typical microstructure oftthse material, Fe-2.0Cu-0.7C, and that of the
infiltrated specimens (Fe-10Cu-0.7C alloy). Botloys, being near the eutectoid composition,
are pearlitic. In the infiltrated specimens thewnoé fraction of copper was measured by image
analysis to be 5.1+ 1.9 vol-%, which is lower thhe expected value calculated from the weight
fraction, 8.9 vol-%. This is the result of coppeffusion into austenite during the sintering/

infiltration process. Finally, when comparing Figl a to Fig. 5.1 b, it is observed that the edge

of the steel matrix is more rounded when in contatit the copper infiltrant.
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Figure 5.1 Microstructure of base materials andtrated with 8 wt-%Cu
a) base Fe-2.0Cu-0.7C; b) with 8 wt-% Cu.

Fig. 5.2 compares the size distribution, in terrhswmulative frequency, of the porosity in the
base material to that of copper in the infiltrasggecimens. The fact that the size distribution
curve of copper is similar to that of the poroshows that the liquid copper completely filled the
open porosity without modifying the matrix skeletédnsmall difference is, however, observed at
the beginning of the curves: the small pores2Q0 um) are 5% more frequent then the small
infiltrated copper region. This may be attributedtie small closed porosity that is not accessible
to the liquid copper. In the same manner the sludphe pores was compared to that of the
infiltrated copper areas (Fig. 5.3). Again the Hssare similar, but with a more frequent presence

of very irregular £ < 0.2) shaped infiltrated copper regions. This oke®on can also be
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attributed to the small and more spherically shapsed porosity but also to the infiltration of
copper into small gaps between steel particlesedddsince copper melts before the formation of
the sinternecks between the steel particles, copgreibe pumped into small gaps between them

due to strong capillary forcésesulting in very slender and irregular coppeiaes (Fig. 5.4).
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Figure 5.3 Morphology of the pores in the base meltand of the infiltrated copper areas in the

base material with 8 wt-% Cu.
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Figure 5.4 Morphology of the infiltrated copper ase

As was suggested above to explain the lower voltnaetion of infiltrated copper from the
expected weight content calculations, copper déu® some extent into the steel matrix. When
looking at sections of the Fe-C-Cu phase diagraimemaperatures near 1120°C, the maximum
solubility in the austenitic phase is between 8%188% of coppef’ On the other hand, the
solubility of copper in ferrite is nearly 0% at rmdemperature. Hence, to determine the extent of
copper diffusion into the steel matrix, an X-rayesgy dispersive spectrometry (EDS)
guantitative analysis was done on the pearliticrimaBased on Monte Carlo simulations, the
radius of the volume of X-ray generation was calted to be 0.8m at 15 keV and fok, X-ray
lines of iron and copper. Therefore to avoid cdmittion of the infiltrated copper regions, when
guantifying the copper content in the steel mattig, analysed regions were at least frbaway
from the nearest infiltrated copper regions (Fich) 5Note that the analysed regions are easily
identified due to the contamination spot left aftex X-ray spectra were taken. The results of the
guantitative analysis are presented in Table 5.Res& results indicate a heterogeneous
distribution of copper into the steel particlesidgrthe sintering/ infiltration process: inside a
same steel particle the copper content can vamg #al to 8 wt-%. The non-equilibrium cooling
after sintering leads to a supersaturated solidtieol of copper in the steel particle. Other
intermediate phases were not formed between cappersteel.>%* Also, copper precipitation
was not observed. X-ray analysis was also madehe& dopper areas, showing an iron
concentration between 5.8 to 7.4 wt-%. These resané¢ consistent with the rounding of the

edges of the steel particles as iron dissolvestidiquid copper.
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Figure 5.5 X-ray EDS area in Cu infiltrated alloy.

Table 5.2 Quantitative X-ray EDS analysis

Cu Fe
Intensity ratio (%) wt-% Intensity ratio (%) wt-%
Spot 1 2.2 2.4 97.2 97.2
Spot 2 3.1 34 96.8 96.8
Spot 3 96.0 96.0 7.3 5.8
Spot 4 7.7 8.5 92.3 92.3
Spot 5 94.9 94.9 9.3 7.4

5.4.2 Hardness and microhardness

The tensile properties of PM steels are mostlyugriced by their density, but also by the
hardness of its microstructural constituents. T&bBpresents the apparent hardness of the base
materials and base materials with 8 wt-% Cu, a$ ageimicrohardness measurements in the steel
matrix and in the infiltrated copper areas. An @ase of more than 10% of the apparent hardness
is observed for the infiltrated alloy, but more iongantly, the microhardness of the steel matrix
increases by 8%. Also, the standard deviation fier hicrohardness measurement in the steel
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matrix for the infiltrated alloy is much higher théhat of the base material. This is explained by
the distribution of the copper content in the stewltrix. Indeed, microhardness values are
affected by the copper concentration of the steaitigges matrix (fig.5.6). When the
microhardness measurements were taken inside teehparticle at least 20m away from any
infiltrated copper, the mean hardness value are 3B6HV0.01, which is the same value as the
steel matrix in the base material. But when therofiardness measurements are taken within 5 to
10 um of a copper region, the mean hardness valueaseseby more than 20%, to 385+ 20
HV0.01. These results, combined with EDS analydisw that the supersaturated copper content
leads to solid solution strengthening of the steatrix and should be taken into account when
studying the effect of copper infiltration on menlwal properties. Indeed, Syast al. showed
that solid solution strengthening by copper incesagield strength of wrought stédl.
Furthermore since the higher copper content isrobddn the outer region of the particles, hence
in the sinternecks, increasing their hardness shioybrove properties of the infiltrated alloys.

Table 5.3 Apparent and microhardness
Apparent Hardness (HRB) Microhardness HV0.025

Steel matrix Copper areas

Base mat. 90+ 1.8 318+ 11 -

Base mat. + 8% Cu 101+ 1.1 345+ 39 161+ 6

Figure 5.6 Microhardness indentations (HV0.01) gudntitative X-ray EDS.
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5.4.3 Tensile properties

Figure 5.7 shows a summary of the tensile properi@pper infiltration increases the vyield
strength by 20% and the ultimate tensile strength3%6. These results are in agreement with the
Metal Powder Industries Federation (MPIF) standard the literaturé The observed increase in
yield strength for the infiltrated alloy is maintiue to an increase in the load bearing structure.
Indeed, filling of the pores by copper allows tf@nof the load to the entire sample instead of it
being localised in the sinternecks. The yield gtlernalso increases due to the solid solution
strengthening of the steel matrix by copper andthy reduction of stress concentrations
associated to the open porosity. The 45% increas£lS is also mainly due to the increase in
the load bearing structure. The more pronounceefloeal effect of copper infiltration on UTS
compared to YS is due to the high ductility of ceppndeed, copper can easily accommodate
the plastic deformation, distributing the stressrenaniformly the stress across the part and
increasing the absorbed energy of the sample duhegtest. Fractographic observations of
fractured samples show evidence of a better Iaatster in the infiltrated sample (fig. 5.8). For
the base material (fig. 5.8 a), the observed fraatwechanism is mainly ductile fracture localised
at sintered necks with some regions of transgranwitile fracture of pearlitic grains. The ductile
fracture took place by void nucleation at seconasghparticles and void growth. The fracture of
the infiltrated material (fig. 5.8 b), is mainly @lned by transpatrticle cleavage with small ductile
regions. Campos et al., already noticed a chande@ture modes upon copper infiltration and
proposed the following sequence of events leadinigaicture: plastic deformation of the copper
network, load transfer to the iron particles, masdiracture by cleavage and ductile copper

collapse*
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Figure 5.7 Effect of copper infiltration on tensgdeoperties.

Figure 5.8 Tensile fracture surface of base mdseaiad infiltrated with 8 wt-% Cu, B and D
indicate brittle transparticle fracture and ductrlecture respectively. a base Fe-2.0Cu-0.7C; b
with 8 wt-% Cu.
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5.4.4 Fatigue properties

The influence of copper infiltration on the fatighehaviour is illustrated in the stress vs cycles
curves (fig. 5.9). Table 5.4 summarises the endrdmit in terms of 90%, 50% and 10%
survival. The last column in Table 4 shows theorafithe endurance limit at 50% survival to the
UTS. These results show that whilst copper infiibraincreased the endurance limit by 10%, the
beneficial effect of copper infiltration on the s#ie properties does not directly translate into
improved fatigue performance. Indeed, the ratidhef endurance limit to the UTS drops from
0.33 for the base material to 0.24 for the inftédhmaterial. Moreover, the 10% increase due to
copper infiltration is less than the 25% increadtamed by Sonsino et al. by increasing the
density of a Fe-1.5Cu alloy from 7.1 to 7.4 gtrasing double press/ double sinter technidties.

The following paragraph explains the effect of capipfiltration on the endurance limit.
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Figure 5.9 Effect of copper infiltration on S-N gas.

Table 5.4 Endurance limit

Endurance limit, (MPa) Standard o5y UTS
deviation (MPa)
O90 Os0 O10
Base mat. 152 163 174 6 0.33

Base mat. + 8% Cu 166 179 192 10 0.25
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Filling of the pores by copper infiltration will @it the initiation of microcracks by reducing the
stress concentration factor associated with th@giyr Indeed, microcracks usually originate
from pores with the highest stress concentratimtofaat or near the surfacks-"*%?%2"Hence,

by reducing the stress concentrations, coppetratiibn should increase the stress levels at which
microcracks will nucleate in the steel matrix. O tother hand, the study of a fatigue sample
interrupted after 2 hundred thousand cycles undgregs amplitude of 189 MPa, shows evidence
of cracks initiating at the interface between tlogpper region and the steel matrix (fig 5.10).
Indeed, a microcrack is initiated by the decohesainthe boundary between these two
constituents. The positive effect of the reductdrstress concentrations due to pores on crack
initiation is therefore counterbalanced by inteidhcracking due to the lower yield strength of
the copper regions. Finally, when the crack reaehlemgth of about m it starts to propagate
through the copper region (left) or the pearlitiatnix (right). Because of the softness of the
copper region, plastic deformation takes place @lo¢ahe crack tip which should decrease crack
propagation. Indeed, Lowhaphandu and Lewandowskivel that the fatigue crack propagation

behaviour was improved by copper infiltratidn.

