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Résumé.

Les augets sont des moules métalliques qui a leur exploitation sont soumis a des
alternances d’échauffement rapide et de refroidissement plus ou moins lents. lls sont I’objet de
dégradation par phénomene de fissuration et de rupture totale. L’examen de cet outil et du
matériau avec lequel il est confectionné a mis en évidence des discontinuités de la matiére soit en
surface ou en volume. Les contraintes d’origine thermique estimées théoriquement en régime
établi peuvent atteindre valeurs assez élevées.

L’étude a permis de conclure a des recommandations tant au niveau du fabricant que de
I’exploitant.

Mots-clés : structure, lingotiere, moule, contraintes thermiques, fontes.

Summary.

The "augets" are metal moulds in which their exploitation are subjected to alternations
of rapidly heating and cooling more or less slow. They are object of degradation by
phenomenon of cracking and total rupture. The examination of this tool and the material with
which it is made highlighted discontinuities of the matter in their surface or their volume. The
stress of thermal origin estimated theoretically in permanent state can reach rather high values.

With this study it is possible to show recommendations as well on the level from the

manufacturer as from the owner.

Keywords: structure, ingot, mould, thermal stresses, cast iron.
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INTRODUCTION.

Les augets faisant I’objet de notre travail sont des moules métalliques qui travaillent des
conditions de températures assez élevées. lls recoivent du métal liquide a 1400°C-1350°C. Une
fois refroidit ce métal coulé se refroidit et donne des gueuses en fonte destinées pour la chaine de
production en aval. Dans les fonderies ou il est produit, il est coulé en sable, puis fini, avant
d’étre livré au client.

Sa mise en service le soumet donc a une exploitation périodique consistant en un
échauffement rapide lorsque le métal liquide est introduit suivi d’un refroidissement plus ou
moins assez lents. Avant d’étre utilisés les augets sont enduits de chaux. Ce chaulage permet une
protection de I’effet de la chaleur comme il assure aussi d’éviter le collage du liquide avec
I’auget.

L’alternance des régimes thermiques auxquels I’auget est soumis crée dans I’épaisseur du
matériau des gradients de températures des fois assez importants. Ceci engendre des contraintes
d’origine thermique qui, & I’image des contraintes mécaniques, provoquent a leur tour vu les
valeurs qu’elles peuvent atteindre des fissurations dans le matériau. Ces fissures peuvent
entrainer une rupture totale, ce qui cause des pertes financieres assez importantes pour
I’exploitant.

Notre étude consiste a examiner le matériau et I’auget dans son état livré par le
fournisseur, et de mener une approche métallurgique avec des cycles thermiques pour constater
ce que le matériau développe lors des alternances cycliques lorsqu’il est exploité. A cet effet
nous avons retenus types de cycles ou les températures sont plus élevées.

Selon que I’auget est chaulé ou non la température & sa paroi interne sera différente ; si
elle est assez élevée elle pourra étre a I’origine de forts gradients thermiques, et alors il faut
savoir I’abaisser autant que cela est possible. Dans ce sens, avec les variations structurales
observées avec les traitements choisis, on pourra deduire si le chaulage est soigneusement
réalisé. L’estimation des contraintes thermiques comparée aux valeurs obtenues
expérimentalement nous permettra d’apprécier le comportement du matériau lorsqu’il est
exploité dans ces conditions.

Ainsi, a la faveur des résultats des essais expérimentaux et des essais théoriques on
montrera I’efficacité du réle de la chaux utilisée comme enduit, et de s’informer sur le
comportement métallurgique, thermique, et mécanique du matériau.

Le contenu de la recherche bibliographique présenté dans le premier chapitre traite des
caractéristiques des fontes les plus utilisées, en tenant compte de leur classification, de la tenue
mécanique et de leur aptitude a la rupture. Dans cette partie on trouvera des informations portant
sur des travaux publiés quant a la fatigue thermique et les moyens expérimentaux utilisés.

La méthodologie que nous avons développée dans le deuxieme chapitre traite des
moyens expérimentaux mis en ceuvre dans ce travail et les modes opératoires retenus aussi bien
pratique que théorique.

Le troisiéme chapitre est consacré aux résultats que nous avons obtenus, dont certains
confirment partiellement ceux obtenus avec une étendue thermique plus restreinte dans une
approche menée antérieurement.

La conclusion générale est axée sur des recommandations pour assurer une meilleure
qualité du produit et de bonnes conditions de service lors de I’exploitation.
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I-LES FONTES.

Se sont des alliages a base de Fe contenant du C en quantité supérieure a 2% en poids.
Cette teneur les différencie des aciers qui titrent moins de carbone. Le Si est le deuxieme
élément qu’on retrouve dans les fontes avec une teneur qui varie de 1% a 3%. Il a un role
graphitisant, et plus I’alliage en contient plus il forme en son sein du carbone libre ou graphite. Si
sa teneur est faible le carbone sera lié chimiquement surtout avec le fer. Le troisieme élément est
le Mn, qui contrairement au silicium favorise la formation du carbone chimiquement lié. C’est un
blanchissant. Le S et le P sont rencontrés en quantité assez limitées qu’ils ne doivent pas
dépasser. Rien que ces éléments donnent a la fonte des propriétés assez bonnes et sont trés
utilisées dans beaucoup de domaines.

L’introduction volontaire de d'autres éléments (Cr, Mo, W, ...) bien définie améliore les
propriétés [1]; on a alors des fontes alliées. Donc on peut obtenir une fonte contenant du
graphite, ou une fonte contenant du C chimiquement lié avec le fer, mais aussi une fonte
ordinaire ou une fonte alliée ; cependant la complexité est plus importante.

Ces alliages selon les éléments qu’ils contiennent et la vitesse a laquelle ils se
refroidissent évoluent dans le systeme stable ou métastable.

I-1. Fontes blanche, fonte grise.

Selon la fracture on peut observer une cassure blanche ou une cassure grise.

-Une fracture de couleur blanche indique que c’est une fonte blanche, due présence du carbone
chimiquement lié qui forme un carbure tres rencontré dans les alliages ferreux et qu’on appelle la
cémentite. Ce carbure de fer ou cémentite a la formule chimique FesC. La fonte blanche contient
donc la cémentite qui est un carbure de Fe : elle est dure, donc fragile, mais a une bonne tenue a
I’abrasion et a I’érosion; elle est difficile a usiner, [2].

Pour I’obtenir I’alliage doit contenir des éléments qui favorisent la formation du carbone

chimiquement lié comme le Mn et assurer a la piece une vitesse de refroidissement assez grande
pourque son refroidissement s’effectue dans le systeme métastable fer-cémentite.
-Une fracture de couleur grise est propre a la fonte grise. Cette couleur provient du C libre ou
graphite. Elle contient a la place de la cémentite du graphite. Sa dureté est moins élevéee que celle
de la blanche, donc elle est moins fragile, elle a une bonne usinabilité. La présence de C libre lui
assure un coefficient de frottement peu élevé. Avec ceci elle absorbe les vibrations.

On peut I’obtenir en favorisant un refroidissement assez long et en introduisant des
éléments graphitisants comme le silicium. Liquide, elle s’écoule bien et de ce fait elle constitue
un bon alliage de fonderie. Elle se refroidit dans le systeme stable fer-graphite.

I-1-1. Systéme stable, systeme métastable.

La figure 1 présente les deux systemes qui décrivent I’évolution des alliages ferreux au
cours du refroidissement. Le diagramme Fer-cémentite en traits pleins représente le systeme
métastable, alors qu’en pointillé on a le tracé du diagramme stable.

Dans des conditions habituelles de refroidissement on obtient la cémentite qui est le
carbure de fer qui a tendance a se décomposer en Fe et C (graphite), donc elle n’est pas stable
d’ou son état dit métastable.
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Un refroidissement lent donne le temps au graphite de se former et I’alliage évolue dans
le systéme Fe-graphite; alors que si la vitesse est moins lente ou beaucoup plus rapide on obtient
la cémentite qui est du carbone lié chimiquement avec du fer.

‘c A Acdiers : Fontes - 3727
o
. . N
_rrhy
I |
1000 — 7 =
£
912 - F ’:/ -
" .
PN/l o _ Be_ _|_ _ /11T
& [ i
= G g 727 B,
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5 | |/
500 T T | T T —
0 5 6,67 100%
Fe Fe,C C

M:0,1% P:0,16 % N:0,51 %
A2 1% | E;id43% B, : 6,67 % A’ 2,03% E';:4,25% B';: 100%
F .002% | E;:077 % | B, .667 % F':0,022% | E'y:0,69% B’y 100%
S(600°C): 571073 %
§(200°C): 7 1077 %

Figure 1. Systeme stable (Fe-graphite) et systeme métastable en trait plein (Fe-FesC), [3].

Pour obtenir du graphite, donc pour avoir une fonte grise, il faut augmenter le
pourcentage de C, augmenter la teneur en Si, favoriser une vitesse de refroidissement aussi lente
que possible, et éviter la formation de carbures. Les éléments d’addition peuvent favoriser la
formation de la cémentite ou du graphite, figure 2.

La différence entre les deux systéemes est la teneur limite a 6,67% de FesC dans le
systeme non stable alors qu’elle est de 100% C dans le stable. Les points caractéristiques sont
déplacés vers le haut et a droite ou a gauche selon le systeme considéré : par exemple le point
eutectique E; est a 4,3% C a 1148°C alors que E’; indique 4,25% FesC pour 1153°C.

La figure 3 montre qu’une fonte selon qu’elle soit blanche ou grise peut donner, sous
certaines conditions bien définies, une fonte malléable ou une fonte a graphite sphéroidal. Et la
fonte malléable activée thermiquement (recuite) peut donner une fonte malléable a cceur blanc
ou a cceur noir ferritique. Inoculée au Mg la fonte grise donne une fonte a graphite sphéroidal qui
peut étre ferritique ou encore perlitique si la fin du refroidissement n’est pas assez lente. Si la fin
du refroidissement est assez lente la fonte grise peut évoluer en fonte malléable a cceur noir
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Effet Blanchissant Effet Graphitisant

Figure 2. Effet des éléments d’addition sur la matrice de la fonte.

perlitique ou en fonte grise a graphite lamellaire. Aussi une fonte malléable provenant d’une
fonte blanche quand elle subit un recuit graphitisant et une fin de refroidissement pas assez lente
donne une fonte malléable & cceur noir perlitique.

Tout ceci montre la complexité et la variété des fontes rencontrées dans le commerce. On
peut les classer d’apres les constituants microstructuraux. Selon la proportion de perlite ou de
ferrite contenue dans la matrice une fonte peut étre aussi bien perlitique que ferritique ou encore
ferrito-perlitique. La forme du graphite lui donne le nom de fonte grise lamellaire ou sphéroidale.
Selon les cas on peut avoir la malléable a cceur noir ferritique ou la malléable a cceur noir
perlitique.

I-1-2. Propriétés et role des constituants.

Les constituants qui entrent dans la matrice d’une fonte permettent déja une
classification, mais aussi donnent au matériau certaines propriétés qui les rendent plus ou moins
utilisables pour une application donnée.

I-1-2-1. La ferrite.

La ferrite est une solution solide du C dans le fer alpha. Les propriétés de la ferrite
dépendent de la taille du grain mais aussi de la nature et de la quantité des éléments présents. Le
tableau 1 montre que I’introduction du Si dans la ferrite améliore nettement les caractéristiques
mécaniques.

L’influence des autres éléments sur la dureté et la résistance de la ferrite apparaissent sur
les figures 2 et 3. On voit que le Be, le Si, le Ti, et le Mn augmente considérablement la
résistance a la traction bien qu’ils soient introduit en petites quantités. L’effet du Mo, du W, ou
du Ni sur cette propriétés est moins sensible. Le Cr et le Co est moindre. La dureté est améliorée
surtout par le P, le Cu, le Si, et le Mn. Elle est moins sensible au Ni, Mo, V, W, et Cr.

L’influence du silicium peut étre masquée par celle du graphite. Afin de tenir compte de
I’effet du C et du Si des relations comme celle du carbone équivalent permettent de d’avoir la
structure développée en fonction de la composition chimique

Page 13 sur 73



CE= %C + 0.3 (%Si) + 0.33 (%P) — 0.027 (%Mn) + 0.4 (%S)

I-1-2-2. La cémentite.

Etant un carbure, sa caractéristique essentielle est sa dureté tres élevée (de I’ordre de 700
a 800 HB). Celle-ci peut étre augmentée par addition d’éléments spéciaux tels que le chrome qui
entre en solution dans le carbure de type M3sC, une cémentite alliée. En effet, quand on ajoute un
élément spécial a une fonte blanche, celle-ci durcit, mais I’augmentation de dureté globale
résulte plutdt du durcissement de la matrice que de I’augmentation de dureté des carbures eux-
mémes. Non seulement le durcissement provient de I’existence des carbures mais aussi des
éléments dissouts qui engendrent le durcissement de la matrice.

I-1-2-3. La perlite.

C’est un mélange de cémentite et de ferrite disposée en lamelles plus la distance entre
lamelle est faible et plus dure est la perlite. Sa dureté Brinell varie entre 200 et 300. Les
caractéristigues mécaniques de la perlite dépendent avant tout de sa finesse. Des relations
empiriques peuvent montrer la liaison de la finesse a la dureté: HB = 80/A, , ou HB est la
dureté Brinell, Ay (en m) est la distance entre deux lamelles consécutives de cémentite.

Comme cette distance varie entre 0,26 et 0,38 la dureté sera de 300 dans les structures trées fines
a 200 dans les structures grossiéres.

Cet espacement A, détermine les principales caractéristiques d’une perlite exempte
d’éléments en solution dans la ferrite ou la cémentite. Dans le cas des fontes, méme non alliées,
il existe toujours des éléments en solution dans la matrice perlitique. Le Cu, le Ni, le Cr, le Mo,
le V, et le Mn affinent la perlite, tandis que le Si favorise son relachement et sa ferritisation.

Une valeur assez élevée du carbone total peut augmenter la dureté de la fonte blanche,
aux dépens de la résistance au choc, tableau 2.

I-1-2-4. Le graphite.

C’est un constituant de grande importance dans les fontes grises qui prend plusieurs
formes : lamelles, sphéroides, nodules, particules, ... . L’observation au microscope des fontes
grises montre que le graphite peut étre classé d’apres sa forme. Par convention les chiffres
romains désignent la forme, les lettres majuscules pour la répartition, les chiffres arabes
désignent les dimensions, tableau 3. Un graphite de type | A 4 signifie que la fonte examinée
posséde du graphite de forme | et de répartition A.

I-1-2-5. Les formes de graphite.
Les formes de graphite les plus rencontrées dans les fontes, et d’apres les normes sont le
type A, le type B, le type C, le type D, et le type E. Ils sont schématisés sur la figure 5.

Type A.

