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Introduction - Présentation du sujet

INTRODUCTION - PRESENTATION DU SUJET

L’emploi d’un matériau céramique dans une application technique est trés souvent
déterminé par ses propriétés mécaniques et I’alumine fait partie de ces céramiques qui ont ét€ les
plus étudiées(1). Ses propriétés, qu'elles soient avantageuses ou défectueuses, sont maintenant
bien connues et la plus importante de ces derniéres est son comportement fragile, causé par
I’absence de déformation plastique a basse température. De gros efforts ont été faits pour
augmenter la fiabilité des céramiques en essayant de réduire au maximum la porosité, la taille
des grains, la présence d’inhomogénéités, d’impuretés, de défauts comme les microfissurations
(engendrées principalement par |’anisotropie de dilatation thermique). L’influence de ces
parametres physiques, microstructuraux et chimiques est importante sur les caractéristiques
mécaniques mais leur contrble ou leur optimisation sont souvent difficiles et parfois
impossibles.

Une autre méthode pour augmenter la ténacit¢ du matériau consiste a incorporer une
seconde phase qui, par différents mécanismes suivant sa nature, servira essentiellement a
empécher la propagation de fissures(2). Le type de renfort va différer selon sa forme (fibres
longues, courtes, trichites, dispersoides,...) et selon la nature de la phase ajoutée (céramique,
métallique). Si en principe, chaque renfort apporte des avantages de par des caractéristiques
intrinseéques favorables, il entrainera de méme des inconvénients inhérents a sa nature mais aussi
reliés aux problémes causés par son incorporation au sein de la matrice (problémes d’interfaces,
apparition de défauts, inhomogénéités,...). Depuis longtemps, des expériences et des modeles
relient 1’augmentation de la ténacité 2 la taille, a la forme et a la concentration en seconde
phase(3-4),

Ainsi des carbures sous formes de dispersoides ZrC®), Cr3C,©), TiC(D), ou sous forme
de plaquettes SiC(®) peuvent étre additionnés 2 la matrice d’alumine dans des quantités parfois
importantes et augmentent sensiblement les caractéristiques mécaniques. Les composites Al,Os-
TiC ont d’ailleurs réussi commercialement dans des applications comme les outils de coupe. Le
renforcement peut &tre obtenu en incorporant aussi des oxydes comme ZrO,®), la
transformation de la phase quadratique en monoclinique engendrant une augmentation de

volume des particules de zircone, empéche ainsi la propagation de la fissure.

Les cermets, cer- pour céramique et -met pour métal, sont des produits dans lesquels on
s’est efforcé d’allier la résistance a ’oxydation et au fluage des produits céramiques a la
conductibilité, a la résilience et a la résistance aux chocs thermiques des métaux. Ces matériaux

mixtes frittés sont caractérisés par une phase céramique majoritaire par rapport a la phase
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ductile, qui sera soit dispersée au sein de la matrice, soit en réseau, englobant ainsi les plages
céramiques.

L'élaboration des composites céramique/métal se fait généralement par la synthése puis la
consolidation de poudres selon les procédés de la métallurgie des poudres(10) : addition
éventuelle de liants et plastifiants puis frittage classique ou pressage a chaud uniaxial ou
isostatique.

Les cermets a base de carbures ou carbonitrures, comme les WC-Co ou les TiC-Ni, sont
les plus répandus pour des applications a haute température. La bonne compatibilité¢ des
carbures avec leur liant métallique permet une densification par frittage en phase liquide et
I’ obtention d’une bonne cohésion entre la phase dure et la phase ductile. Le systtme WC-Co est
un bon exemple. La dispersion des grains de carbure de tungsténe dans le réseau métallique de
cobalt a été une trés grande réussite. Pendant le frittage, le cobalt sous forme liquide va d’une
part mouiller parfaitement les grains de carbure et d’autre part permettre un transfert de matiére
par diffusion plus rapide et par conséquent I’élimination plus compléte de la porosité. Plus tard,
lors de son utilisation, si une fissure apparait dans une particule fragile de carbure de tungstene,
elle rencontre immédiatement la couche de cobalt ductile qui, en se déformant plastiquement,
absorbe I’énergie de la fissure et ralentit sa propagation. Le composite possede alors une ténacité
de I’ordre de 15 MPa.m!/2, bien que celle du WC seul ne soit que de 1 MPa.m1/2 (11-13),

Les systemes métal-oxyde n’ont obtenu pour I’instant que peu de succes en raison des
difficultés rencontrées pour préparer des produits denses. Les principaux obstacles 2 la
densification de tels composites sont la faible mouillabilit¢ des oxydes par les métaux liquides,
ainsi que leur faible solubilité dans ces mémes métaux.

De par ces problemes, les différentes
recherches sur le sujet ont plus souvent conduit
a des composites a matrice céramique avec des
dispersoides métalliques. La déformation
plastique des inclusions métalliques est
toujours un renforcement intéressant mais
moins efficace qu’un réseau continu de métal

qui englobe la phase dure puisque seule une

tres faible proportion des inclusions est
traversée par les fissures.

La figure 1 montre la microstructure d'un

composite Al,O3-Cr élaboré par une approche

Fig. 1 : Micrographie M.E.B. d'un
composite Al,O3-Cr élaboré par
une approche classique. frittage sous charge). Le probleme majeur

classique (simple mélange des poudres puis

rencontré dans ce genre de composites est le manque de cohésion a l'interface céramique/métal

et la présence de porosité entre les phases (indiquée par la fleche).
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Le choix d'élaborer ces composites a partir de poudres nanométriques devrait permettre de
s'affranchir partiellement des problémes de cohésion a l'interface et d'obtenir des matériaux
avec des microstructures optimisées.