Figure 5.10 Interfacial cracking observed after Q00 cycles at a stress amplitude of 189 MPa,
IC and PD indicate interfacial cracking and pladgeformation respectively.
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5.5 Conclusions

From the current work, the following conclusions dg drawn on the effect of infiltrating a Fe-
2.0Cu-0.7C PM steel alloy with 8 wt-% copper on timasile and fatigue properties.

1. During infiltration, liquid copper fills the opegporosity without modifying the matrix skeleton.
Copper diffuses to some extent into the steel glagtilieading to a supersaturated solid solution of
copper in steel, resulting in solid solution strideming and an increase of 20% of Vickers
hardness.

2. The infiltration process leads to an increas@¥ and 45% of the yield strength and the
ultimate tensile strength respectively. This imgnment is due to the increase in the load bearing
structure, a decrease in the stress concentradigswiated to the open porosity and an increase
of the steel matrix microhardness. The ultimatesiterstrength is further increased by the high
ductility of copper which accommodates plastic defation, thereby distributing the stress

across the part more uniformly and increasing tisoebed energy of the sample during the test.

3. Copper infiltration increased the endurance tlilmy 10%. The decrease in the stress
concentration due to pores as well as a decreaseaak propagation due to the plasticity of
copper ahead of the crack tip increased fatigustegge. However, the difference in hardness

and yield strength between copper and the steebnted to interfacial cracking.
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CHAPITRE6  MICROSTRUCTURAL CHARACTERIZATION OF
NICKEL RICH AREAS AND THEIR INFLUENCE ON THE
ENDURANCE LIMIT OF SINTERED STEEL

Article soumis pour publication dans Materials &ce and Engineering : A, le 18 novembre
20009.

Auteurs : Fabrice Bernier, Philippe Plamondon, Jeaul Bailon et Gilles L’Espérance

6.1 Abstract

The addition of nickel powder in powder metal (P8t¢el increases hardenability, enabling the
formation of martensite directly after the sintgriprocess. However, the slow diffusion rate of
nickel into iron leads to the formation of nickeadhr areas (NRA). Two steel alloys were studied,
the first one is a Fe-6.4Ni-0.7Mo-0.7C with stamtsize nickel powder additions and the second
one is a Fe-2.4Ni-0.7Mo-0.7C to which a finer sieekel powder was added. The influence of
the size of the nickel powder used on hardenabditgd on the presence of NRAs has been
investigated by optical microscopy. A complete ifezation of the microstructural constituents
and the effect of nickel concentration on theirsprece were achieved using X-ray energy
dispersive spectrometry and electron diffractiorsiits obtained by those techniques show the
presence of austenite and martensite. Fatigue wests carried out on sintered steel parts with
and without austenitic areas to study their imparcithe endurance limit. The analysis of the
results showed that these areas are not a govdatutygy for the endurance limit of sintered steel.

Keywords:Powder metallurgy, steel, austenite, sinter haroiéityg endurance limit

6.2 Introduction

While mechanical properties of powder metal (PMdets are usually lower than that of their
wrought steel counterparts, recent studies haveshioe feasibility of reaching equivalent static
and dynamic properties.[1-3] Moreover, their lowst@and ability to be processed to near-net
shape made them replace wrought steel in many capiplins. One method to achieve high
performance PM steels at low cost is the use dkesihardening steel blends. These powder

blends enable the formation of martensite during t¢boling stage of the sintering process,
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thereby avoiding the need for heat treatment arablems of distortion and oil retention
associated with quenching [1, 4-5]. Nickel additicare widely used in high performance PM
steels applications, as Ni is known to increaséesinardenability [6-10], and thus increase the
volume fraction of hard constituents such as maitenand lower bainite. These harder
constituents have been shown to be beneficial megmg high tensile and fatigue properties as
compared to softer phases like upper bainite aadifee[9-11]. However, the slow diffusion rate
of nickel leads to inhomogeneous microstructured #mthe formation of nickel rich areas
(NRA). [9-12]. Phases present in the NRA are ugualtombination of austenite, martensite and
ferrite [10, 12-15].

In the last decade, many studies investigatedntipact of NRA on the mechanical properties of
PM steels, particularly fatigue [12-18]. The NRAe@resent predominantly at the periphery of
pores and at the border of the steel powder pestifl3,17,19]. Since fatigue crack initiation
usually occurs at/or near pores in PM steels,[Z0tRd presence of austenite in these regions
could affect fatigue performance. Indeed, an imprognt of the endurance limit was observed
by Unamiet al for PM steel [25] and by Richmaat al. for high carbon wrought steels [26] for
larger amounts of retained austenite. The improvemas attributed to the high ductility of
austenite and to its strain induced martensitinsi@mation, which both consume energy that
can not be used for the initiation of cracks. Hogrewstrain incompatibility between the soft
ferrite and austenite and the hard martensite eah fo crack initiation at interphase boundaries
[27-28]. Also, Denget al. conducted surface measurements of the crack Qroate through
different microstructural constituents and showhdt tthe rate was more than an order of
magnitude higher for austenite than for bainitenéée further understanding of the impact of

those NRA on fatigue properties is needed.

The first part of this study was dedicated to exanrthe impact of nickel on sinter hardenability.
Optical microscopy in combination with etching tejues was done to quantify the presence of
different microstructural constituents under sint@ardening conditions. Two PM steels were
studied. The first one was a Fe-2.4Ni-0.75Mo-7C neHae size nickel powder was admixed to
avoid the presence of NRA while maintaining hightai hardenability. The second one was a
Fe-6.4Ni-0.75Mo0-7C, with standard size nickel tdiage high NRA content. The goal of the
second part of the study was to completely charaet¢he NRA. Despite recent interest on the
effect of nickel-rich areas on mechanical propsrtibere is still a lack of information on their
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exact nature. The complex combination of martenssestenite, and other microstructural
constituents obtained under sinter hardening cmmditneeds further understanding. Scanning
electron microscopy (SEM) with X-ray quantitativeeegy dispersive spectrometry (EDS) was
used to determine the overall composition of theANRhe influence of nickel concentration on
the resulting constituents was studied by transonsslectron microscopy (TEM) using high
resolution X-ray EDS in combination with electraffréiction. Finally, the endurance limit of the
two PM steels was obtained and crack initiation wesluated to understand the effect of the

NRA on fatigue properties.

6.3 Experimental

The studied PM alloys were prepared using a prgatidbase powder containing nickel and
molybdenum. The composition of the steel powdeshswn in Table 6.1. Manganese and
sulphur are present in the base powder in the fwirMnS which is a machinability enhancing
additive. Two PM blends were prepared by addingria case 6 wt.% of standard size nicke} (d
= 7.5-8.5um) and 2 wt.% of a fine nickel £gl= 1-2um) in the other case. Both blends were also
admixed with 0.85 wt.% graphite and 0.75 wt.% loént (zinc stearate). Samples were then
prepared by double press/ double sintering. Reatangamples (31.8 x 12.7 x 6.4 Mmvere
initially pressed at 800 MPa and subsequently prered at 800°C for 30 min in nitrogen.
Samples were then pressed a second time to achisieered density of 7.2 géinThey were
then sintered at 1120°C for 30 min in nitrogen aagidly cooled by a nitrogen gas stream at a
rate of between 1.5 and 2.5°C/s in the temperatmge from 550°C to 350°C. Samples were
then tempered at 390°C for an hour.

Table 6.1 Chemical composition of steel base myvia wt.%)
C 0] S Mn Mo Ni Fe

0.005 0.32 0.028 0.41 0.74 0.44 Bal.

Metallographic specimens for all the test matenedse examined by optical microscopy and by
SEM in the etched condition to characterize théetght phases present. Micro hardness values
were also obtained to confirm the phase identificafrom the metallographic observations. The

volume fraction of the microstructural constituenias quantified by optical microscopy in the



126

etched conditions with an automated image analygs¢sem. Electron diffraction in TEM was
used to determine the phases present in the nicke&reas and their composition was quantified

by EDS. SEM was also used on interrupted fatigeeispens for crack initiation analysis.

Fatigue tests on transverse rupture specimens @187 x 6.4 mrf) were carried out using a
load control fatigue machine with a three-pointdiag apparatus operated at a frequency of 20
Hz and aR-ratio (dmi Omay Of 0.1. Fatigue specimens were hand polished svdiamond paste
to a Jum finish. The staircase method was used to deterrtiie endurance limit, using a 2

million cycles run-out limit.
6.4 Results and discussion

6.4.1 Evaluation of sinter hardenability

Sinter hardenability of both alloys was evaluateg duantifying the volume fraction of
martensite. This was done by a two-step image aisabyn optical micrographs. First, the volume
fraction of bainite was determined on a nital etckpecimen (Fig. 6.1 a)). The bainite regions
appear darker then the martensite/ austenite regibhen a nital-picral etched enables the
quantification of the austenite which is revealedright white while the martensite and bainite
are darkened (Fig. 6.1 b)). Finally, the volumefi@ of martensite can then be calculated. The
results of microstructural quantification is preehin Table 2. The microhardness of each
constituents is also indicated, the load used Her liainite and martensite regions was 100 gf
while it was only 25 gf for the austenite and b&iro ensure that the indentation did not impinge
on other constituents. These results show thatyh88f6 of the volume fraction is martensitic
for both alloys: these blends are hence sinterdmaiole. Moreover, the alloy containing 6% Ni
contains less bainite than the 2% Ni alloy. Baimgtdhowever replaced by the softer austenitic
phase for the high nickel content alloy. Finallye tbse of a fine size nickel powder nearly
completely avoids the formation of nickel rich aamste. This is mainly due to the smaller
volume of the nickel powder which enables a momamete diffusion. Indeed, works found in
the literature show that austenite is present w2ténof standard size nickel powder is used [9,
11, 19].
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Figure 6.1 Optical micrograph of Fe-6.4Ni-0.7Mo-O.&tched (a) with nital (b) with nital-picral.