Le graphite se présente sous la forme de lamelles uniformément et aléatoirement réparties
dans la matrice. C’est le graphique que I’on rencontre lorsque la vitesse de refroidissement est
modérée. On le trouve dans les pieces d’épaisseur moyenne coulées en sable, lorsque la
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Figure 3. Diverses fontes obtenues a partir de la blanche ou de la grise.

Type de ferrite Caracteéristiques mécaniques

Reésistance a la traction | Allongement (%) | Dureté Brinell
Ferrite pure 275 61 75
Ferrite 20,82 % Si 309 50 88
Ferrite 2 2,28 % Si 437 43 124
Ferrite a 3,40 % Si 530 28 150

Tableau 1. Propriétés de la ferrite en fonction de la teneur en Si.
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Figure 4 — Influence de quelques éléments d’addition sur la dureté de la ferrite.

composition de la fonte est voisine de I’eutectique ou légerement en dessous (I’épaisseur
supérieure @ 20 mm dans la coulée en sable et un carbone équivalent de 4,0 & 4,4 %).

Type B.

Ce graphite en rosettes se rencontre dans le cas de pieces refroidies rapidement suivant
une épaisseur voisine, par exemple, de 10 mm dans le cas de la coulée en sable lorsque les
teneurs en silicium et surtout en carbone sont élevées (un taux de silicium souvent voisin de 2,5
% et un taux de carbone au moins égal a 3,3 %).

C’est la structure type de toutes les piéces en fonte mince destinées pour la quincaillerie
ou les pieces de chauffage.
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Type C.

Il se présente en amas et en lamelles. On I’observe surtout dans les fontes
hypereutectiques refroidies assez lentement (CE égal a 4,5 % et des épaisseurs dépassant 20 a 30
mm pour les coulées en sable). Les gros amas de graphite sont du graphite hypereutectique
déposé avant I’eutectique graphite-austénite; les lamelles plus fines font partie de I’agrégat
eutectique. Les gros amas de graphite ne se déposent effectivement que si le caractere
hypereutectique de la fonte n’est pas masqué a la solidification par une surfusion importante.

Type D.

Il se forme entre les dendrites avec une orientation aléatoire, il est de surfusion. Cette
forme de graphite est caractéristique des piéces refroidies trés rapidement et, en particulier, au
voisinage de la surface dans le cas de pieces coulées en coquille. La répartition interdendritique
tres marquée ne s’accompagne pas toujours d’un carbone équivalent tres au-dessous de 4,3 %
car, dans les fontes refroidies trés rapidement, les phénoménes de surfusion sont trés importants.

Le graphite de ce type est toujours tres ramifié avec comme dimensions 7 et 8, c’est-a-
dire longueur apparente inférieure a 0,03 millimeétre.

Type E.
Les lamelles interdendritiques sont orientées. L’orientation de ces lamelles, qui ont déja
une dimension assez conséquente, est imposée par celle des dendrites de I’austénite formée.
Cette distribution est rencontrée quand on a une vitesse de refroidissement moyenne ou
faible (épaisseurs de I’ordre de 20 mm et plus dans le cas de la coulée en sable) quand la
composition chimique de I’alliage est hypoeutectique tres marqué (CE voisin de 4 % et souvent
inférieur).

Dans la littérature on peut rencontrer d’autres cas ou par exemple on peut observer une
distribution de graphite en réseau, dit de «Widmanstéaten» due a la présence de plomb.

Les lamelles sont repérées du point de vue dimensionnel par un numéro dont la
signification est donnée dans le tableau 3, et la figure 6.

Pratiquement dans une piéce en refroidissement le probléme est de réussir une
homogénéité sur I’ensemble de la structure.

I-2. COMPORTEMENT DES PIECES SOUMISES AUX CHOCS THERMIQUES.
Beaucoup de pieces utilisées dans I’industrie sont soumises a des conditions de travail
séveres, car elles évoluent a des températures élevées. Comme exemple on a les lingotiéres
utilisées dans les aciéries, les moules ou coquilles, les refroidisseurs, les piéces de fours, les
piéces destinées au freinage, qui doivent avant tout résister aux variations thermiques.
Les matériaux destinés a cet effet doivent avoir une haute conductivité thermique et un faible
module d’élasticité, tout en visant une teneur en carbone relativement élevée. Pour cette derniere
condition la teneur en carbone doit étre supérieure a 3,6 %. Dans ce cas le probleme du P se pose
et il faut éviter simultanément un phosphore de teneur élevée et un pourcentage de carbone
relativement bas, déja on doit éviter le risque des tapures.
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Figure 5. Types de graphite.

Ct (%) Si (%) Mn (%) Dureté (HV)
2.11 0.40 0.40 395
2.37 0.99 0.65 403
2.70 0.65 0.61 456
3.32 0.79 0.60 546
3.57 0.56 0.43 540
3.69 0.33 0.61 516
3.93 0.65 0.35 566

Tableau 2 — Influence du carbone total sur la dureté d’une fonte blanche.

No Dimension des particules de graphite Dimensions réelles, (mm)
taille (grossissement 100) (mm)

1 > 100 >1

2 50 4100 05al

3 25a50 0,25a0,5

4 12a25 0,12 40,25

5 6al2 0,06 20,12

6 3ab 0,03a0,06

7 15a3 0,015a 0,03

8 <15 <0,015

Tableau 3 — Diagramme de référence pour les dimensions du graphite.
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Fontes %C %Si %Mn %S %P Formes du C
Grise 25-4.0 1-3 04-1 |0.05-025| 0.05-1.0 Graphite
Blanche 18-36 | 05-2 |02-08 | 006-0.2 | 0.06-0.18 FesC
Malléable 2-26 | 11-16 | 02-08 | 006-0.2 | 0.06-0.18 Graphite
Ductile 3-4 18-28 | 02-0.9 | 0.03 max 0.1 max Graphite
Tableau 4. Les quatre types principaux de fonte, [4].
Fontes %C %Si CE Comp. Eutect. Struct
Grise 25-40 1-3 28-5 hypo | y+Graphite | Ferrite, Perlite
Blanche | 1.8-3.6 05-2 2-43 hypo | y+Carbure | Ferrite, Perlite
Malléable | 2-2.6 11-16 | 24-3.2 | hypo | y+Carbure | Ferrite, Perlite
Ductile 3-4 1.8-28 | 3.6-4.9 | hyper | y+Graphite | a, Perlite,y
Tableau 5. Constituants des types principaux des fontes, [5].
Taille 2, Taille 3 Taille 4
Taille 1, long=100mm long=504100mm long= 25 3 50 mm long= 13 4 25 mm

“,

Taille 5 Taille 6 Taille 7

long=1.6 & 3.2 mm

long=6.4a 13 mm long= 3.2 & 6.4 mm

Taille 8
long= 1.6mm et moins

Figure 6. Taille des lamelles de graphite.

La teneur en silicium devra étre suffisante pour éviter la formation des carbures. Un
carbone équivalent assez élevé peut augmenter le risque de ségrégation graphitique surtout dans
les piéces épaisses. Nous donnons en exemple quelques cas de composition de fonte de tenue a

chaud :

-Pour les lingotieres d’aciérie :
C:38a4%:;Si:12a18%; Mn:05al1%;
-Pour le freinage (véhicule léger) :
C:34a35%:;Si:2a23%; Mn:05a1%;
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S$:<0,12%: P:<0,20% :

S$:<0,12%: P:<0,20% :

CE.:>43%.

CE:>4,1%.




Dans cet exemple on voit que le taux de Si et la teneur en C sont plus élevées pour la
nuance congue pour le tambour de freinage, alors que la limite inférieure tolérée du CE est
poussée vers une valeur plus grande pour la composition destinée pour les lingotiéres.

I-3. ROLE DES ELEMENTS DE LA COMPOSITION CHIMIQUE.

La composition chimique est aussi déterminante que la vitesse de refroidissement ou le
procedé avec lequel on a obtenu la piece, car elle optimise les éléments principaux et les
éléments d’alliage.

-Le Carbone et le silicium ont une influence directe et essentielle sur le passage de la forme
métastable a la forme stable au cours de la solidification de la fonte. Par exemple I’ajout de Si
qui favorise la graphitisation déplace les lignes de solubilités et les points de transformation du
diagramme stable, figure 7.

On voit que le domaine austénitique se rétrécit quand on passe de 2,4% a 4,8% en poids
de Si, le C diminue dans I’eutectique et I’eutectoide de méme que la solubilité maximale dans
I’austénite. A une teneur en Si, le point eutectique étant a 4.3%C se déplace vers les plus faibles
teneurs en C quand le pourcentage en Si augmente. L’addition de silicium réduit donc la teneur
du C dans la perlite, et déplacent les lignes de transformation correspondant aux températures de
I’eutectique ou de I’eutectoide. Ceci augmentent le domaine des températures quand on introduit
plus de Si.

La figure 8 présente I’effet du C et du Si pour déterminer a peu pres les domaines des
alliages. La ligne en pointillé délimitant le domaine des aciers et des fontes malléables pour %C
+ 0.06%Si = 2.0 et celle correspondante & %C + 0.33%Si = 4.3 montrent les zones d’existence
approximativement de I’existence des différentes fontes selon leur taux en Si et en C. La ligne
inférieure montre la solubilité maximale du C dans I’austénite ; une teneur élevée en C favorise
la graphitisation ou la carburation de la matrice.

La figure montre aussi que des valeurs élevées en C et en Si augmentent I’aptitude de la fonte a
devenir sphéroidale sous inoculation. Le domaine des fontes grises est limité par des taux en C
de 2,5% a 4,0% et des taux en Si de 1% a 3%.

-L’Aluminium est alphagene. Il présente la particularité d’étre graphitisant jusqu’a une teneur
de 4%, puis agit comme un carburigene entre 10 et 18%, puis a nouveau devient graphitisant
jusqu’a 27%, au-dela il reste carburigéne. Il augmente tres sensiblement la résistance a
I’oxydation, [6].

-Le Nickel, le Cuivre, et ’Etain favorisent la graphitisation pendant la transformation
eutectique mais agit en sens contraire pour la transformation eutectoide et par conséquent on
assiste a I’augmentation la perlite par rapport a la ferrite, et donc on voit la dureté améliorée.
Ce deuxiéme effet est d0i au retardement de diffusion de carbone.

-Le Chrome, le molybdéne, le tungsténe, et le Vanadium agissent en défavorisant la
graphitisation au niveau des transformations eutectiques et eutectoides. Ainsi, elles augmentent
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la quantité de carbures et de perlite. Ces éléments peuvent former des carbures, mais aussi entrer
en solution dans les (Fe, X),C, ou dans la solution solide de fer alpha.

-Le manganése et le Soufre sont maintenus a une teneur suffisante pour assurer la
neutralisation du sulfure de fer qui se forme dans les joints de grains. Le sulfure de manganese
MnS, [8,11], issue de I’opération de neutralisation précipitera dans les grains, et peut servir de
site de germination pour le graphite. Le rapport entre le S et le Mn est tel que la teneur minimale
en Mn est fixée a Mn = 1,7 % S + 0,3. Au-dessus de cette proportion, il agit comme un faible
stabilisant des carbures. En outre, il affine la perlite, et de ce fait éleve la résistance a la traction.
La teneur en manganése des fontes ordinaires est généralement inférieure a 1 %. Il est
souhaitable que la teneur en soufre ne dépasse pas 0,12 %.

-Le phosphore des fontes ordinaires qui en contiennent suffisamment (plus de 0,30 %) joue un
role important déja signalé par I’étude du systéme Fe-C-P. L’influence du phosphore est
complexe, car la répartition de I’eutectique phosphoreux varie considérablement suivant la
vitesse de refroidissement. Lorsque celle-ci est grande (épaisseur des piéces voisine de 10 mm
dans la coulée en sable), I’eutectique phosphoreux est réparti en un réseau continu délimitant
completement les cellules eutectiques deés que la teneur en phosphore atteint 0,4 %.

L’existence d’un tel réseau contribue a diminuer sensiblement la résistance a la traction.
Au contraire, dans des conditions de refroidissement normales, I’eutectique phosphoreux est
réparti uniformément dans toute la piéce et joue un rdle sensible, mais nettement moins
défavorable. Au-dela d’un taux de phosphore de 0,3 % environ, I’influence du phosphore sur les
principales caractéristiques mécaniques peut étre schématisée de la fagon suivante : une
augmentation de la teneur en phosphore de 1 % accroit la dureté Brinell de 30 & 40 points,
diminue le module élastique de 10 000 MPa.

Par ailleurs, il exerce une influence défavorable sur la résistance au choc des fontes. Sur
la résistance a la traction, I’effet est variable.

-Le Molybdéne est un stabilisateur de perlite et augmente la capacité de trempe. On I’utilise le
plus souvent avec le cuivre et le nickel a plus petites quantités, [7], car il préserve les qualités
d’usinage de la fonte. En outre, il améliore les caractéristiques mécaniques a haute température et
augmente la résistance au choc.

- L'antimoine, ’arsenic, le bismuth, le magnésium, le cérium, et le calcium, peut agir de
maniere sensible et changer la forme du graphite et apporter des changements sur la
microstructure de la fonte.

I-4. EXPLOITATION DES AUGETS ET DES LINGOTIERES.

Les augets sont des moules métalliques élaborées en alliages ferreux dans lesquelles
comme les lingotiéres on introduit du métal liquide. Le métal liquide, de la fonte, apres
refroidissement peut étre évacué de la lingotiére sous la forme d’une gueuse solide de poids, de
forme, et d’encombrement déterminée.
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Elles sont réutilisées autant que possible. La répétitivité des opérations fondamentales que
sont le remplissage, I'alimentation et I'éjection impose des contraintes techniques particuliéres
pour la conception et la mise en ceuvre de ces moules.

La fonte liquide est versée dans l'auget a la température de 1350-1400°C, appelée
température de coulée. L’auget enduit de chaux est refroidi par un systéme externe de jet d’eau a
distance.

I-4.1. Phénomenes constatés pendant le service des augets.
I-4.1.1. Echauffement des augets.

Initialement a une température donnée, I’introduction du métal liquide porte sa surface
interne a une température trés élevée. Une bonne partie de la chaleur est absorbée par le matériau
par conduction, alors qu’une partie est évacuée dans le milieu ambiant par effet de convection et
de rayonnement thermique. La transmission de la chaleur du lingot vers I’auget se fait dans les
premiers instants de la coulée par conduction jusqu’au moment du décollement du lingot
refroidit et en contraction.

Ce décollement est trés rapide et est irrégulier, il débute entre deux et cing minutes a
partir de la coulée pour se terminer apres quelques minutes. Comme I’auget peut étre mal chaulé
et que la chaleur traverse la couche de chaux, puis s’écoule dans I’épaisseur de la lingotiére, la
surface intérieure atteint 750 a 800 °C et la surface extérieure est de 670 °C trente minutes apres
la coulée.

I-4.1.2. Modifications de structure et gonflement.