Les nanomatériaux sont constitués d'un assemblage tridimensionnel de cristaux dont la
taille caractéristique est de 1'ordre de quelques nanometres. Jusqu'a 50 % de la matiere peut
ainsi étre située dans une zone de joint de grains ou d'interphases. Ces matériaux qui sont
parfois considérés comme appartenant a un nouvel état de la matiere, entre I'état cristallin et
J'état amorphe, présentent de nombreuses propri€tés originales aussi bien chimiques que
physiques(!4). Ces propriétés sont susceptibles d'apporter une solution aux problémes
rencontrés classiquement dans les composites céramique-métal, la modification thermochimique

des caractéristiques d'interfaces des deux nanophases €tant favorable a une meilleure cohésion.

Dans le but de fabriquer des matériaux composites céramique/métal, deux grandes
méthodes d'élaboration sont possibles. Soit la phase métallique est incorporée dans une
préforme céramique poreuse par infiltration, imprégnation,(15-17). soit une technique
directement dérivée de la métallurgie des poudres est utilisée. Dans ce dernier cas, des produits
pulvérulents préparés par différents procédés sont mis en forme et densifiés lors d'un traitement
thermique avec ou sans réaction (réduction d'oxydes par exemple), avec ou sans apparition

d'une phase liquide,...

Dans ce travail, nous avons essayé d'élaborer directement des poudres nano-composites.
Le procédé utilisé lors de cette étude pouvait étre choisi parmi les différentes méthodes connues

actuellement pour l'obtention de poudres composites céramique/métal :

- Simple mélange des différents constituants (céramique et métal) avec élaboration
de barbotines. Ces dispersions, chargées en phase solide, sont ensuite séchées,
généralement par atomisation afin d'obtenir des granules de taille réguliere

intéressante pour une bonne mise en forme ultérieure (18),

- Mélange de la phase céramique avec des oxydes métalliques qui seront par la suite
réduits pour donner la phase métal considérée, lors d'un traitement thermique en

atmosphére réductrice(19).

- Synthése chimique :  Coprécipitation d'oxalates métalliques (20)
Sol-Gel : précurseur alkoxyde (1)
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- Mécanosynthése ou broyage haute énergie : Réduction d'oxydes
métalliques (F€203, Cr203, CI’O3, Nlo, Ti02, V205, Nb205, Mn02, MOO3,...)

par 'aluminium métal (22), par activation mécanique 2 température ambiante.

Nous avons voulu opter pour cette derniere méthode. Outre sa simplicité de mise en
oeuvre et l'expérience déja acquise au sein du laboratoire, seul ce procédé permet d'obtenir
directement des poudres composites a structure nanométrique alumine-métal. Les autres
méthodes réclament généralement une étape supplémentaire de traitement thermique réducteur
pendant laquelle I'évolution de la taille des grains et de la porosité, ainsi que la structure et la
composition du composite restent difficiles a maitriser.

Apparue au début des années 1970 pour préparer des alliages a dispersion d'oxydes(23), la
mécanosynthése ("mechanical alloying") s'est imposée depuis comme une technique
intéressante d'élaboration de poudres submicroniques, mono ou polyphasées. Par broyage a
haute énergie, on ne cherche plus seulement comme initialement, a réduire la taille des particules
mais aussi a mélanger intimement plusieurs composés, a les faire réagir entre eux, a effectuer

des transformations de phases...

L'élaboration de poudres composites alumine/métal par cette méthode, proposée par Le
Caér(22) devient maintenant mieux connue. Il est actuellement possible d'obtenir un tel mélange
a I'aide d'un broyage en voie séche ou humide, par voie directe (en partant d'alumine et de
métal) ou par voie réactive (aluminothermie : réaction d'oxydoréduction entre 1'aluminium et un

ou plusieurs oxydes métalliques).

Mis en forme par des procédés de la métallurgie des poudres, ces produits pulvérulents
vont donner naissance a des matériaux composites denses céramique-métal (cermets). Le
caractere nanométrique de la structure interne des poudres aprés broyage et la présence,
intimement associées, des deux phases complémentaires céramique et métallique, laissent
présager, apres consolidation, des propriétés intéressantes.

L'approche nanométrique apportée par la mécanosynthese peut minimiser les problémes
relatifs aux interfaces et ainsi permettre un meilleur renforcement de la matrice. L'étude
présentée ici, se propose donc d'élaborer des cermets alumine-métal a partir de poudres
obtenues par mécanosynthese et caractériser ces composites suivant leurs compositions, leurs

microstructures et leurs propriétés.

Le chapitre 1 comporte en premier lieu une bréve revue bibliographique des connaissances
actuelles sur le procédé de mécanosynthése comme moyen d'élaboration de poudres par rapport
aux autres méthodes. Puis, 1'obtention, a partir de réactifs différents, de poudres composites
alumine-fer et alumine-chrome plus ou moins réactives est plus longuement détaillée. Outre le
suivi du chemin de réaction, l'influence de la composition chimique des poudres et de la

contamination sont étudiées a 'aide d'un broyeur de petite capacité. Enfin, la mise en place et la
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calibration de moyens de broyage plus importants seront présentées et des informations sur le
rendement et le colit du broyage seront données.

Le chapitre 2 traite de la mise en oeuvre et de la consolidation des poudres ainsi
synthétisées. Deux voies distinctes sont explorées : "voie séche" par pressage uniaxial a chaud
de la poudre "brute de broyage" et "voie humide" par filtre-pressage d'une suspension aqueuse
contenant les poudres broyées. Les échantillons massifs obtenus sont décrits, caractérisés et
comparés quant a leur microstructure et certaines de leurs propriétés physiques.

Le chapitre 3 est consacré a la mise en place de la microstructure finale a partir de la
texture nanométrique de la poudre initiale. L'étude de la cinétique de croissance de phases
permet déja la mise en évidence des principaux mécanismes physiques micro et macroscopiques
présents lors du frittage des poudres ayant complétement réagi pendant le broyage. Le
comportement & haute température de poudres (Al+CrpO3) activées mécaniquement est aussi
abordé. Le cycle de pressage est alors optimisé pour profiter de cette réactivité et faire de cette
poudre un composite dense et homogeéne. Nous avons essayé d'explorer, dans cette partie,
I'évolution de la structure avec le passage de 1'échelle nanométrique de la poudre a l'échelle
micrométrique du matériau massif.