Table 6.2 Volume fraction of the microstructurahstituents and corresponding microhardness

Alloy Microstructural constituents

Martensite Austenite Bainite

Vs HV (100gf) W HV (25g0f) W HV (100gf)
Fe-2.4Ni- 91 508142 <0.5 - 8.5+1.2 299+31
0.7Mo-0.7C
Fe-6.4Ni- 89.2 542+35 5.9+1.3 238+24 4.9+1.0 308+27
0.7Mo-0.7C

6.4.2 Characterization of Ni-rich areas

One of the goals of this study is to clearly idBnéind characterize the NRA. Using backscatter
imaging the nickel-rich areas appear brighter thtt#n steel matrix due to the higher atomic
number of nickel compared to that of iron (fig..@)2 When the NRA are etched with nital-picral,

and observed using secondary electron images,utterate remains white while the martensitic
steel matrix is revealed (fig 6.2.b). The sizehs tinetched austenite area is similar to thatef th

NRA observed with backscattered electron.
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Figure 6.2 Nickel rich area in Fe-6.4Ni-0.7Mo-0.&lDy: (a) as-polished. Backscattered electron

imaging and (b) etched with nital-picral. Secondalgctron imaging.

Energy dispersive spectrometry quantitative analysere done using pure Fe, Mo and Ni
standards to obtain the chemical composition oNR&. Figure 6.3 shows the NRA where EDS
analyses were carried out and the position of tfferdnt analyzed spots. The results of the
gquantitative analysis are presented in Table 6.8es& results indicate a heterogeneous
distribution of nickel in the NRA. The center ofetlaustenite phase has a lower molybdenum
content, which indicates that this area was prgbaldmental nickel before sintering. From the
center of the austenite phase to its edge, theshadntent varies from 40 to 10 wt.%, (fig. 6.4).
Those results can be compared to those ofedval made on a Fe-4Ni-1.5Cu-0.5Mo0-0.5C PM
steel alloy [15]. The maximum nickel content in Hugstenite is higher in this study, 40 wt.% Ni
compared to 23 wt.% Ni for Wu’s work. This is expked by the higher nickel composition of
the alloy is this study. However, the nickel contanthe interface of austenite and martensite is
around 10% for both studies. It also must be pditat that, the composition at the interface of
austenite and the martensite matrix cannot be mddausing a SEM-EDS system without
contribution of the neighbouring region. Indeedsdzhon Monte Carlo simulation, the radius of

the volume of X-ray generation was calculated t® I8gm.
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Figure 6.3 Secondary electron SEM of the nickdi eoea in Fe-6.4Ni-0.7Mo-0.7C alloy and
position of the EDS analysis (as polished).
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Table 6.3 Quantitative X-ray EDS analysisthe SEM for the Fe-6.4Ni-0.7Mo0-0.7C alloy. See
figure 6.3 for the detailed position of the EDS Igais.

Site Position Nickel Iron Molybdenum
(um) : , :
Intensity  wt.% Intensity wt.% Intensity wt.%
ratio ratio ratio
S1 0 1.8 1.9 94.6 94.4 0.7 0.9
S2 14.0 8.6 9.1 87.1 86.3 0.7 0.9
S3 23.4 27.6 28.6 69.9 67.8 0.4 0.6
sS4 30.6 38.5 39.7 60.1 57.4 0.3 0.4
S5 38.3 32.1 33.2 66.7 64.4 0.3 0.4
S6 45.3 18.9 19.6 78.6 77.0 0.5 0.7
S7 51.0 9.7 10.1 97.6 86.8 0.7 0.8
S8 58.4 4.6 4.8 91.7 91.3 0.7 0.9
S9 66.8 2.7 2.9 94.4 94.0 0.7 0.9
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Figure 6.4 SEM-EDS line profile of the nickel riahea in the Fe-6.4Ni-0.7Mo-0.7C alloy.

To accurately quantify the nickel concentrationhat interface between martensite and austenite,
transmission electron microscopy (TEM) was usedeéu, TEM offers higher spatial resolution
EDS analysis than SEM, since the volume of X-rayegation is calculated to be about 11 nm for
TEM compared to 0.@m for SEM. Diffraction patterns were also obtainedlearly identify the
studied microstructural constituents. Figure 6.% i$EM micrograph of an interface, with the
corresponding diffraction patterns and EDS spedilee phase above the interface is austenite
with a nickel composition of 25.3 wt.% while undbie interface the phase is martensite with a
composition of 23.6 wt.%. The copper peaks in tiESEpectrum are due to the copper grid.
These results clearly indicate that under rapidisgawo types of nickel rich microstructural
constituents are present:. martensite with a nickekcentration under 25 wt.% Ni and austenite
when the nickel composition is above 25 wt.% Ni.
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Figure 6.5 TEM micrograph of the interface betwaastenite and martensite in the Fe-6.4Ni-
0.7Mo0-0.7C alloy with the corresponding diffractipattern and EDS spectra.

6.4.3 Fatigue properties

Fatigue properties of PM steels are strongly infaexl by porosity. The size and shape of the
pores and the stress concentration associatedthath will affect the endurance limit. Indeed,
microcracks usually originate from pores with thighlest concentration factor [14,19,20,24].
Figure 6.6 compares the size and the shape fagtinibdtions of the pores for the two alloys to
study the impact of the size and amount of nickelger on the porosity. These results show that

the pores are more irregular than spherical antltiiear major axes are mostly under @on.
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Also, since the results are similar for both allay® effect of the porosity can be neglected when
comparing the endurance limit of the two alloys.

50 12
mmm Fe-2.4Ni-0.7Mo-0.7C = Fe-2.4Ni-0.7Mo-0.7C
3 Fe-6.4Ni-0.7Mo-0.7C | _ = Fe-6.4Ni-0.7M0-0.7C

Frequency (%)

= 3
Frequency (%)
N B D

0 J”—Iﬂ—lﬂ-n,n . : : : 0
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© =

Figure 6.6 Pores characteristics: (a) size didfiobuand (b) morphology distribution.

The fatigue behavior of the two alloys is illus&atn the stress vs cycles curves in figure 6.7 and
Table 6.4 summarizes the endurance limit in terh#086, 50% and 10% survival. These results
are similar for both alloys, hence their microstwal difference has no impact on the endurance
limit. The presence of 6 vol.% of austenite hashbemeficial nor detrimental effect on the
endurance limit for a PM steel containing 90% mestie. However, the observations of run-out
samples of the Fe-6.4Ni-0.7Mo0-0.7C alloy show thespnce of microcracks (fig. 6.8). These
microcracks were present at the austenite/mareengigerface and not inside the austenite area.
The following paragraph explains why the preserfddese microcracks does not have an impact

on the endurance limit.
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Figure 6.7 S-N curves for both alloys, tested at®1 in the sinter hardened and tempered

conditions.

Table 6.4 Endurance limit for both alloys, obtairmdthe staircase method with a run-out limit
of 2 millions cycles

Alloy Endurance limit (MPa) Standard
deviation
O90 Os0 O10
Fe-2.4Ni-0.7Mo0-0.7C 211 223 234 8

Fe-6.4Ni-0.7Mo0-0.7C 213 224 234 8
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Figure 6.8 Interfacial cracking (IC), observed om@a-out sample of Fe-6.4Ni-0.7Mo-0.7C alloy,
at a stress amplitude of 220 MPa.

Figure 6.9 presents SEM micrographs of a fatiguepda tested under a stress amplitude of 220
MPa interrupted after different cycles. Figure & shows austenite/martensite interfacial
cracking (IC) early in the test life, after 50 tlsamds cycles. However, when the fatigue test is
resumed and interrupted again after 250 thousaclésyfigure 6.9 (b) shows that the microcrack
did not propagate. This phenomenon was observedaimy other sites across the specimen and
can be explained using fracture mechanics. Indgmdstress intensity factor associated with a

crack is given by the following equation:
K =aoJm (6.1)
whereais a parameter that depends on the specimen ackl gemmetry, and is the length of

the crack. Under fatigue loading, the range of stress intensity factolK, governs crack

growth and is defined as:

AK =K —K,. (6.2)

min

Hence by combining equations 1 and 2:

MK =aJmlo,, -0o,,) (6.3)
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In our case, for a surface crack in an unotcheeetpoint bending fatigue specimen, the value of
ais between 1.0 and 1.1 [29]. Also, the value ef ¢hack length due to interfacial cracking can
be regarded as equivalent to the major axis of ahstenitic area. Figure 6.10 shows the
distribution of the major axis of the austenitigie. Hence, the crack length should be under 40
pm at a cumulative frequency of 90%. For a stresglitime of 220 MPa and a crack length of
40 pm, 4K, is equal to 5.4 MPa M. This value can be compared to the threshold vaKig
below which cracks behave as non propagating cr&isabajaet al obtained a value fafKy,

of 13.5 MPa M® atR = 0.1 for a Fe-4Ni-1.5Cu-0.5Mo alloy with a sinmilicrostructure but at a
higher density of 7.4g cth[16]. The influence of density odKy, is, however, small for a
density range between 7.2 and 7.4 g>cf80]. Hence, thedK associated to microcracks
originating from austenite/martensite interfaciahaking is well below the threshold value.
Therefore the austenite area, even if their interfaith martensite leads to cracking, are not a

governing factor for the endurance limit of a FéMi-0.7Mo-0.7C PM steel.