Ce moule en fonte est soumis donc a des variations de chauffages et de refroidissements
qui ne sont que la conséquence des conditions d’utilisation. Ces variations thermiques a
lesquelles il est soumis engendrent, outre les contraintes thermiques au sein du matériau, deux
conséquences :

-un effet d’ordre physico-chimique sur la structure de la fonte ;

-un effet physique, résultant des dilatations ou des contractions inégales dues a la
progression en fonction du temps, dans I’épaisseur de I’auget.

Le comportement dilatométrique d’une fonte hématite destinée pour la fabrication de ces
moules avec le point de transformation A;; situé a 775 °C, on constate :

-dans le domaine des températures inférieures a A;.3 on assiste & un gonflement di a
I’évolution de la perlite qui se décompose de maniere partielle en graphite ;

-A la température correspondant & A;.3, on observera une contraction du matériau. A cette
contraction au chauffage correspond une dilatation au refroidissement.

Ceci est accompagné d’un dépbt de graphite sous forme de fines touffes déposées sur les
lamelles préexistantes. Ce dépdt entraine un gonflement résiduel.

La graphitisation au-dessous de A;.3 intéresse les parties de I’auget dont la température
atteint ou dépasse 700 a 720°C. Le deuxiéme phénomene intéresse les régions ol la température
dépasse A;..

Ce gonflement est fonction aussi de la teneur en silicium qui conditionne avec la vitesse
de refroidissement la structure en graphite. Au contraire de certains alliages ferreux comme les
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aciers la transformation austénitique se manifeste par une contraction, ce qui n’est pas le cas des
fontes ou le Si est prépondérant.

I-5. L’OXYDATION.

Comme la température est élevée I’oxydation du silicium provoque, elle aussi, un
gonflement important de la fonte. D’aprés certains travaux menées par des auteurs, tableau 5, la
paroi intérieure de la lingotiére, I’oxydation du silicium peut atteindre 60 % sur 1 a 2 mm pour
décroitre ensuite. Elle est moindre dans les angles que sur les faces parce que la température de
la lingotiere y est moins élevée.

L’oxydation se manifeste comme suit : si un échantillon de fonte est maintenu sous air a
une température supérieure a 500°C, sa superficie se couvre d’une pellicule d’oxyde de fer. Cette
pellicule d’oxyde peut étre divisée en deux couches distinctes par leur composition chimique [8],
selon que I’oxyde formée est cationique ou anionique :

-L’oxydation étant externe, I’oxyde est composé de Fer et d’Oxygene. C’est un oxyde dit
«cationique» car il est formé par la diffusion des ions Fe™* vers I’extérieur de I’échantillon.

-L’oxyde interne, composé de fer, d’oxygene et d’éléments d’alliage est dit « anionique »,
car formé par la diffusion des ions O™ vers I’intérieur de I’échantillon. Les ions O diffusent vers
I’intérieur et les ions Fe* diffusent vers I’extérieur.

Comparée aux aciers les fontes sont connues pour leur bonne résistance a I’oxydation,
due a la présence du silicium. Cet élément participe dans la formation d’un oxyde interne riche
en fayalite Fe,SiOs, (ou FeCr;0s4 ou FeAl,O4, formées avec les éléments d’addition) trés
adhérent et peu perméable a I’oxygéne ; ce qui gene I’oxydation. Comme on présenté déja que
les fontes GS ont des teneurs en Si et en C assez élevées, elles ont une bonne résistance a
I’oxydation que les fontes courantes. L’oxydation des fontes GS, figure 9, est beaucoup plus
lente que celle des fontes a graphite lamellaire car le réseau formé par les lamelles de graphite
favorise la diffusion de I’oxygene vers I’intérieur du matériau.
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Figure 9. Influence de la teneur en Silicium sur la résistance a I’oxydation de
fontes GS en fonction de la température.
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I-6. CONTRAINTES THERMIQUES.
De maniére générale la lingotiére est sollicitée mécaniquement aussi bien par la pression

du métal liquide que par les efforts accidentels telles les chutes et chocs. Avec cela elle subit les
effets des variations de températures avec un échauffement inégal allant de I’intérieur vers
I’extérieur.

Si des seuils de température sont dépassés on assiste a des variations structurales
entrainant des changements de volume et de propriétés (graphitisation et oxydation du silicium)
dans I’épaisseur de I’auget.

Ajouter a ceci les contraintes thermiques engendrées par le gradient thermique ayant lieu
entre les zones chaudes et les zones froides.

Ces contraintes d’origine thermique ne sont pas a négliger car elles peuvent engendrer
des fissures dans le matériau qui peuvent amener a une rupture totale de I’outil. Certains travaux
a la base de mesure et de calcul ont montré qu’il peut exister un maximum de contraintes dans
les premiers instants lors de la coulée du lingot ou de la gueuse. Par exemple a la paroi
extérieure de la lingotiére, 4 minutes apres le début de la coulée, une contrainte égale a 70 % de
la résistance a la traction peut exister dans le matériau.

Il a été constaté que le rapport de la contrainte d’origine thermique a la résistance a la
traction en fonction du temps est plus élevé pour les lingotiéres épaisses en début de coulée que
les lingotieres minces.

Le comportement a la contrainte thermique n’est pas le méme suivant I’épaisseur du
moule.

I-7. TRACE DES LINGOTIERES.

Ce comportement a la contrainte thermique mene la conception du tracé du moule. On
sait que les épaisseurs minces se fissurent assez rapidement et que les corps €épais sont I’objet de
craquelures. Réussir un bon tracé en considérant I’aspect économique et I’aspect technique c’est
trouver un compromis tributaire des conditions d’utilisation du moule et du produit obtenu ; car
les épaisseurs minces ont I’avantage de donner au produit un meilleur état de surface tout en
réduisant I’aptitude de I’outil & développer la fissure, avec un minimum de métal a mettre en
ceuvre pour la confection du moule, d’ou un gain financier.

Donc si on résume le comportement du matériau en tenant compte de I’exploitation des
augets une élévation non contrélée de la température favoriserait la graphitisation et provoquera
un gonflement di a I’oxydation du silicium, avec un développement et une rapidité d’apparition
du phénomene de fissuration, aussi bien que de la craquelure.

Parmi les raisons qui peuvent provoquer lI’augmentation de la température de la
lingotiére, on peut retenir, excepté la température de coulée qui ne doit pas étre excessivement
élevée :

-La température a laquelle la lingotiére est remise en service, ce qui pose le probleme de la
fréquence d’emploi; le préchauffage a des températures bien déterminées n’est pas souvent
nécessaire. La protection avec la chaux pour les augets est un moyen de protection mais aussi de
vidange facile lors du basculement. Le moule destiné a recevoir du métal liquide porté a trés
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haute température doit étre soigneusement préparé. L’accroissement de la température de reprise
lors des remplissages augmente la consommation d’augets. Il est indispensable que les augets
soient repris a une température inférieure a 100 °C, et le mieux a 40 °C. Malgré le choc
thermique que cela constitue, le refroidissement & I’eau est recommandé plutdt que de les
réutiliser trop chauds ; lors du refroidissement on doit tenir compte de telle sorte que toute I’eau
des fissures et des craquelures s’est évaporé.

-La répétition des opérations de remplissage, de séjour, de vidange sur la chaine de production
sans interruption assez prolongée laissent s’établir une température moyenne que I’outil exploité
conserve comme préchauffage avant d’atteindre la température en cours d’utilisation. Pour ce qui
est du temps de séjour du lingot dans I’auget, il ne peut étre évacué avant qu’il ne se refroidit
convenablement pour se solidifier complétement. Le refroidissement de I’état solide de la gueuse
peut se faire en dehors de I’auget.

La température de coulée a un effet non négligeable, c’est pourquoi elle doit étre
contrélée et réglée avec precision. Elle est définie comme la température de la fonte liquide,
supérieure de 50°C a 150°C a la température du liquidus, au moment ou elle est versée dans le
moule.

La solidification commence dans les parties de I’auget ou I’évacuation de I’énergie
thermique est la plus importante (comme les angles), et progresse ensuite vers les zones
restantes. De plus le passage de I’état liquide a I’état solide s’accompagne de la contraction du
métal introduit dans I’auget, ce qui provoque une chemise de gaz entre la paroi de la lingotiére et
la paroi de la gueuse. Ce jeu gazeux ralentit I’évacuation des calories et donc le refroidissement.
On minimise ce ralentissement du au changement d’état en donnant une inclinaison sur les cotés
du moule.

I-8. INFLUENCE DE LA CHALEUR SUR LA STRUCTURE DES FONTES.

Quand une fonte est soumise a des variations de température elle peut étre I’objet de
changements structuraux dans la matrice. On considére que la microstructure d’une fonte est
stable jusqu’a la température de 450°C, température a partir de laquelle elle peut connaitre
plusieurs évolutions microstructurales, [9].

Certains éléments, tels que le carbone et le silicium, accélérent la décomposition du
carbure de la perlite lorsqu’il y a une activation thermique, par exemple & des températures de
recuit. Par conséquent, comme ces éléments sont présents en pourcentages suffisants, la
température de maintien de recuit peut étre réduite. Par exemple, & une température de 750 °C, la
répartition complete de la perlite s'est produite dans la fonte de teneur de silicium supérieure
dans une durée de 10 min, tandis que 45 min ont été nécessaires pour la fonte a faible silicium.
Cela montre I'effet du silicium qui ne fait que favoriser la diffusion du carbone dans la fonte.

D'autre part, les éléments perlitisants (I’antimoine, I'étain, le vanadium, le chrome, le
manganése, le phosphore, le nickel et le cuivre) retardent la décomposition de perlite, [10].
Au-dela de 450 °C, la cémentite se décompose en Fer et en carbone, d’ou la présence de nodules
de graphite avec une orientation préférentielle. Avec I’augmentation de la taille des nodules, on
provoque un gonflement qui peut atteindre 1% si la matrice est entierement formée de perlite.
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L ajout d’éléments d’alliage carburigenes permet de stabiliser la perlite jusqu’a la
température de 600 °C et de retarder le gonflement. Si une piece est destinée a travailler a des
températures supérieures, on choisit une matrice ferritique a condition de ne pas dépasser la
température de transformation de la ferrite en austenite, [11].

En présence d'éléments carburigénes, la graphitisation est considérablement ralentie ; a
partir de 0,2 % de chrome, I'élimination compléte des carbures devient pratiquement impossible,
[12].

De plus, si une piece possédant en partie, ou en totalité, une structure incluant de la
perlite, est soumise a des sollicitations thermiques suffisamment importantes, il peut se produire
une décomposition de la perlite en ferrite et graphite.

Cette décomposition entrainera, d’une part, une modification du comportement et, d’autre
part, un gonflement de la matrice, générateur de variations dimensionnelles ou de contraintes
internes. Ces changements d’encombrement comme le gonflement sont causés par les variations
de masse volumique entre les constituants (graphite : 2500kg/m?, cémentite : 7400kg/m?®, ferrite :
7900kg/m? , perlite: 7780 kg/m®), [13]. La masse volumique des fontes & graphite sphéroidal
diminue lorsque la quantité de graphite augmente, en raison de la faible masse volumique du
graphite, et varie de 7100 kg/m pour les nuances ferritiques & 7200 kg/m® pour les nuances
perlitiques, [14].

L’augmentation de la teneur en graphite de 1 % diminue la masse volumique d’environ
200 & 300 kg/m® et la ferritisation d’une matrice entiérement perlitique diminue la masse
volumique de 80 & 250 kg/m?®, [15].

I-9. DEFAUTS ET ANOMALIES.

Les discontinuités dans les fontes, comme les autres alliages métalliques, lorsqu’ils sont
coulées en pieces, sont nombreuses et constituent des défauts a la surface ou en volume; on
observe les défauts de surface et de volume. Les microfissures diminuent significativement la
résistance du matériau. La porosité comme la retassure provient du passage du métal liquide a
I’état solide, et sont la conséquence du retrait. Les microporosités ne sont que des porosités ayant
des dimensions de I’ordre du micrométre. Elles sont clairsemées dans tout le volume du
matériau, mais aussi peuvent étre localisées en une zone déterminée ; ce qui facilite dans ce
dernier cas leur neutralité. Ces pores peuvent étre reliés a la surface, ou ils peuvent étre
complétement internes. La porosité isolée ne dégrade pas normalement les propriétés statiques,
comme la résistance a la traction, elle influence fortement la tenue aux sollicitations engendrées
par la fatigue thermique. Cependant si les pores coalescent et forment une cavité assez étendue
cela peut nuire a la résistance du matériau, car I’aire de la section du métal formant par exemple
I’éprouvette servant d’échantillon peut étre fortement réduite, et le vide sera important dans la
structure métallique. Elles sont le produit du retrait mais aussi des gaz.

1-9.1. La porosité du gaz.

Elle est provoquée par I'absorption de gaz, qui est généralement de I’hydrogéne, dans le
métal liquide avant qu’il ne se solidifie. Aux températures élevées dans la fonte liquide,
I'nydrogéne moléculaire se décompose en hydrogene actif qui se dissout dans le métal.
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La solubilité de ce gaz dans les métaux liquides augmente brusquement avec la
température, figure 10.

Dans cette figure on a I’évolution de la solubilité de I’hydrogéne dans du fer et du nickel.
On assiste a une augmentation du gaz qui vers 1400°C elle s’éléve brusquement
pour passer de 8-16 cm®100mg & 28-40 cm*/100mg dans I’état liquide et ne cesse de croitre.

Donc les métaux a I’état liquide avec I’élévation de la température, absorbent des
quantités importantes d’hydrogéne. La solubilité évolue suivant la loi de Sieverts : la quantité de
gaz est directement proportionnelle a la racine carrée de la pression partielle.

D’habitude, on procéde a I’évacuation de I’H par des traitements appropriés comme le
dégazage, mais subsistent toujours des quantités qui vont rester dans le métal liquide, et qui une
fois refroidie on assiste a la formation de ces petites cavités remplies d’hydrogeéne.

La présence des inclusions non métalliques joue un role sur la formation de porosité de
gaz, car la nucléation des pores en absence de substrat.

1-9.2. Les pores de retrait.

Il faut distinguer le retrait du metal liquide du retrait de solidification et du retrait du métal
solide.
Le retrait de solidification se produit au point de fusion quand on assiste au passage de

I’état liquide a I’état solide, donc au cours de la solidification.

Le changement de volume est habituellement compensé lors de la conception du moule et
de la technologie de la piece. Les parties additives, les canalisations accompagnant la piéce brute
et servant de systtme d’alimentation permettent le métal liquide de remplir les zones restées
vides. Et les pores provenant du retrait se trouvent souvent dans des zones éloignées que le
systeme de compensation en liquide ne peut atteindre. Par exemple, le réseau interdendritique
est difficilement accessible et on assiste a la formation de porosité. Il est particulierement
difficile a éliminer. La figure 11 donne une représentation schématique de ces deux types de
porosité d’origine différente. Celle provenant du retrait a tendance a suivre les directions les bras

et les formes dendritiques le long des joints de grain, alors que celle provoquée par le gaz
se produit est répartie a travers la matrice.