Les caractérisations mécaniques des matériaux composites obtenus sont présentées dans le
chapitre 4. Les valeurs de ces propriétés sont répertoriées pour tous les composites alumine-fer,
alumine-chrome et autres compositions et peuvent €tre comparées a celles de I'alumine
monolithique. Enfin, nous aborderons dans ce chapitre, les mécanismes de renforcement de la
matrice céramique par la seconde phase métallique. L'influence des différents types de
mécanisme sera discutée suivant les systemes considérés. La modification des différentes
interfaces alumine-métal par l'ajout d'un élément d'électropositivité voisine de celle de
l'aluminium (Ti) a aussi fait 'objet de quelques essais. La mise en évidence de cette
modification, son importance suivant le systtme et son influence éventuelle sur les

microstructures et les propriétés mécaniques des composites sont discutées.
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IL.Mécanosynthése de poudres alumine-métal

CHAPITRE I : MECANOSYNTHESE DE POUDRES ALUMINE-METAL

A. BIBLIOGRAPHIE

La mécanosyntheése ("Mechanical Alloying") est un terme général pour définir un procédé
d'élaboration a I'état solide d'alliages pulvérulents par des chocs mécaniques. Née aux Etats-Unis
vers les années 1970, cette technique est initialement développée par Benjamin () pour I'élaboration
de composites a fines dispersions d'oxydes réparties dans une matrice métallique (alliage ODS),
composites a structures résistantes & haute température destinés a I'aéronautique (2),

La mécanosynthése est maintenant un procédé d'élaboration de toutes sortes de composés
intermétalliques (3-6), semi-métalliques (7). nitrures (®), de composés ioniques et de composites(9-10) et
de fagon générale, un moyen d'étude de réactions a I'état solide(11). Le broyage peut aussi étre utilisé

comme moyen d'activation de certaines réactions ou formations de composés (12).

Il existe une vaniété importante de broyeurs permettant de faire de la mécanosynthese : broyeur
vibrant, attriteur, broyeur tournant, planétaire.... Selon le type d'appareil, les billes et la poudre sont
animées d'un mouvement général d'entrainement mécanique ou de rotation et les quantités d'énergie

mises en jeu peuvent varier de plusieurs ordres de grandeur.

1. Modélisation

La physique du broyage en mécanosyntheése peut étre étudiée a différents niveaux. Il est
possible en effet de s'intéresser d'une part aux phénomenes macroscopiques concernant les conditions
expérimentales, les énergies mises en jeu, d'autre part aux phénoménes microscopiques (a 1'échelle de
la particule de poudre) et enfin au niveau atomique (13),

Macroscopiquement, le parametre global du broyage va étre la puissance injectée a la poudre.
Elle a été définie par Gaffet(14) comme le produit de la fréquence de chocs par la différence d'énergie
des billes avant et aprés collision, modifi€ par un coefficient de remplissage qui tient compte du
nombre de billes et du volume de la jarre. Cette puissance est considérée comme ['énergie maximale
que le systeme de broyage est susceptible de transférer a la poudre.

Comme pour la plupart des procédés, les utilisateurs de broyeurs ont essayé avec beaucoup de
difficultés, de modéliser afin de pouvoir prédire, suivant les conditions expérimentales et les mélanges
a broyer, ce qui serait obtenu  la sortie des jarres (15). Seul le broyeur 2 une bille a recu une attention
plus particuliére de par sa relative simplicité (16). Le broyeur planétaire (type de broyeur utilisé pour
notre étude) se compose d'un plateau en rotation avec une vitesse angulaire Q sur lequel sont fixées
deux ou quatre jarres entrainées en rotation sur elles-mémes en sens inverse avec une vitesse ®
comme le montre la figure 1.
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Mouvement du
plateau

Force centrifuge

a1l e] ap uoneioy

Section horizontale

C

b

(a) broyeur planétaire P7 (b) mouvement du plateau et des jarres (c) mouvement des billes dans la jarre

Fig. 1 : Description du broyeur planétaire P7 et du procédé de mécanosynthése

Les jarres contiennent le mélange pulvérulent a broyer ainsi qu'une charge de billes. Le matériau
constituant les éléments broyants (jarres + billes) pourra varier (alumine, acier, WC-Co,...) suivant
I'énergie nécessaire a transmettre aux poudres. Les caractéristiques des corps broyants sont données
en annexe 1. Les expériences décrites par la suite ont essentiellement été réalisées sur les broyeurs P7

et P5 avec respectivement un rapport masse de poudre sur masse de billes de 1/20 et 1/10.

En paralléle aux essais de modélisation du broyeur planétaire, il est intéressant d'étudier tous les
parametres qui régissent la transmission d'énergie entre les corps broyants et le mélange pulvérulent.

Méme si la valeur de I'énergie cinétique de la bille lors de l'impact est un parameétre tres
important pour la modélisation, la valeur de 1'énergie réellement transférée a la poudre est également

reliée a d'autres caractéristiques. Sans €tre exhaustif, on peut par exemple citer :

-La fréquence de chocs v qui influe sur la quantité d'énergie totale. Ce parametre v est fonction
principalement des caractéristiques du broyeur (vitesses de rotation, Q, ® et dimensions du plateau, R
et des jarres, r (17)'. 11 faut savoir que selon la taille des cuves utilisées et les vitesses de rotation

sélectionnées, cette fréquence varie dans notre cas de quelques Hertz a une centaine d'Hertz.

-Le rapport de charge qui se définit comme le rapport de la masse de poudre sur la masse de

billes (RPB) ainsi que le degré de remplissage des jarres affectent aussi I'énergie transférée aux

1 Fréquence de chocs : v=Nj K, wp avec (Dp, la vitesse de rotation du plateau, Ky,, une constante dépendante dela
géométrie du broyeur et Ny, le nombre de billes.
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poudres (18). De ces deux paramétres dépendent respectivement la fréquence de chocs efficaces (19) et
la trajectoire des billes a I'intérieur de la jarre (Padella et al.(20)).