10 pm L 2, : 10 pm

Figure 6.9 Microcrack at the autenite/martensiterface observed on micrographs of Fe-6.4Ni-
0.7Mo0-0.7C alloy fatigue sample interrupted affa):50 000 cycles and (b) 250 000 cycles.
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Figure 6.10 Distribution of the major axis of thestenite areas in the Fe-6.4Ni-0.7Mo0-0.7C

alloy.

6.5 Conclusions

The microstructural characterization of a Fe-2.8Ni5Mo-0.7C where 2 wt.% fine size nickel
powder was admixed and a Fe-6.4Ni-0.75Mo0-0.7C witevet.% standard nickel powder was
admixed, shows that both alloys are sinter harden#&bcooling rate between 1.5°C/s to 2.5°C/s
leads to a martensite content of 90 vol.% for katbys. When 6 wt.% of standard size nickel
powder was added, a 6 vol.% of austenite was addawvhile the use of 2 wt.% fine size nickel
powder nearly completely avoided the formation adkel rich austenite. However, the lower

nickel content increased the bainite content.

High resolution X-ray EDS TEM analysis combined hwélectron diffraction showed that the

nickel rich areas are a combination of austeni®e4@ wt.% Ni) and martensite (< 25 wt.% Ni).

Fatigue tests carried out on both alloys showetldhavol.% of austenite has no impact on the
endurance limit. Cracks were not observed in thetemitic areas. Interfacial cracking, however,

between austenite and martensite was observedtemuipted fatigue test specimens. However
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the length of these cracks, associated to theafitee austenitic area, and the stress amplitude at
the endurance limit lead to a range of the stretEnsity factor below the threshold value of this

material.
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CHAPITRE 7 DISCUSSION GENERALE

Dans ce chapitre, les différents résultats présemd@s les trois articles et dans le compte rendu
de conférence seront discutés, le but étant derardeur importance dans la compréhension de
'influence des parametres de production des adiersla métallurgie des poudres sur les
propriétés meécaniques. Les résultats discutes tsdivisés selon les grandes étapes du procéde
de production (voir figure 1). Dans la premieretiex; I'influence de la poudre de base ainsi que
les éléments d’alliage ajoutés sur la microstrectat sur les propriétés mécaniques seront
abordées. Dans la deuxiéme section, I'influencéyda de pressage sur la densité sera discutée.
Finalement, la troisieme section comparera le mtéadinfiltration au cuivre et le traitement

d’autotrempe qui sont effectués durant le frittage.

7.1 Poudres de base et éléments d'alliage

Deux caractéristiques principales de la poudre ake lont été étudiées dans le cadre de cette
these : la teneur en MnS pré-allié et la présemceickel pré-allié. Dans le premier cas, le MnS
est pré-allié afin d’augmenter l'usinabilité degqes produites. Dans le deuxieme cas le nickel
est ajouté afin d’augmenter la trempabilité et Ipeoprietés mécaniques de l'acier.
L’augmentation de l'usinabilité et de la trempaBilpermet de diminuer les colts de production
de piéces d’aciers par métallurgie des poudrediguae 7.1 présente nos travaux sur I'influence
de la teneur en MnS pré-allié sur les propriétédraction et sur la limite d’endurance d’'un
alliage Fe-2.0Cu-0.7C ayant une dureté de 90 HRBpIDs, la figure 7.2 présente l'influence de
0.65 % MnS sur les alliages Fe-0.7Mo0-0.45Ni-1.5€CEe20.7M0-0.9Ni-1.5Cu qui posseédent des
duretés de prés de 40HRC. Nos résultats montrenteqorésence de 0.65%MnS n’affecte pas les
propriétés mécaniques statique et dynamique aptamtdes piéces de dureté moyenne que pour
des pieces de haute dureté. Cependant, lorsgaedarten MnS augmente jusqu’a 1% MnS, une
importante baisse des propriétés est remarquési, Auttilisation de poudres de base contenant
1% MnS pré-allié est recommandée dans les cassopripriétés mécaniques ne sont pas un
facteur important dans la conception de piecesuet ags derniéres nécessitent des opérations
d’'usinage. Cependant, pour les applications deehaetformance ou de bonnes propriétés

statiques et dynamiques sont requises, la teneMinéhpreé-allié doit étre limitée a 0,65%.



143

600

m— 0 % MnS

500 | - == 0.35% MnS

m 0.65% MnS

- — 1.0% MnS
& 400 - Ea T
=3
(]
£ 300 1
E
S 200 -
o

100 ﬂ

0 p | |
R R

e m Gend, 50%

Figure 7.1 Influence de la teneur en MnS pré-aliias la poudre de base sur les propriétés
mécaniques d'un alliage Fe-2.0Cu-0.7C d’une dutet80 HRB et d’une densité de 7.0 gicm
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Figure 7.2 Influence de 0.65% MnS pré-allié dansdadre de base sur les propriétés
mécaniques d’alliages Fe-Mo-Ni-Cu-C de dureté deiRT et d'une densité de 7.0 gftm

Un autre point important de ces résultats estdagnce d’'une quantité suffisante de petits défauts
(inclusions de Mn& 8 um), qui devient un facteur dominant sur le compuget en fatigue
comparativement a la présence de gros défautss(poB® um). Ce résultat indique que les
théories sur I'importance de la taille du plus giégauts sur la limite d’endurance (diagramme de
Kitagawa ou modéle de Murakami, voir section 2.lptgsentent une limitation et qu’elles
doivent étre appliquées avec précaution en mégadiutes poudres.
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L'utilisation de poudre pré-alliée au nickel (0.4bpermet d’augmenter la trempabilité de I'acier
élaboré par métallurgie des poudres. La figureco@pare la microstructure obtenue pour un
alliage (Fe-0.7Mo0-0.45Ni)-1.5Cu-0.65C a un alligge-0.7Mo0)-1.5Cu-0.65C (les parentheses
indiquent la composition de la poudre de base). hesostructures ont été obtenues pour la
méme condition de refroidissement rapide, soit eeritr25 a 2.0°C/s pour la gamme de
température entre 550°C et 350°C. Ces résultatgraminque la présence de nickel pré-allié
augmente de maniere importante la trempabilit€alkabe. En effet, la fraction volumique de

martensite passe de 44% a 81% grace a I'ajout4®®de nickel pré-allié. Ce résultat montre
que lorsque le procédé d’autotrempe est envisagépoudre de base utilisée doit étre

suffisamment pré-alliée afin d’atteindre le nivelutrempabilité requis.

Figure 7.3 Microstructure obtenue aprées un traitérd&autotrempe pour des alliages (a) (Fe-
0.7M0-0.45Ni)-1.5Cu-0.65C et (b) (Fe-0.7Mo0)-1.5C64C.

La teneur en éléments d’alliage ajoutés affectarssiala microstructure obtenue aprés le
traitement de frittage et d’autotrempe. La figuré grésente différentes microstructures obtenues
selon la composition en éléments d’alliage ajowtésne méme poudre de base (Fe-0.7Mo-
0.45Ni). L'influence de la taille de la poudre dekel ajoutée a aussi été étudiée. Deux types de
poudres de nickel ont été utilisés : une poudnedstal ayant un diamétre dguB et une poudre
fine ayant un diamétre deim. Le tableau 7.1 présente la fraction volumique censtituants
microstructuraux en fonction de la composition 'ddidge. Ces résultats montrent I'importance
de la teneur en éléments d'alliage sur la trempébile l'alliage et sur I'hnomogénéité de la

microstructure. L'ajout de 6% nickel permet d’augnes la trempabilité mais entraine aussi la
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formation de régions austénitiques riches en nidKatilisation d’une poudre plus fine de nickel
permet d’obtenir une bonne trempabilité tout etadtila présence des zones austénitiques riches
en nickel. La diffusion plus complete due a lalégilus fine de la poudre de nickel permet aussi
d’obtenir une fraction volumique semblable de masiie pour une concentration en nickel plus
faible (2%Ni).

L5
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Figure 7.4 Microstructure aprés traitement d’agtioipe des alliages (a) (Fe-0.45Ni-0.7Mo)-
0.5Ni(std)-1.5Cu-0.65C (b) (Fe-0.45Ni-0.7Mo0)-0.5Mi}-1.5Cu-0.65C (c) (Fe-0.45Ni-0.7Mo)-
6Ni(std)-0.7C et (d) (Fe-0.45Ni-0.7Mo)-2Ni(fin)-GC7
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Tableau 7.1 Fraction volumique des constituantsastoucturaux apres traitement d’auto trempe
en fonction des éléments d’alliage ajoutés a lalpode base Fe-0.4Ni-0.7Mo

Alliages Fraction volumique des constituants
microstructuraux
Martensite Bainite  Austenite
(Fe-0.45Ni-0.7Mo0)-0.5Ni(std)-1.5Cu-0.65C 84 14 2
(Fe-0.45Ni-0.7M0)-0.5Ni(fin)-1.5Cu-0.65C 88 11 0
(Fe-0.45Ni-0.7Mo)-6Ni(std)-0.7C 89 5 6
(Fe-0.45Ni-0.7Mo)-2Ni(fin)-0.7C 91 9 <0.5

Les microstructures obtenues a partir des essaseptes a la figure 7.4 et le tableau 7.1 ont
permis d'étudier I'effet des zones austénitiquadalimite d’endurance. Le tableau 7.2 compare
les limites d’endurance des alliages avec ou sag®nms austénitiques riches en nickel. Ces
résultats ne montrent pas d'influence positive agative de ces régions sur la limite
d’endurance. Ce résultat est particulierement @ssant. En effet, reccemment des études ont
pointé du doigt les zones riches en nickel et &ftats néfastes sur le comportement en fatigue
(Deng, 2008; Wu, 2006A; Wu, 2006B; Wu, 2007). Cejzan, les résultats présentés dans ces
études, ne permettent pas de conclure sur l'infleerelle des zones riches en nickel sur le
comportement en fatigue. Ces études semblent plotfdser des technologies plus colteuses qui
limitent la présence des zones riches en nickel. @Rample, Denget al (2008), suggerent
I'utilisation d’'une poudre alliee par diffusion. $eéléments d'alliage de ces poudres,
principalement le nickel, sont alliés a la poudeebdse par une étape supplémentaire de frittage.
Les avantages de ces poudres sont qu’elles samtphapressibles que les poudres pré-alliées et
gu’elles permettent I'obtention d’'une microstruetyplus homogeéne comparativement a I'ajout
d’éléments d’alliage. Wet al (2006, 2007) suggérent plutbt I'utilisation d’'upeudre pré-alliée

au chrome en combinaison avec I'ajout de nickel.efat, selon eux, la présence de chrome
facilite 'hnomogénéisation du nickel en réduisaat répulsion entre le carbone et le nickel.
Cependant, le chrome diminue la compressibiliténétessite des conditions de frittage

particulieres (faible point de rosée et températigdrittage élevée) afin d’éviter I'oxydation du
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chrome. Les résultats de cette thése montrent'gilesation d’une poudre de nickel plus fine est
une option intéressante afin d’éviter les zoneséaitgques riches en nickel tout en maintenant

une bonne trempabilité.