Le retrait de I’état solide se produit une fois que tout le métal est devenu solide, et
refroidit jusqu’a la température ambiante, il se manifeste surtout par des contractions du métal,
d’ou une meilleure maitrise du modéle de la piéce ; car ces contraintes issues de ces variations de
dimensions peuvent emmener a la fissuration du métal.

Le tableau 6 donne pour quelques métaux le taux de variation du volume sur le point de
fusion en pourcent. Le comportement des matériaux métalliques peuvent donner aussi bien un
gonflement comme le cas du Silicium, ou une diminution de volume. Les fontes lorsqu’elles
passent a I’état liquide subissent un gonflement selon le taux du Silicium présent dans la
composition chimique.

Donc sur la formation de la structure et des défauts, qui peuvent apparaitre dans les pieces
coulées, la solidification a une influence importante.

Page 28 sur 73



400 G600 8OO 1000 1200 1400 1600 1800

Temperature (*C)

44 T T

40 -

6 -

32 -

28 -

Solubilité {oc/100mg)

24 |-

31:] -

A

Porosité du au retrait

Porosité du au gaz

Figure 11. Comparaison de

la porosité du au retrait et du au gaz.

Métal Strucuture Variation du volume a la fusion, %
Al CFC 6
Au CFC 51
Si Diamant cubique -12
Fe CC 34
Nb CC 0,9

Tableau 6. Valeur de la variation

de volume au point de fusion des métaux.
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I-10. SOLIDIFICATION DES METAUX FERREUX.

Le procédé de coulée des pieces conditionne I’étape de solidification, une coulée en sable
donnera des structures et une constitution assez differente qu’une coulée dans un moule
permanent.

Aussi les alliages eutectiques ou proches du point eutectique se solidifient difféeremment
que les alliages avec un intervalle de solidification. Les fontes ont de bonnes propriétés de
fonderie et se prétent assez bien au moulage. Elles ont une coulabilité d’ou leur aptitude a
remplir convenablement un moule méme si les épaisseurs sont minces, et une température de
fusion relativement basse du fait qu’elles sont proches du point eutectique. Elles sont tres
utilisées comme alliages de fonderie.

I-10.1. Solidification d'une fonte grise hypoeutectique.
La solidification d’une fonte ayant un pourcentage de C inférieur au point eutectique est
représentée sur la figure 12.

T g [ H] 18 FE] T % 1] T

il ST T & Iii‘
proputecigue | =g M \\ b
_%" ki - . - . .

1 J4
L imta

Figure 12. Solidification d'une fonte grise hypoeutectique.

Le métal liquide en se refroidissant prés du solidus est le siége de germination et
croissance de grains d'austénite dendritiques dans le liquide. Refroidit a a 1153 °C,
correspondant au palier de solidification, commence a apparaitre I'eutectique formé de graphite
lamellaire et d'austénite contenant 2,03 % C. Quand la solidification arrive a son terme le
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graphite se développe sous forme de lamelles au détriment de I’austénite qui s’appauvrie en
Carbone.

Tenant compte de la vitesse de refroidissement, par exemple la piéce est coulée dans un
moule en sable ou avec un autre procédé, et le rdle que peuvent jouer les éléments d’alliage,
I’alliage en refroidissement peut évoluer dans le diagramme métastable ou dans le systeme
stable.

S’il s’agit du systéeme Fe-Fe3C, les lamelles de graphite n'‘évoluent plus et restent ainsi.
L’austénite continue de se transformer comme un acier hypereutectoide, c’est-a-dire on
observera la germination et la croissance du carbure aux joints des grain austénitiques et a
727 °C, on a la transformation de l'austénite en perlite (eutectoide) constituée de lamelles de
ferrite et lamelles de cémentite.

La structure d’une fonte hypoeutectique, c’est-a-dire quand la teneur en C est comprise
entre 1.7 et 4.3%, est montrée dans les micrographies suivantes. La figure 13 montre une
micrographie correspondant a la structure d’une fonte blanche dans lesquelles coexistent les
phases de cémentite et de perlite.

La figure 14 présente la structure d’une fonte grise dans lequel le graphite est présent
sous forme lamellaire dans une matrice ferrito-perlitique.

Dans un méme échantillon peuvent étre présent plusieurs types de microstructures. La
figure 15 présente différentes structures que eut avoir une fonte grise ou blanche.

1-10.2. Interface de solidification.

Initialement on a deux corps en contact : le métal liquide et le moule. Lorsque commence
le processus de solidification, il y a une croute solide métallique qui se forme en contact avec la
paroi du moule.

On a alors trois couches : le moule qui prend la chaleur, la couche de métal solidifié
collée a la paroi du moule, et le métal encore liquide en contact avec la couche métallique
solidifiée.

Au niveau de l'interface solide-liquide de solidification, et en fonction de la maniére dont
la chaleur est évacuée, on peut avoir trois types de croissance du solide dans le milieu liquide:
un front plan, un front avec une évolution cellulaire, ou avec une formation dendritique, figure
16. La figure 17 montre les trois types de croissance au cours de I’évolution de la solidification.
Cette figure présente la vue de coté de I’échantillon en solidification, la vue de face, et
I’évolution de la température. Qu’on a une solidification en cours une fois I’interface formée en
Xo avec un gradient thermique positif, la chaleur est évacuée du métal encore liquide par
conduction vers le couche solidifiée. Comme le gradient de chaleur est linéaire et uniformément
perpendiculaire a l'interface, le front est tout le temps lisse et la croissance sera plane dans le
liquide, le schéma a de la figure 16. La vue de coté montre la séparation plane du liquide et du
solide, alors que la vue de face ne montre aucune discontinuité dans le front, le profil de
température montre une continuité de la répartition thermique avec deux pentes différentes selon
qu’on est dans la phase liquide ou dans la phase solide de maniére que I’abaissement de la
température est continu.

Quand la température diminue en avant de l'interface de solide-liquide, se produit une
croissance cellulaire ou dendritique. Sur la figure b et ¢ on voit qu’on a une méme allure du
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profil de température, seulement la différence est dans la phase liquide ou on voit que les valeurs
sont moindres pour le cas noté c. La température au niveau de I’interface notée Tm est plus
élevee.

La différence est une question de degré de surfusion. Une grande valeur de surfusion tend
a assurer une croissance dendritique et de faibles valeurs de surfusion permettront une croissance
cellulaire.

I-10.3. Surfusion thermique.

Par rapport a I’interface la température est moins élevée dans le liquide et aussi dans le
solide. La croissance en cellule se produit quand I’interface devient instable, on assiste alors a un
passage vers une cellule type qui se forme a cause de la variation et de I’instabilité du front.
L’instabilité provient du fait que la partie qui est légérement en avant dans le front, se
développe dans le métal liquide de température plus basse.

Ces parties formées s’isolent car elles évacuent leur chaleur latente dans le liquide
adjacent qui voit sa température augmenter. De méme des pics de température donnent
parallelement le méme phénomene et on assiste a la formation des cellules qui se forment avec
I’avancement de la solidification.

La formation en dendrites est une autre manifestation de croissance cellulaire dans
laquelle les fluctuations se développent aux cotés. A une surfusion elevée avec une grande
vitesse de croissance les cellules se développent dans partie progressant rapidement, parfois de
géométrie complexe en forme d’arbre.

Les bras secondaires des dendrites se développent a la perpendiculairement au bras
primaires. Comme bras primaire solidifié dégage sa chaleur latente, la température
immédiatement dans la zone a coté augmente. Ceci crée une inversion de la température dans le
liquide avec les bras primaires. De méme pour les ramifications secondaires et tertiaires.

L'espacement entre des bras est proportionnel a la quantité de chaleur prise par le moule.
Un refroidissement rapide produit de petits espacements de bras de dendrite.

I-10.4. Surfusion de constitution.

Le cas des métaux purs font I’objet beaucoup plus des inversions de températures, alors
que les alliages ou les dendrites sont beaucoup rencontrées a cause de la surfusion
constitutionnelle. Cette surfusion est provoquée de la ségrégation des éléments d’alliage rejetée
dans le liquide en avant de I’interface.

Ceci entraine une concentration supplémentaire des eéléments d'alliage et entraine une
diminution du point de fusion dans le liquide, qui peut prendre une valeur plus basse que la
température du milieu, et donc le liquide en ce point deviendra constitutionnellement surfondu;
parce qu’il y a eut 'un changement dans la constitution du liquide.

Cette notion de surfusion apparait dans le diagramme FE-Carbone selon qu’il se refroidit
dans un état stable ou hors d’équilibre. La différence entre le point C et C’ correspondant au
point eutectique selon qu’on a le fer-graphite ou le fer-cémentite, augmente avec le pourcentage
en Si; au-dela de 1.7% de Si on assure théoriquement une différence de température assez
importante pour favoriser la formation du carbone libre.
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Figure 14. Microstructure d'une fonte grise, (GL94-109, Nital 2%).
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a-Fonte grise : les lamelles de graphite
dans une matrice ferritique.

b-Fonte ductile : les nodules de graphite
dans une matrice ferritique

c-Fonte blanche :la cémentite
avec une matrice perlitique

d-Fonte malléable : les rosettes de graphite
dans une matrice ferritique

Figure 15. Microstructure des fontes.

I

Liguide

Figure 16. Schéma de la formation du front de solidification, [16].
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Figure 17. Type de croissance au cours de la solidification, [16].

I-10.5. Les cellules eutectiques.

L’eutectique austénite-graphite, qui constitue la partie généralement prépondérante de la
structure des pieces en fonte grise, se développe normalement sous la forme de cellules
grossierement sphériques dont la dimension finale détermine le grain de la fonte.

Le graphite prend alors la configuration en rosettes, chaque rosette formant si I’on peut
dire, le squelette graphitique d’une cellule eutectique. Une rosette de graphite est un ensemble
connexe de lamelles plus ou moins ramifiées qui se développent radialement au cours de la
solidification eutectique (vers 1150 °C) en s’entourant d’une gaine d’austénite, depuis le centre
jusqu’au bord de la rosette, ou se concentrent les impuretés et le phosphore. A la fin, le liquide
résiduel forme soit une sorte de joint entre les cellules, soit des gouttes isolées a I’intérieur de ces
dernieres.

Les réactifs métallographiques appropriés, sensibles aux microségrégations, ou par le
simple repérage de la disposition des cristaux phosphoreux s’ils sont assez abondants permet une
mise en évidence de ces réseaux.

On peut aussi avec des observations métallographiques apprécier la grosseur du grain qui
est en relation avec les caractéristiques mécaniques. La régularit¢ de la répartition
granulométrique de ces cellules au sein de la piéce a aussi des conséquences sur certaines
propriétés comme la résistance a l'usure. Cela ne signifie pas que le graphite soit ainsi
nécessairement du type B ; en effet, a I’intérieur des cellules, le graphite peut prendre les formes
A, D ou E, avec la seule condition de principe que la dimension maximale apparente des
particules de graphite soit inférieure au diametre des cellules ; la dimension de et la répartition du
graphite varient souvent radialement, du centre au bord d’une méme cellule. Cependant, dans
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certains cas, peu fréquents en pratique, la cellule eutectique apparait difficilement ou méme
n’existe pas.

Les cristaux d’eutectique phosphoreux, figure 18, ont généralement une répartition en
réseau (plus ou moins continu), chaque maille entourant une cellule eutectique. Les cristaux
d’eutectique phosphoreux ont une dureté plus grande que la matrice, mais variable de 400 a 900
HV suivant la proportion de la phase carbure car celle-ci est plus dure que le phosphure.

La tendance a la stabilisation du carbure dans I’eutectique phosphoreux est accrue du fait
des micro ségrégations qui, tres généralement dans les fontes grises, I’enrichissent en manganése
et en impuretés carburigenes (Cr, Mo,...) de méme qu’elles I’appauvrissent en silicium et en
impuretés graphitisantes (Ni, Cu,...).

Figure 18. Eutectique phosphoreux (steadite)
dans une matrice perlitique, (Nital 2%).

Finalement, le réseau formé par les joints des cellules eutectiques est la partie la plus dure
du matériau, et son importance peut méme étre réglée par la teneur en phosphore. On comprend
qu’en pratique, pour certains problémes d’usure avec lubrification (chemises par exemple), le
réseau phosphoreux puisse conférer aux pieces des propriétés d’utilisation avantageuses.

I-11. FATIGUE THERMIQUE ET PHENOMENE DE FISSURATION.

Les augets travaillent dans des conditions séveres de température élevee. Elles peuvent
faire I’objet de fatigue thermique ou subir des chocs thermiques qui emmenent a une dégradation
partielle ou totale.

La fatigue thermique est définie comme la détérioration progressive entrainant la
fissuration d’un matériau soumis a une alternance de refroidissement et de chauffage provoquant
des variations génées d’expansion ou de contraction. Elle concerne beaucoup de composants et
piéces, qui travaillent sous un cycle de températures élevées a I’image des cylindres de laminoirs
a chaud et des moules métalliques, mais aussi entre autres les palettes des turbines, les outils de
forgeage, et les échangeurs de chaleur. Le choc thermique est provoqué par un brusque
changement thermique qui entraine la rupture du matériau ; il est considéré comme un couple
thermique et mécanique pas aussi répétitif dans le temps, du fait qu’a cette brusque variation de
température le matériau rompt.
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Au cours des cycles répétés de chauffage et refroidissement se développent dans le
matériau des gradients thermiques. Ces variations de température entre un point et un autre ou
une zone et une autre, provoque la diminution ou I’augmentations du coefficient de dilatation
selon la température. Ces contractions ou ces expansions génées, entrainent la formation au sein
du matériau de contraintes d’origine thermique qui peuvent se développer et dépasser la
résistance du matériau. Elles se manifestent par un faiencage observé a la surface et un
phénomene de fissuration, figure 19 en surface ou en profondeur, [17]. Les fissurations
augmentent et font rompre le métal. Certains travaux pour I’étude d’acier de composition bien
déterminée ont montré que le réseau de fissures commence a apparaitre au bout de 50.000 cycles.
Donc ce n’est qu’aprés un nombre de cycles que les fissures se développent et deviennent
visibles optiquement ou électroniquement.

Figure 19. Micrographies montrant
le phénomene de faiencage (a) et I’apparition d’une fissure (b), [17].

Il est connu a travers la bibliographie que les facteurs qui déterminent la détérioration extérieure
dans la fatigue thermique relévent du processus, du matériel, et de la structure mise en jeu, [18],
tels que :

- le niveau du maximum de la température, I'amplitude des cycles thermiques, le rapport des
cycles et la fréquence du cyclage auxquels le matériau est soumis constituent les parameétres du
processus; alors que la dilatation, la conductivité, la diffusivité sont les paramétres physiques
sans omettre les propriétés mécaniques. L’oxydation, la présence de carbure, les transformations
de phases interviennent comme parametres au nhiveau de la structure du matériau.

L’étude de la fatigue thermique est fortement rencontrée pour les aciers et peu pour les
fontes.