Plusieurs auteurs (20-21) ont estimé la puissance transmise lors du broyage en intégrant le degré
de remplissage de la cuve et la présence de plusieurs billes. La trajectoire d'une bille dans une cuve
d'un broyeur planétaire a aussi été modélisée par Le Brun et Delaey (15).

Suivant le rapport (R) entre la vitesse de rotation de la jarre et la vitesse de rotation du plateau,
trois modes de broyage peuvent étre distingués :

-R < Ryjip : mode chaotique : la bille vient frapper la paroi et repart aussitot.

Rijm <R <Ryt : la bille suit une étape de friction, quitte la paroi et va de nouveau la
frapper plus loin avant de se remettre en friction.

-R >R : mode friction : la bille garde le contact avec la paroi.

Pour valider ce modele, ces auteurs ont broyé des particules sphériques de cuivre et suivant la
déformation et la dureté des produits. en ont déduit que le broyage chaotique (avec R=1) est le plus
efficace, les phénomenes étant atténués lorsque R est plus élevé. Gardons aussi a ['esprit que ce
modele ne tient pas compte du glissement des billes contre la paroi et des interactions bille-bille dans le
broyeur.

Mais, du point de vue macroscopique, le caractére aléatoire du broyage est mal pris en compte.
Suivant les conditions d'expérimentation (taille des corps broyants, vitesse de rotation, quantité de
poudre,...), on ne connait pas le volume de poudre emprisonnée dans un choc bille-bille, bille-paroi,
le flux d'énergie transmise & la poudre, la fréquence de chocs pour un grain de poudre,... Ceci rend

alors difficile la prédiction de la formation de produits lors d'une réaction chimique durant le broyage.

Une approche plus microscopique des phénomenes induits lors du broyage permettra alors de
compléter les différents modeles proposés. Lors d'un choc, I'énergie apportée va étre convertie en
énergie cinétique par la bille qui rebondit, et au sein du matériau a broyer en énergie de déformation
élastique, plastique, en chaleur et, si il y a lieu, en énergie chimique. La majeure partie de I'énergie
transmise au sein de la poudre est transformée en chaleur, une plus faible fraction est absorbée sous
forme d'un accroissement de la densité de défauts, voire de surfaces.

Si une réaction chimique doit se produire au cours du broyage, les parametres prédominants et
caractérisant I'évolution du systéme sont I'énergie libre de la réaction et le chemin réactionnel suivi par
les réactifs.

Au niveau atomique, le broyage conduit, par le stockage d'énergie au sein du matériau a une
¢élévation du niveau d'énergie des particules de poudre broyées. Ce gain en énergie est di aux défauts,
a la faible taille des cristallites et a la fraction importante d'interfaces réactives.

Martin et al.(22) portent leur attention sur la poudre ainsi sollicitée. Ils comparent la structure
stationnaire atteinte par un composé subissant un broyage a celle des alliages obtenus par transitions
de phases sous irradiation. Les réactifs broyés tendent vers un équilibre tribochimique, qui dépend a

la fois de la composition chimique et du traitement mécanique.
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Reprise du travail d'Osso(13), la fig. 2 montre une représentation schématique en niveaux
d'énergie du déroulement du broyage réactif. Parti d'un état énergétique équivalent pour toutes les
particules, le broyage induit rapidement une distribution d'énergie au sein de la poudre avant de faire
atteindre progressivement un état stationnaire a une partie de la population. Une fois dans cet état, les
particules ne peuvent plus stocker durablement ['énergie qui continue a leur étre transmise et la
convertissent soit en chaleur, soit en relaxant des défauts, soit en permettant a la réaction chimique de
se faire. Une estimation de la quantité d'énergie stockée au sein de la poudre a déja pu étre
proposée(13) et correspond grossierement 4 0,4 E, (E, : Energie d'activation). Cette valeur est en
accord avec ce que suggere la littérature(23) et les énergies limites stockées dans les métaux broyés (20
a 40 % de l'enthalpie de fusion).

distribution en

énergie
état
A aC:tNe ; réaction
relaxation . o chimique
AE : o
état énergétique
incrément limite
d'énergie
meécanique
L
I
1 >
t temps de broyage

Fig. 2 : Représentation schématique des niveaux d'énergie en fonction du temps de broyage
pour la population totale des particules.

2. Controle du procédé

Malgré le fait que le broyeur soit encore considéré comme une "boite noire", des actions sur
différents parametres concernant 'environnement du broyage (tels que la température, les adjuvants,

I'atmospheére,...) sont possibles et entrainent des changements sur les produits obtenus.

a. Température

L'élévation de température constatée au sein du broyeur est expliquée par la transformation en
chaleur de I'énergie mécanique (chocs, frottements des billes entre elles ou contre la paroi) et peut

également provenir de réactions exothermiques entre éléments.

Selon les besoins, on pourra refroidir ou chauffer le broyeur. Ainsi une solution visant a
privilégier les étapes de fracturation des poudres a été envisagée : elle consiste a effectuer un broyage

cryogénique, modifiant ainsi, & basse température, le mode de déformation des poudres. Cette
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méthode a été appliquée au broyage du plomb, métal trés mou et ductile & température ambiante (24) ou
de l'aluminium (25),

Gaffet (14) a étudié l'influence de la température (jusqu'a 200°C) sur la structure aprés broyage
(broyeur planétaire) de I'intermétallique Ni;yZr5. Il a ainsi observé 1'apparition d'une phase amorphe
ou d'un mélange de phases amorphe et cristalline selon la température, tous les autres paramétres, tels

que I'énergie et la fréquence des chocs, étant égaux par ailleurs.

b. Adjuvants

Atteindre un équilibre entre Ia fracturation de la poudre et le soudage a froid est parfois difficile
pour certaines associations de matériaux et ['obtention d'un alliage par mécanosynthése devient alors
délicate. C'est souvent le cas des poudres ductiles (20) pour lesquelles il est nécessaire de privilégier
les étapes de fracturation des particules par rapport & celles de soudage a froid. Une solution consiste a
ajouter aux poudres initiales un agent de contrdle qui défavorise le soudage des surfaces nouvellement
créées par fracturation de grains de poudre. Weber (27) a décrit l'influence d'un adjuvant lors du
broyage d'aluminium.