Tableau 7.2 Influence des régions austénitiqguéesien nickel sur la limite d’endurance

Alliage Densité Dureté Fraction Limite
(g/cm?) apparente volumique  d’endurance
(HRC) d’austénite (MPa)
(Fe-0.45Ni-0.7Mo)- 7.0 38.3 2 173 +4
0.5Ni(std)-1.5Cu-0.65C
(Fe-0.45Ni-0.7Mo)- 7.0 39.8 0 178 +4
0.5Ni(fin)-1.5Cu-0.65C
(Fe-0.45Ni-0.7Mo0)-6Ni(std)- 7.2 29.1 6 223+8
0.7C
(Fe-0.45Ni-0.7Mo)-2Ni(fin)- 7.2 31.6 <0.5 224+ 8
0.7C

7.2 Influence du pressage

La densité finale de la piece d’acier élaboréerpétallurgie des poudres est un des parametres
déterminants de ses propriétés mécaniques. Enaéterdensité finale de la piece est celle
obtenue apreés le pressage. En effet, pour desiopeste précisions géométriques et de stabilité
du procédé, il est préférable d’éviter une deraiiicn ou un gonflement durant I'étape de
frittage. La méthode conventionnelle de simple sge uniaxial ne permet pas d’atteindre de
hautes densités>(7.1 g/lcni). De plus, lutilisation de poudres pré-alliéesmiive la
compressibilité du mélange. Ainsi, pour les appicces de haute performance, la technique du
double pressage/double frittage (DPDF) est undatgmiques utilisées. Le tableau 7.3 compare
la densité obtenue pour deux mélanges en fonctidgpe de pressage. Ces résultats montrent, la

possibilité d’obtenir un gain de prés de 0.3 g/gréce & la méthode DPDF. Cette méthode peut
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ainsi étre utilisée soit pour atteindre une trestdalensité pour des mélanges compressibles

(>7.4 glcnd) ou d’augmenter la densité des mélanges peu casiples.

Tableau 7.3 Influence du double pressage/doulitede sur la densité

Mélanges Pressage DPDF Densité
uniaxial - (g/cnt)
(MPa) 1% pressage 1% frittage 2°™ pressage
(MPa) (MPa)
(Fe-0.7Mo- 690 6.83
0.45Nii) + 6Ni
(std)-0.85 Gr 690 800°C/30 min 690 7.14
(Fe-0.7Mo- 690 6.85
0.45Ni) + 2Ni
(fin)—=0.85 Gr 690 800°C/30 min 690 7.12

7.3 Frittage et opérations secondaires

Dans cette étude, les conditions standard dedettmt été utilisées. Toutes les pieces étudiées
dans cette thése ont été frittées a 1120°C peng@nminutes. Cependant, deux procédés
différents reliés au frittage ont été étudiés sémpant afin d’améliorer les propriétés mécaniques
des aciers. Dans un premier cas, l'infiltrationcaivre effectuée en méme temps que I'étape de
frittage, a été étudiée. Ensuite, le traitementiiempe effectué directement a la sortie du four
de frittage a l'aide d’un refroidissement par je&t gaz a été abordé. De plus, une opération
secondaire de revenu est effectuée apres le tentediautotrempe. Le tableau 7.4 compare les
limites d’endurance obtenues par ces deux techsiqueelle d’'un acier Fe — 2Cu — 0.7C. Les
duretés apparentes ainsi que la densité des pigpess frittage sont aussi présentées.
Premierement, il a été montré au chapitre 5 quidiitiation au cuivre améliore de 20% et de
40% Re et Ry, respectivement. Cependant, la limite d’endurariasagmente que de 10%. Cette
augmentation ne correspond pas a ce qui est généat obtenu pour une augmentation de la
densité de plus de 0.3 g/énkn effet, la littérature montre qu’une augmeptatie 0.3 g/crhse
traduit par une augmentation de 25% de la limitendurance (Christian & German, 1995;

Sonsino, Schlieper & Huppmann, 1984). Ainsi, I'imfition au cuivre peut étre utilisée dans la
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production de pieces qui nécessitent de bonnesriptép mécaniques statiques mais qui ne

seront pas soumises a des contraintes cycliques.

Tableau 7.4 Influence de l'infiltration au cuivré @u traitement d’autotrempe sur la limite
d’endurance

Procédé Composition Densité Dureté Limite d’endurance
apparente (MPa)
Standard Fe —2Cu — 7.00 90 HRB 1636
0.7C
Infiltration au Fe —2Cu - 7.57 101 HRB 179+ 10
cuivre 0.7C + 8Cu
Autotrempe Fe —6.4 Ni— 7.2 29.1 HRC 223+8
0.7 Mo -0.7C

Le traitement d’autotrempe, combiné a la techniquedouble pressage/double frittage permet
d’augmenter la limite d’endurance de prés de 40%pavativement a I'acier Fe — 2Cu — 0.7C.
L’effet combiné d’'une plus haute densité et d’'uhesghaute dureté de la microstructure permet

d’augmenter de facon significative les propriét@&camiques dynamiques.

Une autre observation importante ressort de la epagon de ces deux procédés. Dans les deux
cas, la microstructure est hétérogene et est toéstd’'une fraction volumique de prés de 5% de
régions molles dans une matrice plus dure. En ,eftetfigure 7.5 compare les deux
microstructures obtenues apres les procédés rdspeeat microdureté des différents constituants

microstructuraux est indiquée sur les micrographies
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Figure 7.5 Constituants microstructuraux et lenetiipour (a) un acier infiltré au cuivre et (b)

un acier au nickel autotrempé.

La présence de régions molles dans une matricentagas la méme influence sur les propriétés
dynamiques dans les deux cas étudiés. En effetdpitre 5 montre que la présence du cuivre
nuit aux propriétés en fatigue, tandis que le da montre que les régions austénitiques n’ont
pas d'influence sur la limite d’endurance. Cependdans les deux cas des microfissures a
I'interface des régions molles et de la matrice &t observées (fig 7.6). De plus, la taille des
régions molles est similaire dans les deux caseftat, I'axe principal des régions de cuivre et
d’austénite est inférieur a 40n pour une fraction cumulative de 80%. La difféeniteffets des
régions molles sur le comportement en fatigue digup par la différence dans la distribution de
ces régions. En effet, le cuivre, en infiltrantplarosité ouverte, forme un réseau 3D complexe,
tandis que l'austénite est distribuée sous forriletd’ entourés de martensite. Ainsi, la taille des
microfissures associées a la décohésion de I'adertuivre/perlite sera beaucoup plus grande
gue la taille de I'interface austénite/martenditee microfissure plus longue augmente le facteur
d’intensité de contrainte et permet donc d’atteentir niveau seuil de la variation du facteur
d’intensité de contrainte et d’amorcer la propagatde fissures longues pour un niveau de

contrainte plus faible.



Figure 7.6 Microfissures observées aprés essdetidae a l'interface (a) de la perlite et du
cuivre (b) de la martensite et de I'austénite.

7.4 Synthése des résultats

Il est intéressant ici de comparer nos réesultateux présentés dans la littérature et dans les
normes utilisées en métallurgie des poudres. Léedab7.5 présente les résultats les plus
représentatifs obtenus dans le cadre de cette ¢héeseix présentés dans la littérature. Le tableau
7.5 est divisé en quatre parties selon le typeliakp étudié. De plus, afin de comparer nos
résultats de fatigue endurance, des diagrammesodein@an ont été construits. En effet, la
majorité des résultats de fatigue présentés dditglature (et dans la norme MPIF35) sont pour
des rapports de contraintBsde -1, tandis que nos essais ont été effectuésRide 0.1. La
méthode proposée par Goodman permet de tenir codgtkiinfluence deR sur la limite
d’endurance (Bailoret al. 2002). Cette méthode donne la valeur tolérabld’ateplitude de
contrainted, pour differentdR, pour un matériau dont la résistance a la tracBgrest connue et
dont la limite d’endurance a été déterminée poeraontrainte cyclique alternée symeétrigRe=(

-1). Les diagrammes de Goodman présentés a laefigiront été construits a partir des valeurs

de résistance a la traction et de limite d’enduzaivées de la norme MPIF35.
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Tableau 7.5 Comparaison des propriétés mécanidueses dans cette thése a celle dans la
littérature

Alliages p Re Rm ds (MPa) Réferences
(g/cn?) | (MPa) | (MPa)

04 50% T4 90%

ACIER PERLITIQUE STANDARD

Fe-2Cu-0.7C 7.0 396 | 487 164 152
(R=0.1)| (R=0.1)

Fe-2Cu-0.8C 7.0* 420 475 198 MPIF35

Fe-2Cu-0.8C 7.2 450 520 230 MPIF35

Fe-2Cu-0.8C 7.1 221 Bergmanal.
2003

ACIER INFILTRE AU CUIVRE

Fe-10Cu-0.7C 7.57| 499 719 179 166
(R=0.1)| (R=0.1)