Ces problemes font toujours de nouvelles investigations et des moyens et méthodes
nouvelles sont constamment éditées, [19].

Vu la complexité, cela exige fréquemment l'utilisation de la simulation expérimentale
avec des hypotheses souvent simplificatrices, [20]. Le cas de la coulée continue des cylindres
utilisés dans l'industrie sidérurgique en est un exemple. La détérioration de leur surface est
provoquée par I’usure mécanique, les charges thermiques et la répétition des cycles de
température capables de conduire le cylindre a rupture, en tenant compte e la constitutions
structurale si elle comporte des carbures qui jouent le rolr d’entaille tout comme les lamelles de
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graphite, [21]. Pour les matrices contenant de la martensite il a été observé pendant le cycle, la
structure martensitique en latte combinée avec une densité de dislocation élevée ainsi que la
presence des carbures le long des interfaces des lattes favorise I’endommagement, [22].

Pour ce qui est des cylindres de laminoirs on fait recours aux revétements. On renforce le
corps avec une couche de matériau noble comme un acier inoxydable martensitique. Une étude,
[23], a porté comme étant la couche extérieure sollicité thermiquement sur un acier inoxydable
contenant 0.1% C, 12% Cr, 2.45% Ni, et 1.25% Mo , le X12Cr13. Cette nuance d’acier sert de
couche noble de travail extérieure au cylindre constitué de ferrite, le 25Cr4). L’échantillon avec
le dispositif est présenté sur la figure 20.

Le phénomeéne a toujours été vu sous un angle de chaleur et de mécanique. Trois modes
de transmission de la chaleur sont mises en jeu. Le chauffage de I’échantillon provoque un flux
thermique qui va pénétrer dans le matériau par conduction. Il est refroidit de I’intérieur avec de
I’eau et de I’extérieur avec de I’air. L’équation de la chaleur pour la conduction dans le matériau
est:

dT
Py B, BART = Q

ou Q est le flux thermique, p est la masse volumique, Cg est la chaleur spécifique, et @ est la
conductivité thermique.

-
/
AIR COMPRIME

s

CIRCULATION D' EAU

Figure 20. Dispositif et schéma pour la fatigue thermique, [23].

A la face intérieure et extérieure I’équation de Newton décrit I’évolution de la
température. Lorsque la chaleur provenant du matériau est prise par I’eau ou par I’air on écrit un
bilan thermique en égalisant la loi de Fourier avec la loi de Newton :
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dT
D = la = Phgpmp(Ta - Tn)

Le coefficient de I’échange de chaleur par convection Bhmmm prend des valeurs
approximatives entre 5000 et 6500 W/m?2 deg. Dans la loi de Newton les températures aux faces
ou du milieu ambiant peuvent étre accessibles et mesurées. la température mesurée maximum
était presque 500°C, assez proche de la température la plus élevée des conditions réelles. Les
plus basses températures ont été mesurées pres de I’axe central et sont de I’ordre de 40°C.

L auteur a noté des gradients de chaleur qui sont produits radialement entre la surface
enduite et I'axe de cylindre, et aussi tangentiellement entre un point de la surface qui est a une
température maximale et a un point différent de la surface qui est a la température minimum. Il
définit ainsi trois axes.

Il a observé qu’aprés 150 cycles thermiques de fatigue avec un maximum de 500°C,
suivis de 100 cycles additionnels @ 700°C, aucun dommage de fissuration n'était apparent sur
la surface du cylindre.

Le calcul des contraintes thermiques une fois le champ thermique obtenu a permis de
tracer, figure 21, I’évolution de la contrainte thermique engendrée par le cyclage thermique.
D’aprés les résultats de ce auteur aucun schéma n’est présenté pour quantifier la fissure du
moment qu’elle n’a pas été obtenue et que le nombre de cycle n’a pas faite I’objet de variation.

—&—all
. ]

=——=g3}

Figure 21. Evolution de la contrainte thermique.

Mais de maniere générale une fois la fissuration est présente, comme le cas des défauts
issus de I’étape de solidification, la fatigue et les sollicitations thermiques ne feront que favoriser
sa propagation. L’amorcage d’une fissure peut étre initié aussi par une trempe mal conduite
dans des endroits géométriques ou on a une concentration de contraintes.

Les installations pour I’étude du comportement & la fissuration, sont nombreuses et
dépendent des travaux étudiés. L’acquisition des données thermiques est importante, mais aussi
il faut déterminer avec soin les points ou la prise de température doit étre faite. Le systéme de
refroidissement comme aussi I’intensité de I’inducteur doivent étre convenablement menée, ainsi
que la forme et les dimensions des échantillons.
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Figure 22. Installation pour fatigue thermique.

Pour ce qui est du choc thermique une série de cycles de chauffage et refroidissement par
induction a été imposée sur la face intérieure d’échantillons sous la forme de bagues creuses.
Les dimensions de ces bagues sont une hauteur de 35 mm, un diametre intérieur de 45 et
extérieur de 65 mm. Ces bagues ont été percées de deux trous longitudinaux de 4mm, figure 23.

D [~
B8R ‘ A tapure
‘5} B fissure
- - Z Al C  réseau de craquelures
g A §i D déformation

Figure 23. Endommagement des éprouvettes d’essai de choc thermique.

Le cycle se compose d’un chauffage en 4s depuis I’ambiante jusqu’ a 850°C, puis on
refroidit a I’air libre pendant 5mn, et on recommence un autre cycle. On a imposé une
température de 850°C qui est atteinte a partir de I’ambiante en 4 s. Une fonte de qualité réussie
arrive sans endommagement jusqu’a une vingtaine de cycles avant I’apparition de fissuration.

Le fait de chauffer jusqu’a une température aussi élevée que 850°C en un temps aussi
court expose la piéce en fonte a des chocs thermiques plus ou moins violents.

On a I’habitude de distinguer dans I’endommagement causé par des chocs thermiques la
tapure de la fissuration et aussi les craquelures. La tapure est une rupture compléte dés le premier
ou second cycle thermique; la fissuration est une rupture majeure progressant a chaque cycle
thermique; les craquelures se manifeste par un réseau superficiel qui apparait généralement
apres de nombreux cycles); des déformations de la piéce peuvent suivre et avoir lieu.
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Pour définir un effet d’un choc thermique, ce n’est pas seulement la température
maximale atteinte mais il faut préciser si elle dépasse éventuellement le point de transformation
Ac; de la fonte, ce qui entraine des conséquences plus graves.

Il faut noter aussi les vitesses d’échauffement et de refroidissement et comment quelles
sont étalées sur la durée du cycle ; et les occasions issues de I’histoire thermique ou de service du
matériau comme la corrosion, les contraintes mécaniques extérieures, les maintiens en
température.

Les essais de I’étude d’ou est tirée la figure 23 ont montré I’effet des éléments d’alliage
sur le choc thermique. Un avantage des teneurs en carbone assez élevées (3,7 a 4,0 %)
compatibles avec des teneurs en phosphore pouvant atteindre 0,5 % au moins. Le phosphore est
au contraire trés nocif dans les fontes a bas carbone; les basses teneurs en soufre (0,03 %) sont
favorables. La structure de la matrice a peu d’influence (perlite ou ferrite). La ferritisation par
recuit ne se justifie pas en genéral.

En cas de choc thermique a haute température comme 850°C, les éléments d’alliages
usuels sont plutdt défavorables.

Pour un choc thermique a température modérée aux environs de 530°C, 0,6 % de
molybdéne ou 0,15 % d’étain peuvent avoir un effet favorable.

Pour I’ensemble des fontes, il y a des corrélations de la résistance au choc thermique avec
le coefficient de dureté, [24].

I-11.1. Propagation des fissures.

La definition de la propagation de la fissure dépend de I'échelle de longueur considérée.
Fondamentalement, on peut définir le déclenchement de la fissure quand les forces de cohésion
atomiques sont dépassées et provoque I’écartement entre deux surfaces ou plans. A une échelle
plus grande par exemple, la taille de grain, ou le diamétre moyen du précipités ou des pores en
présence dans le matériau. La propagation est le développement des fissures en tant que déja
presentes. Elles augmentent avec le nombre de cycles, figure 24.

Une microfissure de longueur «a» une fois qu’elle existe peut se développer et devenir
aussi importante que cela devient nécessaire de procéder au remplacement de la piece. La
sensibilité & sa propagation se fait souvent sur des éprouvettes de flexion instrumentées, placées
sous une charge vibrante, des variations de la vitesse Aa/AN en fonction de I’amplitude de
variation du facteur d’intensité de contrainte AK. Ce facteur d’intensité est calculé d’apres les
cotes de I’éprouvette, la charge a laquelle elle est soumise, et la longueur de la fissure. On définit
pour ce facteur d’intensité deux cas limites: AKg qui caractérise une fissure lorsqu’elle ne
développe pas et AK = Kgp qui correspond a une rupture immédiate. Le domaine intermédiaire
est régit par la loi de Paris:

Aa

— = CAK”
AN

Avec Aa est I’accroissement de la longueur de la fissure et AN est le nombre de cycles entre les
deux mesures consécutives de a. La variation AK amplitude de variation de K au cours du cycle,
C et n parametres. 1l a été observé que les fontes grises sont plus aptes a la propagation de la
fissure comparé aux aciers et fontes GS, [23], par exemple de 100 fois plus pour AKZ= 20 MPa.
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les fontes grises sont les mieux placées car elles sont les plus résistantes a la traction, ayant K1c
le plus élevé.

Quoique cette équation empirique est simple, ou on a deux constantes pratiques C et n, la
loi de Paris est devenus la pierre angulaire de [l'utilisation de la mécanique de la rupture ;
cependant, ainsi présentée sous sa forme originale, cette loi est une simplification car beaucoup
de paramétres ne figurent pas.

La propagation de la fissure releve de la mécanique de la rupture qui a pour objet
essentiel I’étude de la fissuration des matériaux. Elle décrit en détail le développement plus ou
moins rapide de ces fissures a différentes échelles d’observation, micro/macro/méso. Elles
peuvent étre issues de I’élaboration de I’alliage, ou de la mise en forme de la piéce, ou de
I’utilisation de la piéce en cours de service.

D’abord développée pour I’étude des parois épaisses en acier a haute limite d’élasticité
(marine) et des parois minces en alliages d’aluminium (aviation), la mécanique de la rupture
s’étend a des cas moins extrémes, et les fontes ont déja fait I’objet de nombreux travaux de
laboratoire.

La rupture des fontes grises est due au développement rapide et brutale des microfissures
formées dans la matrice par les lamelles de graphite qui sont déja des entailles dans le matériau
et les valeurs mesurées de K1c sont plutot faibles. Ce facteur critique, permet de calculer la
charge limite entrainant la destruction d’un élément de forme quelconque constitué du méme
matériau préfissuré, dit aussi ténacité a la rupture du matériau. Il s’exprime en MPa+/M car,
selon la théorie, la contrainte répartie o qui, dans des conditions simples et déterminées, ouvre et
propage une fissure plate de longueur a est de la forme :

o = K1cR/ma
d’ol la dimension de Kic de 25 & 40 MPa+/M . Il varie dans le méme sens que la résistance a la
traction.

A titre d’exemple pour un acier donné, [25], la constante de proportionnalité C est de
5.19x10™, alors que I’exposant n est de 2.25 ; A@ est fonction du diamétre du grain d liée par la
relation AQ =~ 1.7 + V@ .

La diminution de I’ordre du facteur d'intensité a comme conséquence une propagation
réguliére de la fissure de fatigue thermique sur une surface striée plutdt qu’une croissance
accélérée, qui se produit habituellement sur les surfaces lisses, [26].

I-12. CARACTERISTIQUES MECANIQUES ET PHYSIQUES DES FONTES GRISES.
I-12.1. Caractéristiques mécaniques.

Les propriétés mécaniques dépendent directement de la matrice de I’alliage. Dans les
fontes GS le graphite en sphéroides donne des caractéristiques mécaniques proches de celles des
aciers ordinaires.

Ces caractéristiques dépendent essentiellement de la constitution de la matrice. Mais on
ne peut pas considérer la dureté d’une fonte comme completement indépendante car le graphite
agit par sa quantité et par ses dimensions par exemple sur la dureté. Alors que le module
d’élasticité des fontes grises dépend peu de la matrice qu’elle soit perlitique ou ferritique mais
beaucoup du graphite. La valeur du module d’élasticité des fontes grises est liée a la quantité de
graphite, & la forme du graphite et a ses dimensions.
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Figure 24. Evolution de la taille des fissures en fonction de AN, [27].

Dans le cas de graphite lamellaire, il est plus élevé que le graphite a une forme plus
ramassee et une longueur plus faible que dans le cas de lamelles.

Il est voisin de voisin de 170 GPa pour une fonte a graphite sphéroidal, de 140 GPa pour
une fonte a graphite lamellaire trés fin, et de 90 GPa pour une fonte a graphite lamellaire trés
grossier.

La forme et les dimensions du graphite ont d’ailleurs une influence aussi importante que
la quantité de graphite.

Les fontes a matrice ferritique ont une résistance aux chocs assez élevee et se déforment
assez bien plastiquement. Elles s’usinent bien en plus du caractére lubrifiant du graphite. Leur
dureté est de 100 a 150 HB.

L allongement varie en sens inverse avec la dureté, il est de 10% a 25 % pour une fonte a
matrice ferritique.

Les fontes a matrice perlitique ont une charge a la rupture tres élevées et moins ductile.
Elles sont obtenues en contrepartie d’une faible ductilité. Plus la perlite est fine et plus la dureté
est élevée elle varie pour ces fontes de 170 a 270 HB. L’allongement est faible il est de 2 % si
elle est perlitique, bainitique ou martensitique [4, 32].

Les fontes a matrice ferrito-perlitique ont des caractéristiques mécaniques comprises entre
celles des deux fontes précédemment citées. Elles offrent un bon compromis entre résistance
mécanique, ductilité et résistance a I’usure. L’allongement est de 3 a 7 %.

Ces nuances ont I’avantage d’étre économiques car elles peuvent étre obtenues a I’état brut
de coulée sans soins particuliers en ce qui concerne les éléments d’alliage ou la vitesse de
refroidissement.
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Les éléments dissous dans la ferrite comme le silicium, le manganése et le nickel
influencent la dureté et la résistance mécanique. De méme que la finesse des transformations
perlitiques et de la martensite augmentent la dureté et la résistance, [4, 28] , tableau 7.

Matrice Rpo 2 (MPa) Rm (MPa)
Ferritique 220-320 350-500
Ferrito-perlitique 320-370 500-600
Perlitique 420 700
Bainitique ou martensitique 480-600 800-900

Tableau 7. Résistances des fontes en fonction de la nature de la matrice.

Le comportement des propriétés mécaniques a des températures élevées pour ce qui est
de la dureté et la résistance pour toutes les matrices est relativement constants jusqu'a environ
425 °C.