L'adjuvant, généralement organique (acide oxalique, méthanol, acide stéarique...), apporte au
milieu broyant du carbone, de l'oxygene voire méme de l'azote qui contaminent les surfaces de
poudre nouvellement apparues et limitent |'agglomération de ces dernieres. On retrouve ces éléments
exogenes dans le matériau final, ce qui, suivant les matériaux, constitue soit une source de pollution,

soit un avantage par la formation de carbures et d'oxydes dispersés.

¢. Atmosphere

Le méme rdle peut étre joué par une atmosphere réactive telle que 1'oxygeéne ou l'azote, ou par
un élément métallique provenant d'une contamination par le milieu broyant (érosion de la cuve, des
billes...). Koch et al. (28) ont montré que les impuretés (particuliérement 1'oxygéne) introduites dans
le matériau lors de la mécanosynthése avaient une influence sur son comportement lors de la
recristallisation : NiggNby, phase amorphe obtenue par mécanosynthése des poudres de nickel et
niobium, ne conduit pas au méme diffractogramme X (décalage des angles de diffraction) selon la
nature de l'atmospheére de broyage (air ou hélium). De méme, le comportement lors de la
recristallisation est différent. Ces impuretés jouent alors un role essentiel lors du broyage en modifiant
les vitesses de relaxation et influent ainsi directement sur 1'état stationnaire accessible.

Chaffron et al. 29) ont, quant 4 eux, obtenu des nanocomposites par broyage réactif. L'oxygéne
de 'atmosphére de broyage permet la synthése de poudres d'un composite Ag-SnO, a partir de
l'alliage argent-étain particulicrement fragile et de poudres d'oxyde d'argent. Les particules
nanométriques d'oxyde d'étain sont dispersées dans une matrice d'argent. Ce matériau composite a
une dureté double de celle du matériau obtenu par oxydation interne.

Chen et al.(30) ainsi que Chin et al.3D ont utilisé pour nitrurer respectivement Ti-Al et Ti, du

gaz ammoniac ou de l'azote comme atmosphere de broyage
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3. Dissipation de I'énergie transmise aux poudres

Nombreux sont les parametres qui agissent sur la quantité d'énergie réellement transmise a la
poudre. Mais comment est dissipée cette énergie au niveau du matériau a broyer ? Iasonna et al. 32)
ont étudi€ le transfert d'énergie dans un broyeur planétaire en s'intéressant au broyage du composé
TigoAlgg. A différents temps de broyage, une bille de broyage est prélevée et soumise a une
expérience de chute libre sur un plan horizontal. La mesure de la hauteur du rebond permet de
connaitre AE, énergie dissipée lors du choc. Pour des faibles temps de broyage, le rebond est
quasiment nul et 1'énergie cinétique est entiérement dissipée dans l'impact alors qu'aprés 30 h de
broyage, la bille rebondit beaucoup ; peu d'énergie est transmise a la poudre. Toute I'énergie

transmise lors de la mécanosynthese avant l'apparition d'un état stationnaire est dissipée sous deux
grandes formes :

Energie thermique : La majeure partie de 1'énergie transférée au matériau lors de 1'impact est
dissipée sous forme de chaleur. L'énergie mécanique des chocs, des frottements des billes entre elles
et contre la paroi entraine une élévation de la température(33). Mais deux températures sont a
distinguer : la température locale des particules broyées et la température moyenne dans I'ensemble
corps broyants-poudre.

La premiere peut atteindre des valeurs élevées, suffisantes pour étre susceptible d'activer
thermiquement certains processus. Tonejc(34) a constaté expérimentalement, en broyant de 1'antimoine
sous air, I'apparition d'un oxyde Sb,Os3, de forme orthorhombique. Dans les conditions habituelles
(absence de sollicitation mécanique), cette structure n'est stable qu'a partir de 570°C (cela ne veut pas
dire pour autant que cette température est atteinte lors du broyage).

Le passage d'une phase amorphe a une phase cristallisée peut aussi indiquer l'ordre de grandeur
de I'élévation de température.

Cependant l'estimation de cette variation peut étre aussi de quelques dizaines de degrés.
Schwartz et al.(3 ont calculé un AT de 38 K lors du broyage de mélanges Ni-Ti ou Ni-Nb.
L'amorphisation observée ne serait pas due a la rapide solidification aprés fusion locale mais plutot

causée par des réactions d'interdiffusion a 1'état solide, la densité de défauts étant tres élevée.

Energie stockée : Cette partie inclut l'énergie de déformation. Suivant la nature des poudres
(ductiles ou fragiles), une proportion de 1'énergie communiquée entrainera la déformation des grains
(aplatissement, €écrouissage,...)(33). Puis les déformations s'accumulant, les poudres subiront
consécutivement soudages et fractures (I7), restauration, recuit,...

Le reste de 1'énergie transférée a la poudre (=10 %) est fournie au réseau sous forme de défauts

(lacunes, interstitiels, antisites, dislocations, joints de grains,...), augmentant ainsi 1'énergie libre du

matériau et permettant alors certaines réactions chimiques(36-38) ou transformations de phases(39-43).
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4. Evolution d'un mélange broyé

Les caractéristiques physiques du matériau a broyer conditionnent enti€rement son
comportement face a la succession de chocs énergétiques(44). En effet, un composé possédant des
liaisons chimiques fortes (covalentes : Si, oxydes,...) aura plutdt tendance & se fracturer alors qu'un
matériau ductile (Al,...) va fortement se déformer de facon plastique avec apparition de particules
aplaties, de lamelles.