Fe-10Cu-0.7C 7.3 410 600 230 MPIF35

Fe-10Cu-0.6C 7.4 540 650 Campeosl. 2008

* Valeur estimée par interpolation linéaire
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Tableau 7.5 Comparaison des propriétés mécanidueses dans cette thése a celle dans la
littérature (suite et fin)

Alliages p Re Rm ds (MPa) Réferences
(g/c?) | (MPa) | (MPa)

04 50% T4 90%

ACIER AUTOTREMPANT

Fe-6.4Ni-0.7M0-0.7C| 7.2 224| 213
(R=0.1) (R=0.1)

Fe-2Cu-2Ni-0.6Mo- 7.2 860 290 MPIF35
0.7C
Fe-1.5Cu-0.5Mo0-4Ni-| 7.1 277 Bergmaat al.
0.8C 2003
Fe-2Cu-1.5Mo-4Ni- 7.1 330 Bergmaat al.
0.8C 2003

ACIER HAUTE DENSITE TREMPE ET REVENU

Fe-6Ni-0.85M0-0.4C 7.5 361 Gethiegal. 2005

Dans la premiere partie, les résultats de notiagallde référence, le Fe-2.0Cu-0.7C contenant
0.65% de MnS preallié est comparé a la littéraaira la norme MPIF35. Ceci nous permet de
conclure que les résultats en traction sont sineiad la littérature avec des valeursdet deRy,

de prés de 400 et 475 MPa respectivement. De fufigure 7.7 a) montre que la limite
d’endurance que nous avons obtenue est |égérempétiesure aux résultats présentés dans la
norme, car elle se retrouve a I'extérieur du diagre de Goodman. Nos résultats de fatigue se
comparent aussi avantageusement a ceux présentéBepgmanet al. (2003), qui sont

semblables a ceux de la norme MPIF35.
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Figure 7.7 Diagramme de Goodman construit a pdesrdonnés deRet degy de la norme
MPIF35 pour (a) l'alliage Fe-2.0Cu-0.7C, (b) lialie Fe-10Cu-0.7C infiltré au cuivre et (c)
l'alliage autotrempant Fe-6.4Ni-0.7Mo-0.7C.

La deuxieme partie du tableau 7.5 compare lestegswbtenus par la méthode d’infiltration au
cuivre. Nos résultats de résistance a la tractiopagticulierementR,, sont supérieurs aux
résultats de la norme MPIF et de Campbal (2005) de 16% et 10% respectivement. Cet écart
est principalement expliqué par la plus haute dénde nos pieces. Cependant, la limite
d’endurance que nous avons obtenue est semblaeléegprésentée dans la norme MPIF35, voir
figure7.7 b), malgré le fait que nos piéces possedee densité supérieure de prés de 0.3%/cm
Cette observation peut étre expliquée par la détohéle I'interface cuivre — acier qui devient le
facteur limitatif de la durée de vie en fatigue @esers infiltrés et ce, peu importe la densité
finale obtenue. Cependant, des travaux supplénmegataeraient nécessaires afin de confirmer
cette explication.
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La troisieme partie du tableau 7.5 compare les r@tEs en fatigue d’aciers autotrempants.
Premierement, le graphique 7.7 c) montre que redteds sont similaires a ceux présentés dans
la norme MPIF35 pour un alliage autotrempant depmsition différente mais de méme densité.
De plus, afin de confronter nos résultats a ceuwBedmmanet al (2003), on peut comparer
'augmentation de la limite d’endurance gu’ils afitenue pour leur alliage autotrempant par
rapport a leur acier de référence a I'augmentafio® nous avons observée. Ainsi, ils mesurent
une augmentation par rapport a I'alliage de réféeeate 25% et de 49% de la limite d’endurance
pour les alliages Fe-1.5Cu-0.5M0-4Ni-0.8C et Fe-AGGMo0-4Ni-0.8C respectivement, tandis
gue nous observons une augmentation de 36%. D'arnegtte augmentation tient aussi compte
de 'augmentation de 0.2 g/érde la densité et d’autre part notre alliage déregfce possédait
des propriétés supérieures a celui de Bergetaal.. On peut tout de méme, conclure que la

teneur plus élevée en molybdéne semble favorisemailleure performance en fatigue.

Finalement, la quatriéeme section montre que poteribles meilleures propriétés en fatigue
endurance, 'augmentation de la densité combingetéaitement de trempe et revenu demeure la

méthode privilégiée.
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CONCLUSION

Les travaux exécutés dans le cadre de ce doctotgiesmis une meilleure compréhension de
l'influence des parametres de production des adiersla métallurgie des poudres sur les
propriétés mécaniques statigues et dynamiques.ilitaiton de diverses techniques de
caractérisation microstructurale a permis de détemni’influence des paramétres de production
sur la porosité et la microstructure. Des essaiduiteté, de traction et de fatigue endurance ont
mis en évidence l'influence de la porosité et denlarostructure sur les propriétés mécaniques
des aciers élaborés par métallurgie des poudrealdrient, les résultats de cette thése montrent
'importance de la compréhension de la relationreerié procédé, la microstructure et les

propriétés.

L’influence sur les propriétés mécaniques de lapmsiiion de la poudre de base en MnS a été
déterminée. Plus spécifiqguement, les conclusionsastes peuvent étre tirées sur l'influence de
la teneur en MnS préallié sur les propriétés mépsas statiques et dynamiques d’un acier Fe —
2Cu — 0.7C ayant une densité de 7.0 dicm

* L’augmentation de la teneur en MnS de la poudrbas® de 0% jusqu'a 1.0% augmente
la fraction volumique et la taille des inclusions WInS et des oxydes mixtes, mais,

diminue la sphéricité des inclusions et la distagmtiee les inclusions.

» La présence jusqu’a 0.65% de MnS preallié n'a padiwence significative sur la limite

d’élasticité, la résistance a la traction et laténd’endurance.
* Lorsque la teneur en MnS est augmentée de 0.65%0&aNINS :

o La limite d’élasticité et la résistance a la trantdiminuent de plus de 15%. Cette
diminution est attribuée a linitiation de microd#s qui se produit pour un
niveau de contraintes plus faibles pour des inchssiplus grosses, plus
irrégulieres et plus rapprochées. De plus, l'aralfractographique montre un
endommagement microstructural plus important dassplonts de frittage pour
I'alliage contenant 1.0% de MnS. En effet, de gussses microcavités, associees
aux plus grosses inclusions de MnS, croissent @p&lement et favorisent une

rupture pour un niveau de contrainte plus faible.
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o La limite d’endurance diminue de 16%. L’augmentatite |a taille des inclusions
ainsi que leur morphologie plus irréguliere augraehie facteur d’intensité de
contrainte favorisant l'initiation de microfissur@sun niveau de contrainte plus
faible. De plus, la diminution de la distance emé®inclusions et 'augmentation
de la taille des inclusions augmentent la densténtrofissures, favorisant ainsi

leur coalescence en une fissure principale etdtura finale.

« L’élaboration par métallurgie des poudres de pi&tasiers a teneur élevée en MnS pré-
allié (afin d’améliorer leur usinabilité) modifia ktaille et la morphologie des inclusions.
Ceci entraine une diminution de 15% des propriétésaction et en fatigue. La réduction
des propriétés meécaniques limite la teneur en MoBvgnt étre utilisée lors de la

production d’aciers a usinabilité améliorée.

Ces résultats sont particulierement importantd’icdluence de la teneur en MnS préallié sur la
taille des inclusions non métalligues a été idedifpour la premiere fois. De plus, les
mécanismes responsables de la diminution des ptépriont été clairement expliqués.
Finalement, la présence de petits défauts devierfacteur dominant sur le comportement en
fatigue comparativement a la présence de gros wefaa qui souléve des questions sur des

théories existantes.

Cette thése a aussi permis d’étudier des procéstéseftant de mettre en ceuvre des pieces pour
des applications de hautes performances. Premiateirdtude de l'influence de linfiltration
d'un acier Fe-2.0Cu-0.7C avec 8% de cuivre sur pesprietés meécaniques statiques et

dynamiques d’un acier, permet d’arriver aux conolus suivantes :

» Durant linfiltration, le cuivre liquide remplit laporosité ouverte sans modifier le
squelette de la matrice d’acier. La diffusion diveeidans les particules d’acier conduit a
une solution solide sursaturée en cuivre, ce qtiagme un durcissement par solution

solide et une augmentation de 20% de la microdMietéers de la matrice.

* Le procédé d'infiltration augmente respectivemen®0% et de 45% la limite d’élasticité
et la résistance a la traction. Cette amélioraishdue a l'augmentation de la section
effective supportant la charge, a la diminutiodadeoncentration de contrainte associée a
la porosité ouverte et a 'augmentation de la dudst la matrice perlitique. La résistance

a la traction est aussi améliorée grace a la grahdwilité du cuivre qui permet
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d’accommoder la déformation plastique et donc dsriduer plus uniformément la
contrainte a travers la piece et d’augmenter I'gieeabsorbée durant I'essai.

» L'infiltration au cuivre a augmenté la limite d’eménce de 10%. La diminution de la
concentration de contrainte associée aux pores @ilesla diminution de la propagation
de fissures causée par la déformation plastiquéagrt de fissures sont les causes de
'augmentation de la résistance a la fatigue. Cdpen I'écart entre la limite d’élasticité

du cuivre et de la matrice d’acier conduit & ussdiation de cette interface.

Ces résultats sont significatifs car ils fournigspour la premiere fois des résultats fiables sur
l'influence de l'infiltration au cuivre sur la lire d’endurance. Le durcissement de la matrice
d’acier causé par la diffusion du cuivre est autairement illustré. De plus, les mécanismes

limitant la durée de vie en fatigue des piecedtigés ont été identifiés.