La charge a rupture varie peu jusqu’a 400 °C. Mais a partir de cette temperature, elle
chute rapidement pour atteindre environ 100MPa a 700 °C. Cette chute est d’autant plus forte
que la décomposition de la perlite.

L’ajout d’éléments d’alliage, comme le Cr ou Mo, qui stabilisent la perlite, peut
augmenter la résistance a chaud. Le Mo a un avantage sur la tenue a chaud des fontes G.S.
ferritiques. Une teneur de 2,5 % permet de faire varier la contrainte a rupture de 50 a 100 MPa a
la température de 900 °C, [28].

I-12.2. Coefficient de dilatation thermique.

Le comportement a la dilatation des fontes est assez proches qu’elle soit GS fonte grise.
coefficient de dilatation linéaire des fontes & graphite sphéroidal est assez voisin de celui des
fontes grises. Il y a un phénomene de gonflement qui intervient mais qu’il n’y a pas réversibilité ;

A partir de 500°C, la dilatation linéaire des fontes a graphite sphéroidal non alliées peut
ne plus étre rigoureusement réversible par suite de trois phénomeénes.

Dans le cas des fontes perlitiques, le phénomene de graphitisation est lié a la
décomposition progressive de la perlite en ferrite et graphite ce qui donne un gonflement
irréversible. La matrice devient donc ferritique.

Lorsqu’une fonte a matrice ferritique est portée au-dela de la température Ac; la ferrite se
transforme en austénite et ceci s’accompagne d’une contraction. L’austénite étant plus compacte
que la ferrite, cette contraction de la matrice estimée a environ 1%. La transformation inverse
donne lieu & une dilatation. Le coefficient de dilatation de I’austénite environ de 35x10° K™, est
plus grand que celui de la ferrite qui est de 16x10° K™. En raison des variations dimensionnelles
accompagnent cette transformation on a I’apparition de contraintes internes. Donc si la
température d’une fonte ferritique ou devenue ferritique est autour de la température de
transformation, la dislocation des joints des grains de la fonte entraine un gonflement
irréversible. Le troisieme phénomene a lieu si I’atmosphere dans laquelle les pieces sont portées
a température élevée est oxydante.
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Les passages répétés du point Ac; entrainent un gonflement de la matrice. Le carbone
dissout dans I’austénite, et venant des nodules de graphite, ne précipite pas nécessairement sur
les nodules existants lorsque le matériau redevient ferritique, mais forme de nouveaux précipités.

Il se crée alors les lacunes autour des nodules ; car le carbone qui y a été pris ne peut plus
s’y redéposer. Ces vides peuvent étre comblés par des oxydes qui fragilisent le matériau et qui ne
résistent pas aux contraintes internes provoquées par les transformations suivantes. Ceci est
surtout sensible sur les fontes a graphite lamellaire dans lesquelles le réseau de graphite favorise
la propagation de I’oxydation. On aboutit alors rapidement a la dislocation de la matrice. C’est
une autre raison de bien connaitre la température d’emploi d’une piece afin de choisir une
nuance de fonte dont le point Ac; soit suffisamment élevé. Cette température de transformation
peut étre augmentée par I’addition d’éléments d’alliage alphagenes, comme le Si, I’Al, ou le Mo.
On peut ainsi obtenir des nuances de fonte dont le point Ac; est repoussé jusqu’a 900 °C, [4, 26].

Les montées successives en température au-dessus du point Ac; entrainent des
changements de volume, hétérogenes et non réversibles, qui agissent sur la couche d’oxydes en
la fissurant sous I’effet des contraintes internes qui disloquent la matrice.

Un autre phénomene a tenir en compte est la migration des atomes de carbone vers la
surface de la piece, se liant avec I’oxygéne de I’air forment du CO ou du CO,. Cette combustion
du carbone est sensible a partir de 800 °C environ.

La décarburation s’accélére lorsque le matériau devient austénitique, car I’austénite
contient plus de C. Il semble que la diffusion du carbone vers I’extérieur soit ralentie par la
présence d’une couche d’oxydes. De ce fait, la cinétique de décarburation peut étre augmentée
par la présence d’éléments d’alliages réduisant I’oxydation.

Lors de traitements thermiques, pour éviter I’appauvrissement du matériau en carbone, il
est recommandé de placer les piéces a traiter sous vide ou dans une enceinte saturée en CO,. Il
est aussi possible d’obtenir le méme résultat en recouvrant les piéces d’une couche de charbon de
bois.

I-12.3. Conductivité thermique.

Le graphite par sa morphologie a une forte influence sur la conductivité thermique des
fontes grises.

Dans les fontes grises les lamelles sont discontinues ou semi-continues et la conductivité
est plus élevée. En plus de la forme de graphite, de la microstructure, la composition et la
température influencent aussi la conductivité thermique.

Les fontes ferritiques ont une conductivité thermique plus élevée que les fontes a matrice
perlitique. Dans le domaine de température de 20-500 °C, la conductivité thermique des nuances
ferritiques est de 36 W/m.K, alors que pour les matrices perlitiques elle est moindre de 20 pour
cent de moins.

L'interprétation des essais de fatigue thermique est compliquée par les nombreuses
différentes méthodes d'essai utilisées par les chercheurs.

En général, pour une bonne tenue a la fatigue thermique, les fontes devraient avoir une
conductivité thermique élevée, un bas module d'élasticité, pour convenir a des températures
élevées de service autour de 500 & 550 °C.
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En conséquence, une teneur élevée en C des fontes grises (3.6 a 4%) sont adéquats. Les
fontes malléables perlitiques ou fontes malléables alliés avec du silicium et du molybdéne
restent meilleures pour la tenue a la résistance et supportent de hautes contraintes.

Les matériaux sollicités aux hautes températures s’endommage a leur surface par le bain
liquide et par corrosion.

Les élements contenus dans le liquide peuvent diffuser dans le contenant et changer plus
ou moins sur une profondeur proche de la surface la composition du moule.

Ils dépendent de I’interaction physico-chimique entre les éléments constituant le matériau
de I’outil et ceux constituant I’alliage a I’état liquide dans un domaine de température élevée.
L’érosion peut endommager I’auget par une usure de la surface par action mécanique provennat
des particules solides du bain ou du chaulage.

Un autre mécanisme d’endommagement est le collage car I’adhésion sur la surface de
I’auget, peut entrainer la formation de composés intermétalliques en surface de moule
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II.
DESCRIPTION DU PROBLEME
ET
MODES OPERATOIRES.
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ILL1.DESCRIPTION DU PROBLEME.

L’auget est monté sur une chaine mécanique en mouvement, figure 25. Elle appartient a
une série d’augets montés sur un mécanisme de chaine mécanique qui permet leur mouvement
aussi bien au cours du remplissage que lors de I’évacuation de la gueuse une fois refroidie. Donc
les augets placés I’'un a coté de I’autre, recoivent du métal liquide porté a trés haute température.
Lors du mouvement de la chaine I’auget contenant du métal liquide se déplace a une faible
vitesse pour laisser I’auget suivant se remplir. Ce mouvement lent de la chaine mécanique sur
laguelle sont fixés les moules assurent un refroidissement de la gueuse jusqu’a son éjection de
I’auget une fois celui-ci est basculé. Ils sont refroidit par la suite avec un jet d’eau et le cycle
reprend.

Sur la chaine ces pieces doivent étre recouvertes de chaux et séchées. Une fois
préalablement ainsi préparées elles peuvent recevoir du métal liquide et assurer plusieurs
remplissages en bain métallique. La photo de la figure 25 montre une machine a deux lignes de
coulée de la gueuse en fonte brute provenant du haut-fourneau. Elles sont chaulé et prétes a
recevoir la fonte liquide.

Une ligne peut couler 50 tonnes de gueuse par heure. Elle se déplace avec une vitesse de
7 m/mn. La distance entraxes des bandes de coulée est de 56.2 m avec une longueur utile de
54.2 m. Chaque ligne de coulée compte 290 augets.

Théoriquement, I’auget présenté sur la figure 26, a un poids de 140 kg ; la gueuse en
fonte pése 50 kg et son refroidissement dure 8.1 mn ; elle est remplie jusqu’a un niveau de 130
mm, donc il y a une partie supérieure qui ne contient pas de métal liquide.

Le métal avec lequel il est confectionné a la composition chimique suivante, tableau 8:

%C %Si %Mn %P %S
3.5-4% 2-2.5% 0.7-1% 0.15% 0.05% -0.07%

Tableau 8. Composition chimique du matériau des augets dans I’état de réception.

La photo de la figure 26 montre un auget apparent sain et ne comportant aucun défaut
visible a I’eil nue.

Cependant un examen plus détaillé sur d’autres piéces révéle des défauts provenant de la
fabrication. En effet, sur la figure 27, on observe une partie de I’auget qui est dans un état
completement détaché du reste du corps. Non seulement une partie du métal est complétement
arrachée mais un défaut est visible sur toute la ligne de jonction et qui ne fera que favoriser la
cassure a la moindre sollicitation. On peut voir la continuité en surface de I’arrachement du métal
qui s’étend sur tout le long de la partie supérieure de I’auget. Rien que lors de la manutention ce
défaut entrainera la défection de I’outil de travail et ne pourra nullement servir. Ces pieces
présentant les défauts de fonderie visibles a I’eil nu sont a écarter et mises au rebut ; et ceci déja
doit é&tre fait au niveau du fournisseur.

La photo de la figure 28 montre un défaut de fonderie interne. La cavité que nous
observons sur cette figure n’est visible que si on coupe des sections dans I’épaisseur de I’auget.
C’est une cavité trés importante qui détruit la résistance de la piéce. Ces défauts internes peuvent
étre détectables avec des contrbles non destructifs. C’est un défaut plus dangereux que le cas
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Figure 26. Lingotiére ou auget dans son état de livraison.
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précédent, car n’étant pas visible, I’outil apparait sain et peut étre monté sur la chaine et
provoquer dans un délai trés court une panne.

Une étude menée sur un acier Ni-Mn-Cr a mis en évidence, [29], le comportement de la
microstructure ou s’étaient produit des précipités.

Nous faisons remarquer que théoriqguement les pannes pour une production journaliere de
300 tonnes de fonte en gueuses, provoquent en moyenne 05 augets endommagées par jour. Les
pannes qui s’étalent dans le temps et provoquent des arréts de longues durée perturbent la
production en aval et en amont. Ce défaut sous la forme de cavité interne provient généralement
des mauvaises conduites de fusion, de la technologie de moulage ou encore d’un mauvais tracé
de la piéce. Les gaz dissous dans le métal lors de la fusion, ou provenant du moule en sable,
emprisonnés et ne pouvant étre évacués se traduisent une fois la solidification terminée par une
cavité sous la forme de porosités ou de retassure. La retassure est un défaut de fonderie qui est
apparent ou interne, développée par les alliages eutectiques ou assez proches lors de la
solidification, figure 29. Sur cette figure on voit qu’au fur et a mesure que la piéce se refroidit le
métal se contracte et forme un vide qui se traduit une fois que tout le métal est solidifié par une
cavité ou retassure.

On peut I’évacuer de la piéce finie avec un bon tracé comportant les masselottes. Le but
du masselottage, constitué de parties additives dans la piéce brute, a justement pour réle de
contenir les cavités qui apparaissent dans les parties qui se refroidissent en dernier temps. Une
fois la piece refroidie ces parties additives sont enlevées et stockées pour servir a nouveau de
charge métallique dans le four de fusion.

Les figures 30 et 31 montrent des augets dans un état endommagé tres avancé qui
nécessite I’arrét de la chaine mécanique afin de procéder a son remplacement. Quand la
destruction arrive avant le remplissage en métal liquide ou encore une fois le métal solidifié les
dégats sont relativement limités ; chose autre lorsque la destruction se fait brusquement alors que
I’auget contient du métal liquide. Celui-ci encore fluide va s’écouler a travers la fente ou la
cassure du moule et couler sur le mécanisme de la chaine, pour se solidifier ; ce qui entraine des
dégats importants, un arrét de production assez prolongé, et une perturbation dans la production
de la gueuse. Nombreux sont ces accidents qui perturbent toute la chaine de production et
entrainant de fortes pertes en argent.

De ces deux figures, qui montrent une rupture totale de I’outil qu’est I’auget, on a observé
que généralement la cassure est localisée surtout au niveau des méplats sur le bord supérieur de
la lingotiére. Généralement dans un tracé d’une piéce on peut rencontrer des renforcements dans
I’épaisseur, des nervures, ou des méplats destinés a des fins déterminés. Ces zones non
seulement doivent étre correctement étudiées pour assurer une solidification réguliere pour le
corps, mais aussi elles constituent des endroits a forte concentrations de contraintes une fois
I’outil sollicité. Une mauvaise conduite de la technologie d’obtention de la piece emmeéne a une
solidification non homogene, et provoque dans les parties épaisses refroidies avec une vitesse
donnée une structure différente des parties minces qui se solidifient en premier temps avec une
grande vitesse. On risque, par exemple, si la piéce coulée est desirée en fonte grise d’avoir des
parties épaisses en fonte grise se refroidissant dans le systéme stable et des parties minces en
fonte blanches qui évolueront au cours du refroidissement dans le systéme métastable ; et ceci
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Figure 28. Cavité interne observée dans I’épaisseur de I’auget.

pour la méme piece, figure 28-a. Ces hétérogénéités, ou différence de structure dans la piéce,
provoque une fragilisation du fait que la partie en fonte blanche est dure et la partie en fonte grise
est tendre. Ces différences structurales provoquent des lignes de clivage qui favorise la cassure.
Méme sur un plan constitutionnel, étant donné que la vitesse de refroidissement n’est pas
identique dans toute la piéce un autre phénomeéne apparaitra dans toutes les pieces coulées a des
degrés différents, et qu’on appelle la ségrégation. La ségrégation est une distribution d’éléments
chimiques concentrée en une zone limitée, alors qu’ils devraient étre régulierement répartis dans
tout le volume de la piéce. Etant donnée la vitesse de refroidissement un élément peut étre a
chaque fois rejeté dans le liquide quand le front solide avance. De méme certains éléments
peuvent étre emprisonnés dans le réseau dendritique. On introduit la notion du coefficient de
répartition, k = Cp/Cpg, le rapport entre la fraction du soluté dans le solide et la fraction du soluté
dans le liquide. La ségrégation a I’échelle micro, macro, ou de type inverse provoque des zones
riches en élément donné alors que d’autres en sont appauvries.
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Figure 28-a. Courbes de refroidissement des parties minces et des parties épaisses
dans une piéce, [30].
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Figure 29. Formation de la retassure dans la fonte en cours de solidification, [31].
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Figure 30. Auget dans un état endommaggé.

Figure 31. Présence des fissures au niveau des méplats sur les augets apres service.

Variant entre 0 et 1, pour des solidus et des liquidus droits, k est constant pour toutes les
compositions. Quand k est proche de 1, I’intervalle n’est pas favorable a la ségrégation ; s’il est
tres petit I’alliage a tendance a former la ségrégation.