Cela entraine donc que l'évolution d'un mélange au cours de la mécanosynthése dépende
énormément des constituants initiaux(45-46). Trois cas de figures sont a distinguer suivant le
comportement mécanique des poudres a broyer :

-Mélange d'éléments ductiles
-Mélange d'éléments ductile/fragile

-Mélange d'éléments fragiles

Dans notre étude, seul le second cas est a considérer puisque nos broyages, qu'ils soient directs
ou réactifs, concernent une phase métallique (Al, Fe, Cr,...) et une phase oxyde fragile.

Dans une premicre étape de broyage, les particules ductiles s'aplatissent alors que
simultanément les composés fragiles qui se fracturent et voient leur taille s'affiner, intégrent petit a
petit les lamelles ductiles. Les agglomérats composites obtenus, de taille tres différente (quelques
microns a quelques centaines de microns) sont inhomogenes en composition. Dans un second temps,
les taux de fracture et de soudure s'équilibrent et les strates régulieres vont se désorienter, facilitant la
formation de nouvelles phases par diffusion des éléments en présence.

Dans tous les cas, la mécanosynthése conduit 4 une distribution uniforme et nanométrique(4?
des phases ductiles et fragiles initiales ou produites par les réactions éventuelles a l'état solide.
L'élaboration de poudres composites a texture nanométrique est un avantage pour l'opération
ultérieure de mise en forme et de densification. L'homogénéité au niveau microscopique des produits

devrait permettre d'obtenir des échantillons massifs homogenes et réguliers.

B. SYSTEMES ALUMINE-FER ET ALUMINE-CHROME

1. Rappels des résultats obtenus par D. Osso

Les deux réactions suivantes ont été étudiées par D. Osso (13).

2Al + Fe,03 — AlyO; + 2Fe (1)  AH = -850 kJ/mol
2Al + Cr,03 — AlLO; + 2Cr (2)  AH =-535 kJ/mol

L'alumine ainsi créée est une alumine de type o. et le fer métal obtenu est en phase o(43:13),
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Le broyage de ces réactifs comporte trois étapes distinctes. Tout d'abord une période
d'incubation pendant laquelle les particules des réactifs sont fracturées, soudées et laminées. Cette
étape dure une trentaine de minutes selon les conditions de broyage (RPB : rapport masse de billes sur
masse de poudre, nature du broyeur et des corps broyants). Apreés 30 minutes de broyage, déja des
pics tres fins (visibles en diffraction X) que l'on peut attribuer au fer métal et a l'alumine,
apparaissent, ainsi que des raies caractéristiques de l'hercynite, composé spinelle de formule
FeAl,0O,4. Une microstructure anisotrope va apparaitre au sein de la poudre (empilement de lamelles de
Al et Fe,03). L'échelle de cette structure lamellaire, initialement de I'ordre de la dizaine de microns,
va progressivement devenir submicronique (voir schéma figure 2b en annexe A.L.1.).

Ce produit intermédiaire (hercynite) apparait effectivement lors de la seconde étape pendant
laquelle la réaction proprement dite prend place. Cette période rapide est accompagnée d'une brusque
et importante élévation de température du milieu de broyage. On peut observer une séparation des
phases métal et céramique sous la forme de particules distinctes de tailles respectivement égales a
quelques centaines et quelques dizaines de microns. La formation transitoire de FeO ou Fe;O4 n'a pu
étre révélée par spectrométriec Mossbauer ou diffraction X mais reste plausible dans ce chemin
réactionnel, comme elle intervient dans la réaction SHS (49). La formation de ce produit mixte
intermédiaire implique un découpage de la réduction de I'hématite, qui n'est donc pas directe, par
I'aluminium métal en plusieurs étapes décrites par d'autres auteurs(49).

Enfin la troisitme étape est semblable a la premiere. Les produits obtenus subissent
successivement fracture, soudure et laminage sans qu'il y ait de nouvelles réactions chimiques. Cette
troisieme période va permettre une réhomogénéisation de la poudre jusqu'a I'échelle submicronique,

réhomogénéisation effective lorsqu'un état stationnaire est atteint dans le broyage.

La réaction de réduction de I'oxyde de chrome Cr,O3 , donnée par I'équation 2, est & l'inverse
de celle concernant l'oxyde de fer, trés lente et progressive dans les mémes conditions de broyage.
Cette cinétique est plus favorable pour un suivi de la réaction et un meilleur controle de cette derniere.
De facon similaire au systéme alumine-fer, on peut distinguer trois étapes lors du broyage :
incubation, réaction et une derniére période d'homogénéisation des produits obtenus. En outre, dans
les conditions opératoires qui avaient été choisies, la réduction de Cr,O3 apparait se produire

directement, sans phase transitoire ou intermédiaire.

Lorsque le broyage est effectué avec des corps broyants en acier, le temps d'incubation est trés
long et la réduction s'effectue trés lentement (aprés 16 heures de broyage, des pics caractéristiques de

l'oxyde de chrome sont encore visibles par diffraction X) (13).

Les mélanges broyés (Al + Fe,03) et (Al + Cr,03), aux comportements identiques attendus par
Schaeffer (30), possédent des énergies libres voisines et devraient présenter un caractére combustif.
Mais expérimentalement(13), 1a célérité et le caractére plus violent de la premiere réduction par rapport
a la seconde incitent a différencier les deux mécanismes.
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Une représentation schématique du déroulement observé pour chacune de ces réactions peut étre
donnée au moyen d'un diagramme d'Eyring (fig. 3). L'énergie (E,;,), apportée par le broyage, est a un
moment donné quasiment égale a E*1 ou E*z et doit par conséquent permettre la réduction directe des
oxydes mais seulement pour les particules se trouvant dans l'état d'énergie limite. La réaction
consomme donc au fur et & mesure les particules les plus activées. Elle progresse lentement,
I'enthalpie de réaction (AH¢ = -535 kJ/mol) ne permettant pas la propagation de la réaction de maniére
combustive ; c'est le cas du systéme alumine-chrome.