Le procédé d'autotrempe combiné au double pressdgeble frittage a été étudié. Plus

spécifiguement, l'influence de la taille et de laaqgtité de poudre de nickel ajoutée sur les zones
riches en nickel d’alliages autotrempants a étéliétu Les conclusions suivantes peuvent étre
émises sur la caractérisation microstructurale ¢eramles zones riches en nickel ainsi que leur

influence sur la limite d’endurance d’acier autotpant élaborés par métallurgie des poudres :
» La caractérisation microstructurale montre que :

o L’alliage Fe — 2.4Ni — 0.75Mo — 0.7C ou 2% de paufine de nickel est ajoutée
et l'alliage Fe — 6.4Ni — 0.75Mo — 0.7C ou 6% deigh@ standard de nickel est
ajoutée sont autotrempants. Leur microstructure@sstituée de prés de 90% de

martensite pour un taux de refroidissement en&®Cls et 2.5°C/s.

0 Une fraction volumique de 6% d’austénite est préesdans l'alliage Fe — 6.4Ni —
0.75Mo - 0.7C.

o L'utilisation de poudres fines de nickel évite gres completement la présence de

zones austénitiques riches en nickel.

0 L'analyse spectrométrique des rayons X a hauteluéso spatiale combiné a
I'analyse des clichés de diffraction électroniquentne que les zones riches en
nickel sont une combinaison d’austénite (25-40% édide martensite ( < 25%
Ni).
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* Les résultats des essais de fatigue montrent que :

o La présence d'une fraction volumique de 6% d’autsgénche en nickel n'a pas

d'influence sur la limite d’endurance.

bY

o L’initiation de microfissures se produit & l'intadfe de l'austénite et de la
martensite. Cependant, la longueur de ces mictoéiss associée a la taille des
régions austénitiques, n’entraine pas leur propagagiour des amplitudes de

contrainte prés de la limite d’endurance.

Ces résultats sont importants car pour la prenf@seles zones riches en nickel ont été 'objet
d’'une caractérisation microstructurale complete.ples, ces résultats contribuent a la meilleure
compréhension de l'influence des zones riches ekehsur le comportement en fatigue d’aciers

autotrempants élaborés par métallurgie des poudres.
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ANNEXE A — Machinability and dynamic properties of sinter-

hardened steel parts

Fabrice Berniéf Patrick Boilard, Jean-Paul Bailorand Gilles L’Espérance
"Ecole Polytechnique de Montréal
"Domfer Metal Powders and Ecole Polytechnique dethéah

Abstract

Previous work has shown that pre-alloyed MnS impsothe machinability of sinter-hardened
parts made with Mn-Mo-Ni powders. High performaagpplications, however, also require good
dynamic properties, particularly fatigue. In thisntext, results in the literature reported that
machinability aids can be deleterious to propertiddgen ad-mixed even in relatively small

quantities [1, 2].

The aim of this study is to investigate dynamicganies of sinter-hardened parts made with and
without pre-alloyed MnS. Results of three-point dheg fatigue of mixes of various

compositions will be reported, as well as the maahility of these mixes.
Introduction

Sinter-hardening steel powders are increasingly usehigh performance applications. These
powders enable the formation of martensite durhlmg ¢ooling stage of the sintering process,
thereby avoiding the need for heat treatment. tudihow that harder constituents like
martensite and lower bainite are beneficial mictagtiral constituents to achieve high fatigue
performance compared to softer phases like uppiitdaand pearlitd3]. Molybdenum and

nickel are known alloying elements that improvedeawability [4]. When admixed, the slow

diffusion of Ni during sintering causes the presentan austenitic Ni-rich phase. The effects of
these softer regions on dynamic properties are guolis, some authors report that it tends to
improve fracture toughness and fatigue propeftgsothers show that it is characterized by a

higher crack growth rate than harder constitug¢éls Moreover when extra-fine Ni powder is
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used, the Ni-rich areas obtained are martensitmpesed with austenitic with standard Ni
powder, increasing by 20% the UTS and by 100% dineidy hardenability deptfb].

When machining operations must be performed oreshirdened parts, the presence of hard
microstructural constituents such as martensitdeenmachining operations much more difficult
than that of non sinter-hardened parts. In ordeirtprove the machinability of these sinter-
hardened parts, different machinability aids cam$ed, such as manganese sulphide (MnS). But
when the presence of MnS has been shown to beibahéd machinability [7], some studies
show that it can also be detrimental to mecharaoal dynamic properties [1, 2]. Indeed, when
admixed MnS is used, the transverse rupture stneargd the fracture toughness decrease linearly

as the MnS content increases [2].

The first part of this study is dedicated to exaanthe fatigue properties of sinter-hardened
specimens of various compositions. The impact ¢biih in pre-alloyed and admixed condition,
on the microstructural constituents and how it @fethe endurance limits is investigated.
Moreover, two types of Ni powder are consideredimnattempt to determine the impact of its
particle size on fatigue properties. Furthermdre,gresence of machinability aids (in the form of
pre-alloyed MnS particles) on the fatigue properté sinter-hardened parts is investigated. The

endurance limit of specimens both with and withanat-alloyed MnS is therefore studied.

The second part of the study focuses on the magitityeof sinter-hardened specimens. Again,
the presence of Ni, both in the pre-alloyed and igddhcondition, is studied. In addition, the
machinability of specimens with and without presgdd MnS is investigated, using drilling
operations. Conclusions on the machinability ofdifeerent mixes will be drawn using different

machinability criteria.

Materials and Processing

Six P/M steels based on three different Domfer perevavere studied. The chemical composition
of the mixes is presented in Table A.1. All matisriaere admixed with 1.5% Cu and graphite
was added to obtain a final carbon content of 0.688&r sintering. Materials 1, 2 and 6 are all
based on MP52 : materials 2 and 6 contain an adaiti0.5% Ni of type INC® T123 PM(7.5-
8.5um) and T110 D (1-2um) respectively. Mixes 3 and 4 are based on MP52/ii¢h contains
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0.65% pre-alloyed MnS and mix 4 is admixed with%0.8i of type T123PM. Material 5 is based
on MP36FM which is pre-alloyed with MnS and does cantain Ni.

Table A.1 Chemical composition of the mixes

Base MPIF Pre-alloyed (wt.%)Admixed (wt.%) | %C after Lubrica*t
Mix
powder 35 Mo| Ni| MnS Cu Ni Sintering| (wt.%)
MTL1| MP52 FLC-4205 0.7, 045 - |15 - 0.65 0.7
MTL2 | MP52 FLNC-4205 0.7 045 - |15| 0.5(std) 0.65 0.7
MTL3 | MP52FM | FLC-4205+0.65MnS 0.7 0.450.65| 1.5 - 0.65 0.7
MTL4 | MP52FM | FLNC-4205+0.65MnS 0.7 0.450.65|1.5| 0.5 (std) 0.65 0.7
MTLS || MP36FM | FLC-4405+0.6MnS 0.7 - 0.6 15 - 0.65 0.7
MTL6| MP52 FLNC-4205 0.7/ 045 - |15 0.5(XF) 0.65 0.7

Transverse rupture test and bushing specimens pvessed according to MPIF standards. The
final density of the TRS specimens was 7.0 d/and that of the bushings was 6.7 gicrsing

a furnace equipped with a Varicool, the specimearewgintered at 1136 in 90% nitrogen and
10% hydrogen. The cooling rate was estimated tbdieeen 75C/min and 140C/min in the

temperature range from 58D to 350C. All specimens were then tempered at°’256r an hour
in a nitrogen atmosphere.

Testing Conditions

Fatigue tests on TRS specimens were carried ong wsioad control INSTRON 8502 machine
with a three-point bending fatigue apparatus operat a frequency of 20 Hz and a load ratio R
= 0.1. The staircase method, as described in MBdRdard 56, was used to determine the

endurance limit, using a 2 million cycles run-autit.

Many different criteria are used to characterize thachinability of P/M parts, including the
average thrust force, the slope of the drillabitityve and tool wear. All these different criteria
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were used to characterize the machinability ofsa@ples machined in this study. The trials were
performed using a standard drilling testbench. Adleell located under the motor allows the

thrust force to be measured while the holes aitedri

The samples used to characterize machinability veeméered bushings with the following
dimensions : an outer diameter of 34.9 mm (1.3J5an inner diameter of 20.3 mm (0.8 in) and
a thickness of 9.5 mm (0.375 in).

The tools used to characterize the machinabilityewsolid carbides with TiAIN coating, a
diameter of 3.18 mm (0.125 in) and a 130° splinpgeometry. The machinability trials were
performed with a rotating speed of 2000 rpm andilafded of 0.10 mm/rev. The holes were
through holes.