I1.2. Méthodologie de travail.

On développera une partie expérimentale relevant des observations métallographiques et
une partie théorique basée sur le calcul du champ thermique et du chmp des contraintes
engendrées par le gradient de chaleur.

On examinera le comportement métallurgique du matériau avec lequel sont fabriqués les
augets. On rapprochera les conditions réelles de travail avec des cycles thermiques de revenu
apres trempe et de trempes interrompues ; ces cycles nous permettront de saisir les changements
structuraux intervenant dans le métal jusqu’a des températures relativement élevées.

Les moyens et les méthodes expérimentaux mis en ceuvre dans la partie expérimentale
sont des mesures de dureté, de la résistance a la traction, des observations micrographiques avec
le microscope optique ou électronique.

Page 53 sur 73



La spectroscopie a été utilisée pour la détermination de la composition chimique.

Dans la partie théorique nous avons calculé avec un modeéle développé a cet effet le
champ de température au cours du refroidissement une fois que I’auget est remplie de métal
liquide et le champ des contraintes thermiques pouvant avoir lieu dans I’épaisseur du moule.

I1.2.1. Cycles approchant les conditions pratiques.

La figure 32 présente le chauffage et le refroidissement qu’ont subit certains échantillons.
Il a pour but d’approcher les conditions structurales développées lors du service. Les
échantillons sont introduit dans un four préalablement porté a 850°C, maintenus pendant 15 mn
a cette température, puis refroidis a I’air jusqu’a I’ambiante. Une fois refroidit a la tempeérature
ambiante, I’échantillon est porté dans un four préalablement chauffé & 150°C, maintenu a ce
niveau thermique pendant un temps de 30 mn, puis refroidit jusqu’a I’ambiante. premier
échantillon ainsi traité suit un chauffage jusqu’a une température s’étendant de 100°C

La température du deuxieme échantillon sera 250°C, celui du troisieme échantillon sera
350°C, et ainsi jusqu’a obtenir un échantillon soumis a 650°C. Tous les échantillons sont soumis
a des mesures de dureté et a des observations micrographiques.

Le cycle des trempes interrompues est représenté sur la figure 33. Dans ce cas les
échantillons portés a 850°C et maintenus pendant 15 mn & cette température, ne sont pas refroidis
jusqu’a la température ambiante. Une fois que le temps de maintien est fini, I’échantillon est
refroidit jusqu’a 150°C, maintenu a cette température pendant 30 mn, puis refroidit a I’air. Un
autre échantillon sera porté a 850°C, maintenu a cette température pendant 15mn, puis refroidit
jusqu’a 250°C, maintenu a cette température pendant 30mn, puis refroidit jusqu’a la température
ambiante. La trempe est interrompue au cours du refroidissement ; cela nécessite I’utilisation de
deux fours simultanément. Le milieu de refroidissement et toutes autres conditions d’essais sont
identiques au cycle précédent. Tous ces essais ont porté sur des échantillons enduits de chaux ou
sans chaux.

Des mesures de dureté et des observations optiques suivront pour chaque échantillon.

Ceci est mené pour essayer a travers les résultats d’avoir des informations sur les
structures développées et les propriétés mécaniques du matériau lorsqu’il se refroidit d’une
température relativement assez élevée jusqu’a I’ambiante. Ainsi I’état structural développé par
I’auget une fois qu’il est rempli de liquide et qu’il se refroidit a une température dans cet ordre de
domaine thermique sera approché par les résultats obtenus de tel ou tel cycle. Notons que le
domaine de température retenu, entre 150°C et 650°C, couvre largement la température qui va
s’établir entre le bain liquide et la paroi interne de I’auget quand celui n’est pas recouvert de
chaux, ou encore entre la température de coulée (Tc), la couche de chaux, et la paroi interne de
I’auget. La couche de chaux est ici une résistance thermique supplémentaire entre le liquide et
I’auget.
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I1.2.2. Partie théorique.

Le calcul du champ de contrainte B passe nécessairement par la connaissance du champ
de température T(x,t). Une fois que ces contraintes connues on pourra les comparer avec la
résistance du matériau obtenue expérimentalement.

Les mesures et les prises de température sont ici obtenues par voie de calcul par le calcul
moyennant les solutions exactes du modele mathématique.

Comme il s’agit de la conduction thermique en régime variable, cette étape consiste a
résoudre I’équation de la chaleur en adoptant convenablement a la réalité avec des
simplifications bien déterminées les conditions aux limites comme les densités de flux, les
coefficients d’échange de chaleur, ou les températures initiales.

La répartition de la température ayant été déterminée et connue on peut I’utiliser dans les
expressions des contraintes d’origine thermique a différents instants de cycle thermique.

I1.2.2.1. Etablissement du modéle théorique.

Notons que les calculs sont fortement tributaires des propriétés physiques et mécaniques
des matériaux mis en jeu.

Selon que la chaux est prise en compte ou non nous déterminerons le champ thermique
avec deux températures de contact imposés en surface au niveau de la paroi de I’auget. @ est la
diffusivité thermique du matériau ou @ la conductivité thermique, @ la chaleur spécifique, et
la masse volumique.

Soit une piéce donnée de forme rectangulaire ayant une épaisseur d, ou on impose en sa
surface 1 la température T1, en sa surface 2, la température T, et tel que T, > T1. On admet que
la distribution de la température T(x) dans I’épaisseur d suit une loi parabolique comme
schématisé sur la figure .

d

b
r
|

—————

P Température

Figure 33-a. Modele de la contrainte o, [33].
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Les augmentations ou les diminutions de dimensions ou le taux de déformation est dans
un rapport direct des forces surfaciques qu’on appelle contraintes. La contrainte thermique
engendrée par le gradient de chaleur, tenant compte de la loi de Hook, s’écrit comme :

o = EGMAT
ou E est le module d’élasticité, o est le coefficient de dilatation, et AT est I’écart de tempeérature
sur la distance considéree d.
Si la variation de la température est parabolique et peut s’écrire comme : AT = a&®. A la

condition de régime thermique stationnaire et lorsque x = d on obtient: AT = T, - T, = a@?,
Rl
.

AT = Bl - T) . Cette relation peut étre mise aussi sous la forme :
AT = Tg- T= Bl - ToE(2)".
On obtient la distribution de la température dans I’épaisseur d :
X
T(x) = Ty - - Ta)

. La variation de la température devient alors comme suit :

Donc la contrainte est fonction de I’espace x aussi :
’
o= E(X— T)
Comme le matériau est sujet a une déformation libre a laquelle on a aussi une

déformation génée, on doit retrancher le taux de déformation agissant en sens opposé, et la
contrainte est alors

o= E(e-¢)
oué= a(ZT + Ty) ete = IZ[F - By - T)et tel que a = ; dg-longueur pour T

La contrainte dans ce cas de probleme en régime établit n’est fonction que de x et s’écrit
comme :

1 x_.
o = Eally - T— (a)[fﬂ
Deux cas limites se dégagent de cette considération :
Oppp = Elﬂ(lfﬂf— T et Oppp = —Elfklmf— T

Notons cependant que les modeles sont nombreux et les approches tout aussi différentes
selon les auteurs, [34] , ou on a
0 = yoEAT x (1 - 2y)?®
avec y est un coefficient de proportionnalité ety le coefficient de Poisson.

11.2.2.2. Choix des paramétres de calcul.

Le modele présenté pour la partie théorique est traité avec les données suivantes : la
température finale de refroidissement est de 100 °C ; cette valeur ne laisse pas d’eau a I’état
liquide dans le systeme auget, et elle s’établit comme valeur moyenne de refroidissement une
fois que le rythme de la machine a couler est atteint. La température du metal liquide introduit
dans I’auget est prise de I’ordre de 1350°C, qui est la température de coulée généralement admise
des fontes grises.
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Il s’établit alors entre I’auget et le métal liquide une surface de contact que nous
supposons parfait et qui a une température commune aux deux couches, fonctions seulement des

propriétés des matériaux en contact.

Les données des grandeurs thermophysiques utilisées pour le calcul sont présentées dans

le tableau 9:
Propriétés, en S.1. Bain métallique a1350°C Auget a100°C Chaux a 25°C
A 16.282 41.868 0.70
Cop 6.310852 x10° 4.1868 x10° 1.344 x10°
a 2.58x10° 1.0x10° 0.52 x10°®
b 10118.1 13256,2 969.94

Tableau 9. Propriétés thermo-physiques des matériaux mise en jeu.

I1.2.2.3. Détermination des températures d’interface.
A partir des données du tableau 7, deux températures de contact ont été ainsi déterminées
et imposées sur la paroi de I’auget lors du calcul des contraintes:
~ bpTy + bpTy
7 by+ by
ou bgg sont les effusivites des corps en contact. Ty est la température d’interface des deux corps
en contact, et Ty sont les températures du corps 1 et du corps 2 mis en contact.

o 642°C lorsque la chaux est absente et aucune résistance thermique ne s’oppose a
I’écoulement de la chaleur et
o 173°C la deuxiéme c’est la température que va prendre la paroi de I’auget quand une

couche de chaux de I’ordre 1 a 2 mm joue le réle de corps intermédiaire et s’opposer en partie
aux flux de chaleur.

Cette derniere température de contact n’est pas élevée pour entrainer la formation de
contraintes thermiques assez élevées pouvant causer des dégats dans la piece.

Généralement le corps ayant la plus grande effusivité impose sa température. On observe
dans I’expression que la température de contact n’est pas fonction du temps ; en réalité ceci est
vrai dans les premiers instants, mais une fois que le temps s’écoule le systéme métal-coulé-chaux
-auget se refroidit et la température de contact change de valeur. De plus il y a une étape de
changement d’état, la solidification, qui se passe sans changement de température car on observe
sur les courbes d’analyse thermique, un palier ou la température reste constante aussi longtemps
que la solidification dure.

Ces deux températures sont entre 150°C et 650°C domaine de température retenue pour
les cycles thermiques de revenu et de trempe isotherme avec lesquelles nous avons étudie le
matériau.

En réalité le modéle est simplifié car dans ce cas on considere une résistance de contact
qui provoque une chute de température quand on passe du liquide au solide.
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11.2.2.4. Evolution du module d’élasticité et du coefficient de dilatation en fonction de la
température.

Le schéma 34 a et b montre I’évolution du coefficient de dilatation « en K™ en
fonction de la température T entre 100 et 700°C, et du module de Young dans le domaine qui
couvre notre intervalle thermique d’étude; a augmente nettement jusqu’a 300°C puis la loi
devient linéaire a partir de cette valeur.

Les lois de cette distribution de ces deux facteurs qui entrent dans le calcul de la

contrainte thermique sont:
ERE,B

«(T) = E2.54@nT - 0.358x 1020AK22 - E(T) =
17
16 ——
15
pa

14 /
13 /‘
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Figure 34-a. Comportement du coefficient de dilatation en fonction de la température.
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Figure 34-b. Variation du module d’élasticité en fonction de la température.
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III. RESULTATS ET ANALYSE
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III.1. Caractérisation du matériau dans son état de réception.

On a d’abord examiné I’alliage dans son état de livraison tel qu’il nous a été livré ; il faut
remarquer que nous avons examiné I’état livré neuf et I’état livré apres utilisation. Le tableau 10
présente les résultats de la composition chimique obtenue par spectrométrie. Cette composition
comparée a celle du tableau 8 montre des variations au niveau du pourcentage du silicium et du
manganése qui sortent de I’intervalle de distribution et voient leur teneur diminuée. Notons la
forte teneur du soufre sept fois supérieur a ce qui est demandé et qui est un élément nocif. Cette
analyse met en évidence des éléments d’alliages qui en s’ajoutant peuvent avoir un effet de
tenue assez remarquable comme le chrome, le cuivre et le nickel.

Le tableau 11 montre les résultats de la microdureté Vickers du matériau, le tableau 12
porte sur les résultats de la dureté HRB, et du tableau 13 de la HRC. On voit que la dureté
avoisine pour I’ensemble du massif 95 unités HRB, ce qui est relativement appréciable pour une
fonte déclarée comme courante ; ceci peut provenir de I’effet des éléments sus-cités qui agissent
en commun et conferent au matériau un caractere faiblement allié.

Les micrographies de I’état neuf non utilisé sont présentées sur les figures 35 et 36. La
matrice de I’échantillon est chimiquement attaquée au Nital et observée avec un grossissement
Gx200 et Gx700. Ces micrographies mettent en évidence la formation au niveau du joint de grain
cette formation apparaissant en blanc et de microdureté peut élevée par rapport a celle de la
matrice s’agissant de la ferrite. On peut voir des lamelles de graphite ou encore des plages
d’eutectique phosphoreux sont décelables au fort grossissement.

Dans le tableau 14 on trouve les résultats de la composition chimique du matériau ayant
servi. La comparaison de la composition chimique du matériau a I’état neuf et a I’état usagée
montre un enrichissement en carbone du moment que sa teneur a augmenté et a méme dépassé ce
qui est demandé sur le tableau 8 pour atteindre des taux de 4.96%.

Le manganése a augmenté de teneur pour le matériau ayant servi, et pour zones ou les
différents échantillons ont été prélevés sa quantité a presque doublé en passant de 0.3 & 0.61 ;
donc au cours du service la matrice s’est enrichie au manganése et en carbone et cela ne peut
provenir que de la dissolution de certains composées a I’image du Mn3C ou autres formation
contenant cet élément en substitution. Si effectivement le carbure s’est décomposé ou s’est formé
c’est que la température atteinte au cours du service est plus que celle déclarée, car il faut pour
cette réaction une température moderément élevée.

Si le silicium n’a pas bougé dans sa teneur entre I’état livré neuf et I’état livré apres
usage on distingue nettement qu’il est en dessous de ce qui est demandé au tableau 8 ; il est
inférieur & la limite recommandée et au lieu d’avoir une teneur entre 2 et 2.5% son taux ne
dépasse pas 1.7%. Cette derniére limite est le taux minimal pour favoriser la graphitisation.
Moins de silicium signifie que la fonte ne se préte pas a la graphitisation et devient blanche et
comportera des carbures de fer tres durs. De plus les quantités de Mn, élément favorisant la
formation de la cémentite, ayant augmenté la formation de la fonte blanche devient inévitable.

Les figures 37 et 38 montrent les microstructures de I’alliage a I’état aprés usage. On voit
que la distribution de la formation blanche suivant les joints de grain ferritique et I’eutectique
phosphoreux qui s’est beaucoup développé. Certaines zones ont développée une distribution
irréguliere en élément, puisque les différents échantillons examinés provenant de différentes
zones de I’auget ne montrent pas une homogeénéisation. De plus les différences en épaisseur
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Figure 35. Structure de I’alliage dans son état livré neuf

Figure 36. Structure de I’alliage a I’état neuf sous fort grossissement.

Echantillons

1

2

3

Valeur moyenne

HV (moyennes)

345

399

409

384

Tableau n° 11. Mesures de la microdureté Vickers dans son état de réception.