Dans le cas du systeme alumine-fer, il apparait que le chemin réactif par formation de la phase
transitoire spinelle est favorisé par rapport au chemin direct. De par une énergie d'activation plus
faible, E*3, une plus grande partie de la population peut réagir. De plus, I'énergie libérée par la
réduction de I'hématite (850 kJ/mol) va permettre le développement de la réaction ; cette dernicre est
alors rapide, plus violente et plus compléte.

énergie

e

I o o

Fe

>

coordonnées de réaction
Fig. 3 : Représentation schématique des chemins réactionnels.
(Cr3%) : oxyde de chrome, (Fe3+) : hématite, (Fe2+) : hercynite et (Cr, Fe) : métaux.

Quel que soit le systeme étudié (Al + Cr,O3) ou (Al + Fe,03), aprés des temps de broyage
appropriés, la poudre obtenue est trés homogéne et constituée d'agglomérats de cristallites

nanométriques (entre 5 et 20 nm). Une bonne répartition submicronique des phases céramique et
métallique est observée.

2. Alumine-fer - Influence de la teneur en métal

Nous avons utilis€ les informations précédentes pour préparer, dans des conditions analogues,
différents mélanges initiaux, broyés 8h sur le broyeur planétaire PS5 dans des jarres acier avec un

rapport masse de poudre sur masse de billes de 1/20. La masse de poudre utilisable obtenue ainsi est
d'environ 8 grammes par essai.
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Plusieurs compositions ont été étudiées et se différencient par la teneur en phase métallique dans
le produit final (12, 17, 22, 27, 32 et 36 % en vol. de fer). La réaction stoechiométrique (1) entraine
l'obtention d'un mélange avec 36 % vol. de fer. Pour les teneurs en métal inférieures, de 1'alumine est
ajoutée aux réactifs en début de broyage. Cette alumine est "spectatrice"”, inerte et ne réagit pas avec le
reste des composés. Elle va "diluer" la réaction et la rendre moins violente en absorbant une partie de
I'énergie dégagée, ce qui peut €tre un avantage pour un meilleur contrdle du procédé, mais va aussi
entrainer, de par son caractere fortement abrasif, une usure plus importante des éléments de broyage et

une augmentation de la contamination du produit.

Fig. 4 : Photographies M.E.B. d'une poudre Al,0O3-Fe 27% en vol.

Les micrographies réalisées en M.E.B. de la poudre contenant 27 % en volume de fer sortant du
broyeur montrent l'existence d'agglomérats microniques de quelques unités a plusieurs centaines de
microns (fig.4 et 5). Ces amas de particules sont soudés fortement et ne cassent pas apres agitation ou

passage aux ultrasons : méthodes classiques de désagglomération.
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20d = 6,98nm§

Fig. 5 : Photographies (a) M.E.T. et (b) H.R.E.M. de la poudre a
27 % en vol. de fer, (c) détermination de la distance interréticulaire
des plans (012) de l'alumine corindon.

L'observation en microscopie électronique est confirmée par l'analyse par diffraction LASER
(voir description de la technique en annexe I) d'une poudre contenant 27 % en volume de fer. La

distribution des tailles de particules est donnée a la fig.6 .

Le diametre moyen du produit brut de broyage est de 18 wm. La distribution, bimodale avec un
épaulement au niveau du mode le plus important, est treés étendue et posseéde une "queue" caractérisant

des particules de 200 voire 300 um de diametre.
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Fig. 6 : Distribution des tailles de particules de la poudre Al O3/Fe 27 % vol.

La surface spécifique de cette poudre, mesurée par la méthode B.E.T. détaillée en annexe I, est
de 2,5 m?/g + 0,05. Ces agglomérats sont poreux. Le diamétre des pores a été mesuré en adsorption

et en désorption. Les valeurs déterminées sont respectivement les suivantes : 215 et 180 A

Ces agglomérats sont eux-mémes constitués de particules bien plus petites qui ont pu €tre mises
en évidence en microscopie €lectronique en transmission (fig.5) Une combinaison submicronique

homogene existe bien entre les phases céramique et métal. Des cristallites de fer et d'alumine de taille
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comprise entre 5 et 20 nm sont mélangés intimement. L'étude en haute résolution couplée a 1'analyse
EDX confirme bien la présence d'alumine cristalline et de fer métal non ou trés peu oxydé (fig.7). La
phase métal semble étre localisée plutdt en surface des particules d'alumine dont la taille varie entre 5
et quelques dizaines de nanometres. Cette étude au M.E.T a permis la détermination de plusieurs
distances interréticulaires (cf. fig. 5c), correspondantes aux plans (110) du fer cubique et aux plans
(113) (d=0,27) et (012) (d=0,35) de l'alumine corindon.

gAI Al

point A1 point A2

Fe

, Fe
0,000 keV 10,220 | 0,000 keV 10,220

Fig. 7 : Photo M.E.B. et analyses EDX sur deux pointés pour la poudre Al,O3/Fe 27% vol.

(a) : zone riche en alumine pure et (b) : zone composite alumine-fer.

3. Alumine-Chrome

Des produits pulvérulents composites céramique/métal peuvent é&tre élaborés en partant
initialement d'alumine et de chrome dans les proportions voulues ou bien en passant par la réduction
d'un oxyde de chrome par de I'aluminium métal. Du choix du type de broyage (réactif ou direct) et de
l'oxyde de chrome dépendent la cinétique de réaction et les caractéristiques de la poudre obtenue.

Au début du broyage, les poudres sont constituées de plages métalliques et céramiques bien
séparées. Puis, les phases se mélangent pour donner une structure composite submicronique. Lorsque

l'opération se prolonge, les plus grosses particules (50 um) disparaissent et la dispersion en taille des
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particules semble se réduire fortement. Parallelement, les paramétres de maille de 1'alumine et du
chrome créés augmentent respectivement a cause de perturbations du réseau cristallin dues 2 la
dissolution de Cr3+ et a I'introduction de défauts en trés grande quantité.