Tool wear was characterized using a scanning electricroscope and image analysis. In order
to quantitatively evaluate tool wear, the followisteps were followed : (1) an image of the

original tool is acquired in the SEM, (2) the madbility trials are performed, (3) a second

image of the tool is acquired after machining a#ayl quperimposition of the two images and

image analysis to have a quantitative measureabfwear. The presence of buildup edges has to
be carefully and thoroughly examined; failing torreatly identify these buildup edges will

induce errors in the quantification of tool wear.
Microstructure

The volume fraction of the main microstructural sinients was determined using optical
microscopy and a Clemex Visithautomated image analysis system. Table A.2 surapsathe

results obtained for each blend studied.
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Table A.2 Microstructural constituents

Microstructural constituents (%)
Mix MPIF 35
Bainite/Pearlite Martensite Austenitic Ni-rich

MTL1 FLC-4205 19 81 -

MTL2 FLNC-4205 14 84 2

MTL3 FLC-4205+0.65MnS 17 83 -

MTL4 FLNC-4205+0.65MnS 14.5 84 15

MTL5 FLC-4405+0.6MnS 56 44 -

MTL6 FLNC-4205 11 88 -

Etched microstructures show the heteregeneousenafiihe microstructures. The microstructure
for MTL1 (fig.A.1), MP52+1.5Cu, is constituted offiae dispersion of bainite needles and some
pearlite islands (19%), in a tempered martensitetrima(81%). MTL2 (fig.A.2),
MP52+1.5Cu+0.5Ni(std.), is also composed of a @iispersion of bainite and pearlite (14%) in a
tempered martensite matrix (84%) but localizedenist Ni-rich areas (bright white regions) are
also present (2%). MTL3, MP52FM+1.5Cu, and MTL4, 32FM+1.5Cu+0.5Ni(std.), show a
microstructure similar to that of MTL1 and MTL2 pestively, but with the added presence of
pre-alloyed MnS particles as shown in the as-petistondition (fig.A.3). The microstructure of
MTLS5 (fig.A.4), MP36FM+1.5Cu, is composed of coaegeas of bainite and pearlite (56%) in a
tempered martensite matrix (44%). MTL6 (fig.A.5), PBR+1.5Cu+0.5Ni(XF), is mainly
martensitic (88%), fewer bainite needles (12%)mesent and the austenitic Ni-rich phase is not

present, as opposed to MTL2.
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Figure A.1 Microstructure of MTL1, S e e Y ey
MP52+1.5Cu. Nital 4%. Figure A.2 Microstructure of MTL2,
MP52+1.5Cu+0.5Ni(std.). Nital 4%.

Figure A.3 Microstructure of MTL3, Figure A.4 Microstructure of MTL5,
MP52FM+1.5Cu. As-polished. MP36FM+1.5Cu. Nital 4%.
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Figure A.5 Microstructure of MTL6, MP52+1.5Cu+0.%XF). Nital 4%.
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Fatigue Results and Discussion

Table A.3 summarizes the fatigue results in terfnth® endurance limit at 90%, 50% and 10%

survival, and the apparent hardness of the TRSmpes. The endurance limit is also presented

in figure A.6.
Table A.3 Endurance limit and apparent hardness
Endurance limit (Mpa) Apparent Hardnegs
Mix MPIF 35
(HRC)
090% 050% 010%
MTL1 FLC-4205 367 378 389 37211
MTL2 FLNC-4205 373 385 397 383+15
MTL3 FLC-4205+0.65MnS 370 383 396 382+1.1
MTL4 || FLNC-4205+0.65MnS 358 385 412 38.7+1.3
MTL5 FLC-4405+0.6MnS 211 254 297 25.4+3.7
MTL6 FLNC-4205 383 395 407 39.8+14
[T 90% W50% O010%)|
450
42 407
400 1 . - 389 - 385 aidd o 383 3% 385 383 >
358
E 350
g
;ﬂé 300 297
254
250
211
200
MTL1 MTL2 MTL3 MTL4 MTL5 MTL6
MP52+1.5Cu  MP52+1.5Cu MP52FM MP52FM+1.5Cu MP36FM MP52+1.5Cu
+0.5Ni(std.) +1.5Cu +0.5Ni(std.) +1.5Cu +0.5Ni(XF)

Figure A.6 Endurance limit.
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The fatigue results were plotted in S-N semi-lapanic diagrams. Figure A.7 shows the results
for mixes MTL1, MTL2 and MTL6, which allow to invagate the effect of admixed nickel
(standard and extra-fine). The use of standard NNTL2) increases the volume fraction of
martensite (by about 5%) and therefore the app#r@niness and is associated with the presence
of austenitic Ni-rich areas. These Ni-rich areasndb have a significant effect on fatigue as
shown by comparing the results of mixes MTL1 andUZTwith and without Ni). However,
when extra-fine Ni is used (MTL6), an increase @ b theo50% is observed. As reported by
Campbell & al. [8], extra fine Ni as a higher dgfan rate than regular Ni. This results in an
enhanced sinter-hardenability, an increase in theuat of martensite (by about 10%) and of
apparent hardness (by about 7%) and austenitidcNiareas are avoided. A larger volume
fraction of martensite and the absence of an attistadi-rich phase increase the dynamic
properties.

* MTL1-MP52+1.5Cu ® MTL2-MP52+1.5Cu+0.5Ni(std.) A MTL6-MP52+1.5Cu+0.5Ni(XF) ]|

430

420
410 - / \
400 {——&—af
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®
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.
\
-
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1,0E+05 1,0E+06 1,0E+07

Cycles

*

Figure A.7 S-N curves: Influence of admixed Ni.

The influence of pre-alloyed MnS on fatigue projsrtis shown in figure A.8, MTL1 (FLC-
4205) is compared to MTL3 (FLC-4205+0.65MnS) andlMTFLNC-4205) to MTL4 (FLNC-
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4205+0.65MnS). The results show that the preseh@66% pre-alloyed MnS does not have a

detrimental impact on the endurance limit, all seEmghowing @50% of about 385 MPa.

Figure A.9 compares the dynamic performance offt@e-machining blends; MTL3 and MTL5.
The lower sinter-hardenability of MTL5 (MP36FM+1.6C compared to that of MTL3
(MP52FM+1.5Cu) leads to a lower amount of martenir MTL5 compared to MTL3 (44%
compared to 83%). This decrease in the volumeifraatf martensite leads to a 34% drop in

hardness and to a 32% drop in the endurance limit.

& MTL1-MP52+1.5Cu ® MTL2-MP52+1.5Cu+0.5Ni(std.)
¢ MTL3-MP52FM+1.5Cu O MTL4-MP52FM+1.5Cu+0.5Ni(std.)
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Figure A.8 S-N Curves: Influence of pre-alloyed MnS
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Machinability Results and Discussion

The drillability curves recorded during the maclhitigy trials are shown in figures A.10 through

A.14. The effect of pre-alloyed MnS on machinapilit obtained from a comparison of the
results from blends MTL3 (MP52FM+ 1.5Cu) and MTIMR52+1.5Cu).
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Figure A.10 MTL1 : MP52+1.5Cu.

Figure A.11 MTL2 :P62+1.5Cu+0.5Ni(std).
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Figure A.12 MTL3 : MP52FM+1.5Cu.

Figure A.13 MTLBMP36FM+1.5Cu.
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Figure A.14 MTL6 : MP52+1.5Cu+0.5Ni(XF).
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The different criteria used to characterize the mrability and derived from these curves are
presented in table A.4.

Table A.4 Criteria to the evaluate machinabilityttod different mixes

Apparent Hardness Average Thrust Force Tool Wear |  Slope of the
(HRC) after 108 Holes () | (%) | Drillability Curve
MTL1 28.8+15 497 3.6+1.3 0.34
MTL2 30.3+x1.6 501 3.3+£1.2 0.27
MTL3 29.3+1.2 449 2.1+£0.7 0.15
MTL5 17.0+44 354 0.8+0.5 0.14
MTL6 30.7+2.3 493 39+1.2 0.21

For a similar apparent hardness of about 30 HRE, llends made from MP52 (MTL1 :
MP52+1.5Cu, MTL2 : MP52+1.5Cu+0.5Ni(std) and MTL&MP52 +1.5Cu+0.5Ni(XF)) show a
similar machinability. Although the average thri@tte and the slope of the drillability curve are
lower for blend MTL6, MP52+1.5Cu+0.5Ni(XF), the tomear is larger for this blend. However,
these differences are small and the machinabilitthe three MP52 blends studied can be
considered as similar. Therefore, it appears thaaddition of 0.5% Ni admixed in the blends
(either standard or extra-fine Ni) does not hawggaificant effect on the machinability of sinter-
hardened powders containing pre-alloyed Ni and Mo.

However, when removing both pre-alloyed and admixsd we find that MTL5
(MP36FM+1.5Cu) shows better machinability than thiathe other blends. All the machinability
criteria indicate an improved machinability, as theerage thrust force, the slope of the
drillability curve and tool wear are the lowest.€Bl results are in agreement with a lower
hardness a microstructure containing less marter@id more bainite/pearlite than the other
mixes. In this case, the MP36FM blend is less sinéedenable than the other blends, which

leads to a significantly lower hardness and a betgchinability.

When investigating the effect of pre-alloyed MnSrtigkes, we find that blend MTL3
(MP52FM+1.5Cu) shows a significantly better machihgy than blend MTL1 (MP52+1.5Cu).
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Indeed, for a similar apparent hardness (29 HR@)fimd that the average thrust force is lower,

as are the slope of the drillability curve and thel wear measurements. The presence of MnS
therefore significantly enhances the machinabitifysinter-hardenable powders for hardness
values of about 29 HRC.

With three different criteria used to characteriie machinability of the different blends, it is
difficult to quantify the overall improvement in ct@ainability encountered when pre-alloyed
MnS is present in the base powder. Nonethelessnvgte-alloyed MnS is present (when
comparing blends MTL3 and MTL1), we find a decreasabout 10% in the average thrust force

and the tool wear is about 1/3 lower.
Conclusions

The following conclusions can be made :

The addition of 0.5% standard Ni powder does netha statistically meaningful influence on
the endurance limit. The presence of austeniticidti-areas has not been shown to be beneficial

to fatigue properties.

The addition of 0.5% extra-fine Ni powder increaesendurance limit by 5%. This is the result

of an increased amount of martensite. Soft austdditrich areas are also avoided.

The addition of standard or extra-fine Ni powdereslonot have a significant effect on

machinability.

The presence of 0.65% pre-alloyed MnS does not haveffect on the fatigue resistance, an

endurance limit of abowmax = 385 MPa is found for mixes with and without pl@ged MnS.

The presence of 0.65% pre-alloyed MnS has a beale@itfect on machinability by reducing the
thrust force, tool wear and slope of the drillaikcurve. In the case studied, the average thrust

force was decreased by about 10% while the toot wea about 1/3 lower.

The blend that exhibited a lower hardenability (F4L@05) showed a lower apparent hardness.
When the volume fraction of martensite decreases f83% to 44% a drop of the endurance

limit of about 32% was observed.
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