Echantillons

1

2

3

Dureté HRB

96

95

95

Tableau n°® 12. Mesures de la dureté HRB dans son état de réception.

Page 62 sur 73




%C | %Mn | %Si | %P %S | %Cu | %Al | %Ni | %Cr | %Co | %Ti | %Fe
Ech.1| 468 0.52 165 | 0.197 | 0412 | 0.318 | 0.007 | 0.123 | 0.189 | 0.012 | 0.036 | 91.74
Ech.2 | 496 0.61 1.46 0.56 0.48 0.17 | 0012 | 0.078 | 0.186 - 0.074 -
Tableau n° 11. Composition chimique des échantillons aprés utilisation.
Echant. 1 | Echant.2 | Echant.3 | Echant.4 | Echant. 5
HRB (Valeurs moyennes) 915 94 95 96 98.1
HRC (Valeurs moyennes) 13 16 17 18 20.3
Résistance a la traction en MPa 640 690 705 720 770

Tableau n° 12. Résultats des essais de dureté et la résistance de traction
du matériau ayant servi.

B g 00, microns

Figure 37.Structure de la fonte grise
attaquée au Nital 2% montrant I’eutectique phosphoreux.

-
e I..-

microns

dans la piéce lors de son refroidissement peuvent entrainer une formation structurale blanche si
le processus n’est pas convenablement mené. Ceci est observé sur les résultats présentés dans le
tableau 12 ou on a les valeurs de la dureté HRC et HRB avec ceux de la résistance a la traction.
Les valeurs de la résistance a la traction montrent des différences importantes entre les
échantillons appartenant a une méme lingotiére pris en différents endroits ; ceci est surtout
observable pour la résistance a la traction ou en certains endroits elle est de I’ordre de 770 MPa
et en d’autres elle n’est que de 640 MPa.

Eléments

%C

%Mn

%Si

%P

%S

%Cu

%Al

%Ti

%Ni

%Cr

%Mo

%

349

0.36

1.69

0.36

0.31

0.50

0.001

0.019

0.10

0.14

0.01%

Tableau n° 10. Composition chimique obtenue par spectrométrie dans son état livré neuf.

Page 63 sur 73



I11.2. Effet de la température de reprise entre cycles.

L’effet de la température de reprise sur la variation des valeurs de la dureté, représenté
sur la figure 38, ne montre pas de variation sensible dans les conditions que nous avons retenues,
une température moyenne de reprise de 100°C. Au-dela de 100°C, les variations de la dureté
deviennent importantes.

350

300

250

200

Température de reprize, °C

150

100 k—”“ —

Echantillons testés

Figure 38. Influence de la température de reprise sur les valeurs de dureté.

IT1.3. Caractérisation du matériau soumis aux cycles thermiques.

La figure 39 montre I’évolution de la dureté pour les échantillons soumis a des trempes
interrompues. On observe un domaine, limité entre 300°C et 500°C, qui se distingue par la
variation importante entre les échantillons recouverts de chaux ou non. Les échantillons chaulés
ont une dureté assez élevée comparés a ceux non chaulés. Au-dela de 500°C, les résultats de
dureté ne montrent pas une distinction entre les deux états des échantillons, et la tempeérature
assez élevée n’est pas influencée de maniére importante. Par contre aux températures inférieures
a 300°C, la dureté élevée est observée pour les échantillons non chaulés. Relevons les écarts
assez importants des valeurs de la dureté entre les différents tests réalisés, pouvant probablement
provenir de la qualité constitutionnelle du metal ou de la manutention lors des opérations
expérimentales. Sur les micrographies de la figure 41, observée pour un échantillon chaulé, on
marque la présence de zones blanches s’agissant de la cémentite qui est localisée sur les joints
des grains, une matrice perlitique apparaissant en sombre sur la micrographie, qui développe une
formation de bainite assez fine a ce grossissement et beaucoup plus observée entre 350°C et
500°C.

Pour étayer ces observations, des cycles thermiques semblables, [35], montrent une
évolution de la dureté similaire a nos résultats. L’étude a été menée sur des fontes a graphite
lamellaire ou I’austénitisation est effectuée entre 760 et 900 °C a raison de 20 minutes par 25
mm d’épaisseur. La transformation de la perlite en bainite se réalise entre 230 et 425 °C, figure
38-a.
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Figure 38-a. Effet de la température isotherme sur la dureté des fontes, [35].

Donc la chaux est sensée a un certain domaine de température développer dans le
matériau une structure moins fragile et plus dure. Cette opération assure avec ces trempes
interrompues une structure dure et plus fragile quand la température est dans le domaine cité.

Les résultats de la figure 40 montrent les valeurs de la dureté prises sur des échantillons
chaulés et des échantillons non chaulés obtenus avec le cycle apparentés aux trempes et revenus.
Le comportement des résultats pour cette catégorie d’essais est différent car on assiste a une
évolution de la dureté ou les courbes ne se coupent pas. Les échantillons recouverts ont une
dureté plus faible et présentent une matrice moins dure et plus fragile. Remarquons que les
courbes pour ce type de traitement accusent un maximum vers 350°C-450°C pour I’état non
chaulé, qui est en retrait vers 350°C et moins lorsqu’il s’agit de I’état chaulé. Dans ce cas
d’essais les valeurs de la dureté semblent plus reproductibles avec un écart pratiquement réduit,
mais pas assez convenablement traitées.

Ce maximum correspondant a un durcissement secondaire ne peut étre que I’effet des
éléments introduits en teneur limitée et qu’on a relevé leur présence avec I’analyse
spectrométrique, qui agissent en tant qu’élément d’alliage. Ils forment des carbures a ce niveau
de températures de cémentite alliée et assurent aussi a la matrice une dureté assez élevée ; ces
carbures avec l’augmentation de la température évoluent en engendrant de nouvelles
transformations structurales dans I’alliage.

Sur la micrographie de la figure 41, observée pour sur un échantillon non chaulé, on peut
déceler car le grossissement n’étant pas assez grand, la présence de fines particules réparties
dans la matrice ; ceci peut étre une forte précipitation de cémentite sous forme globulaire.

Donc si on résume on remarque que l’effet de la chaux sur I’auget est pour des
températures qui ne doivent pas aller au-dela de 450°C, car il semble qu’aux températures
supérieures le matériau devient plus fragile.

Ces résultats de traitement thermique, relevant d’une approche métallurgique confirment
ce qu’on a obtenu, [37], avec une étendue thermique qui s’étale de 100°Ca 600°C, alors que dans
cette partie la gamme d’étude de température s’étend de 150°Ca 650°C, qui est argumentée par
les températures de contact imposées sur la paroi interne de I’auget.
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Figure 39. Dureté obtenue d’aprés les trempes interrompues.
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Figure 40. Dureté des échantillons revenus.

Cette évolution des courbes de dureté avec ce type de traitement montre que les
échantillons chaulés ne font pas I’objet de changements aussi important comparé a I’état chaulé.
D’ou on constate si le rdle de la chaux est plus ou moins partiellement rempli, ou non. Avec le
traitement précédent des trempes interrompues, ce réle semble normal pour les domaines de
température en dehors de 350-450°C.

La chaux ne se comporte pas de la méme maniere selon le cycle thermique auquel les
échantillons ont été soumis.

Autre point a tenir compte, c’est que lors des I’introduction du métal liquide, car on a
déterminé auparavant que les températures de contact quand le métal est recouvert sont de 600°C
et 178°C quand il est enduit de chaux. Ces deux températures de contact sont situées dans le
domaine inférieur ou supérieur a 350°C relevé pour le maximum de durcissement secondaire. De
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Figure 41. Structure prise dans le domaine 300°C-500°C des échantillons
soumis a des trempes interrompues.

Figure 42. Structure prise dans le domaine 350°C des échantillons
soumis a des trempes et revenus.

méme pour le cycle précédant les températures de contact ainsi estimées sont localisées dans le
domaine ou la dureté n’est pas relativement élevée. Aux températures ayant lieu dans certains
domaines les changements de structure dans I’alliage rendent le matériau plus dure et plus
fragile.

I11.4. Résultats du tracé de la contrainte thermique.

La contrainte thermique en régime stationnaire et développée dans I’épaisseur du corps et
tenant compte de la variation du coefficient de dilatation linéaire a et du module d’élasticité E
peut se mettre sous la forme :
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Les résultats obtenus avec ce modele, tenant compte de la variation du module de Young
et du coefficient de dilatation linéaire en régime non stationnaire, sont présentés sur la figure 43.
Tels qu’ils sont montrés on observe un effort de compression dans les couches profondes de
I’épaisseur relativement important comparé aux couches de la surface. Les couches en surface
chaudes en expansion tendent & comprimer celles plus profondes encore froides. Les valeurs
avoisinent les 250 MPa en surface exposée a la chaleur sur une distance de 5mm, pour ensuite
diminuer et changer de signe vers 17 mm. Le double en MPa est constaté pour les zones loin de
la surface 1; a ce niveau la compression est deéja trés proche de la résistance du matériau
observée sur certains échantillons et présentées auparavant, tableau 12, affichant de 640 MPa.

Une température de paroi plus élevée et proche de celle du métal liquide entraine
inévitablement des efforts de compression trés grands.

Si on considere que la couche d’épaisseur de 5 mm, couche pres de la surface ou la
contrainte accuse un pseudo-palier, est la profondeur de pénétration de la chaleur quand le métal
est introduit dans I’auget, et sous conditions de premier type, elle ne sera atteinte qu’au bout
d’une durée inférieure a la demi-seconde moins de 4 secondes. Par définition, sur cette couche
la température atteint une variation de 5% de sa valeur en surface et le front de perturbation de
la température n’a pas atteint le coté opposé 2. L’existence d’une couche de pénétration de la
chaleur comporte un gradient thermique relativement important, et qui peut étre le siége des
défauts présentant une forte aptitude au phénoméne de fissuration qui prend alors une ampleur
importante avec les défauts de fonderie observés précédemment.

Des valeurs de contraintes plus faibles et assez loin de 640°C seront obtenues avec des
températures de contact plus faible, comme celle obtenue pour I’auget chaulé.

Seules des températures de contact plus basses ou des températures de préchauffage de
I’auget pourront aller vers une diminution des contraintes thermiques.

IIL.5. Observations fractographiques.

Les observations au microscope électronique, figure 44, montre surtout la présence de
composés a base de soufre comme les sulfures de Manganese, que le matériau apreés utilisation a
un facies de rupture de type fragile, et a une échelle encore plus fine on observe un réseau de
fissures. L’échantillon ici observé a été prélevé de maniere a ce que la cassure soit présente pour
étre fractographiée.

Théoriquement, ce type de rupture se manifeste selon les joints des grains qui se
présentent en forme de zones plus ou moins lisses. Ces zones comportent des particules de
précipités qui, s’ils se forment au niveau des joints, favorisent la rupture intergranulaire.

Ces formations de précipités fragilisent le matériau car sollicité & température plus ou
moins élevée elles en des endroits naturellement fragiles comme les joints, ne font qu’affaiblir la
matrice.

Page 68 sur 73



— ! ! ! ! !
. Z : i : :
S 200 Rt SRLCLITLEETL EULLEEELEEEL EEELEITELE -
= Traction '
% e A T D RRRRECCEEEES EEECEEEEE —
M ' . , . .
0 : Z
71 SRS SRS SRR N SR S i
: : : Campressiun
200 - Posssseseos R ARt {RRREEEEEEED {REEEE FEEEE IREEEEEEEEE —
17 SRS SN S S S N S -
711 PPN SRS SUPRURRU: SR . WO -
77 SRR SN SRR SN N O W
00 | i | i i
0 0.005 0.0t 0.0l 0.02 0.025 0.03

Epaisseur de |a piece, m

Figure 43. Variation de la contrainte thermique développée dans le matériau.

Figure 44. Structure observé au MEB du matériau aprés utilisation.
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CONCLUSION GENERALE.
L’étude que nous avons menée sur I’utilisation de I’auget et le matériau avec lequel il est
confectionné nous a permis de conclure les points suivants :

-la technologie de la piece doit étre soigneusement conduite, en commencant par I’étape
de conception comprenant le tracé du dessin, la fusion de I’alliage, le refroidissement dans le
moule. De nombreux défauts de fonderie assez importants ont été mis en évidence aussi bien en
surface qu’en volume, a I’exemple de la cavité constaté dans I’épaisseur de I’auget qui ne peut
étre assimilé a une retassure. La structure dans son état de réception est différente pour les
épaisseurs de I’outil, ce qui constitue une fragilisation entre les zones dures et les zones tendres.

-le phénomeéne de rupture totale, au cours de I’exploitation de I’auget, a été constaté
surtout au niveau du méplat dans la partie supérieure de I’auget, zone ou les épaisseurs sont
différentes, et localisés prés des défauts ; ces défauts qui rendent le matériau apte a développer la
fissuration.

-I’examen du matériau a montré un développement de structures de la matrice perlitique,
mais aussi comportant de la ferrite. Ceci, pour rappel et renvoi, en complément avec des études
menées auparavant faites sur des échantillons qui ont révélés une structure de fonte blanche ou et
d’autres échantillons ont révélé une structure de fontes grises. Le matériau comporte des
composées de soufre, vu I’augmentation du soufre dans certains échantillons analysés par
spectrométrie, sans pour autant un changement important dans la teneur de Mn .

-selon que I’auget est chaulé ou non, deux températures de contact ont été déterminées :
une température de I’ordre de 640°C lorsque le matériau est non chaulé, ou lorsque la chaux ne
remplit pas convenablement son role, est excessive pour I’exploitation de I’auget car elle
développe des contraintes thermiques assez de la résistance du matériau. La deuxieme
température assez proche de 170°C est recommandée, ou encore correspond lorsque la chaux est
convenablement utilisée, car les gradients thermiques dans le matériau ne seront pas aussi
importants.

-les traitements auxquels des échantillons ont été soumis, en complément des travaux
entamés auparavant, ne font que confirmer la mauvaise exploitation des augets quant a la vitesse
de refroidissement et le chaulage. Tres probablement dans les conditions réelles le
refroidissement du matériau est assez proche de celui des échantillons soumis aux trempes
interrompues. C’est-a-dire que le matériau en exploitation ne se refroidit pas jusqu’a la
température ambiante, ou qu’il n’est pas assez refroidit pour reprendre le cycle suivant.
Apparemment la chaux avec ce cycle de trempes isothermes est menée de maniére non soignée.
Les observations montrent que le matériau comporte un important endommagement vu la
fissuration qu’il présente.

-la présence de formation de composes tels que les sulfures rend le matériau apte a se
fissurer ; la teneur en soufre doit étre convenablement lors de la fusion.

En général, il est recommander d’assurer une meilleure qualité du produit au niveau de la
fonderie qui élabore ce genre d’outil, de préparer soigneusement la chaine des augets en ce qui
est du chaulage et du choix des pieces a monter, et de favoriser un refroidissent assez lent.
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