La taille des cristallites pour l'alumine et le chrome décroit rapidement a partir du début de

réaction pour atteindre une valeur de 10 nm environ pour un broyage de 3 h dans les jarres en carbure
de tungstene.

a. A partir de CIZQ&

Trois compositions ont été€ étudiées : 10 - 21 - 36 % en volume de chrome dans le produit final.

Comme dans le cas du systéme alumine-fer, de I'alumine est ajoutée aux réactifs en début de broyage

pour les teneurs inférieures a la stoechiométrie. Les mélanges initiaux sont broyés 8 h dans les jarres
de 45 ml en acier.

Fig. 8 : Microstructures des poudres
de I’échantillon stoechiométrique
(a) : M.E.B.et(b,c): M.E.T.

50 nm

La morphologie des poudres obtenues est trés semblable a celle obtenue avec le fer. Comme le

montrent les photos MEB et MET (fig. 8), des agglomérats de taille micronique sont constitués de
cristallites céramique et métallique.

La connaissance de la distribution granulométrique des poudres est utile pour I'opération de
mise en forme. Des analyses ont donc été faites en fonction de la teneur en métal. Malgré des valeurs
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de dsqp voisines variant de 6,6 a 7,1 um, ces poudres composites a 10, 21 et 36 % en volume de
chrome possédent des distributions granulométriques différentes, différences essentiellement dues a
I'ajout initial d'alumine o. En effet, méme aprés un broyage réactif de 4h, ces particules font
apparaitre un épaulement centré sur 0,8-0,9 um d'autant plus marqué que la quantité d'alumine ajoutée
initialement est grande (cf. fig. 9). De plus, la poudre du composé stoechiométrique (36 % vol. de Cr)
possede une distribution plus resserrée (pas de particule > 80 um) caractérisée par un dgg plus faible
(22,2 um) que pour les deux autres poudres (respectivement 29,7 et 28,8 um pour 10 et 21 % en vol.
de Cr).

Afin de caractériser 'homogénéité des produits en composition chimique, des analyses en

diffraction X ont été effectuées sur des tranches de granulométrie différente.

a
10 © 100 10 100
8 36 % Cr 30 g 21 % Cr 80
£ 6 60 Q =6 60 <
< o 5 o
S 4 403 g 408
0 0 0
0.1 i 0 100 0.1 1 10 100
Diameétre particules (Lm) Diametre particules (pm)
c (d)
10 -2 100 10 100
AlLO3
8 9 % Cr 80 " 20
6 60 < w6 60 <
c— o — Qa
=) < 3 =
N4 408 x4 40 B
2 20 2 20
0 0 0 0
0.1 1 10 100 0.1 1 10 100
Diametre particules (1m) Diamétre particules ({m)

Fig. 9 : Analyses granulométriques : comparaison histogramme et courbe cumulée de poudres composites
alumine-chrome 36 (a), 21 (b) et 9 % (c) en volume obtenues par broyage réactif et alumine commerciale (d).

Le produit brut de broyage (Al+Cr,O5 : 36% vol. Cr) a en effet été tamisé 2 100 um et divisé€ en
deux parties (95% en pds pour le passant et 5% en pds pour le refus). Les mémes phases sont mises
en évidence et en méme quantité.

Ces deux fractions de poudres (passant et refus) possédent la méme composition, résultats

confirmés par les analyses chimiques réalisées sur les deux échantillons (cf. tab.1). Les dosages
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d'éléments présents dans les poudres broyées ont été effectués par le service central d'analyses USR
59 du CNRS (Vemnaison). Les métaux sont analysés par spectrométrie d'émission atomique plasma

(Inductively Coupled Plasma). Les résultats présentés sont donnés en pourcentages massiques avec
une erreur de = 0,2.

Passant Refus
% en masse de Cr 459 47.2
% en masse de Fe 2,2 1,7

Tab. 1 : Analyses chimiques de la phase métal contenue dans les poudres

Le taux de contamination est sensiblement le méme et la teneur en phase métallique est
identique.

b. A partir de CrOa

L'avantage de cet oxyde est que le produit élaboré dans les conditions stoechiométriques
contient 21 % en volume de chrome contre 36 % a partir de Cr,O5. La poudre composite est plus
homogene que I'échantillon a 21 % obtenu a partir de Cr,O5 auquel il avait fallu ajouter de 1'alumine
au départ.

L'oxyde de chrome CrOs est trés différent de son homologue (réactivité, point de fusion,...)(31-
52). La réduction de cet oxyde est assurée par I'aluminium suivant I'équation 3. L'énergie dissipée par

cette réaction est de 1080 kJ/mol et peut conduire a un comportement explosif.

2Al + CrO3 — AlLO; + Cr ?3)

Expérimentalement, dans les mémes conditions de broyage que le Cr,03, la réduction de CrOs
est trés brutale et intervient rapidement. L'analyse thermique différentielle d'une poudre obtenue apres

2 h de broyage montre un profil plat ; la réaction de réduction a pris place entierement lors de la
mécanosynthese.

Mais néanmoins, s'il est difficile de contrdler cette réaction, CrO3 peut étre substitué

partiellement & Cr,Oj afin d'initier, par I'énergie dégagée de la réaction, la réduction de ce dernier (13).
c¢. Comparaison entre broyage réactif et broyage direct

Le broyage direct consiste a mélanger et broyer initialement les phases que I'on veut retrouver
en final. Il n'y a donc pas de réaction chimique lors de ces expérimentations.

La distribution granulométrique de la poudre préparée par broyage réactif est un peu plus
resserrée avec un mode centré sur 15 pum et un épaulement vers les tailles microniques (cf. figure 10).

La distribution équivalente pour le broyage direct est bimodale, le mode submicronique correspondant
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a l'alumine initiale du commerce et le second mode aux agglomérats formés lors du broyage. C'est
€galement I'alumine de départ qui est a I'origine de I'épaulement dans le premier cas. Ceci se vérifie
dans les valeurs des dy et ds respectivement a 0,73 contre 0,47 um et 6,6 contre 6,1 pm.

A teneur en phase métallique équivalente, la premiére des poudres étudiées (broyage réactif) est
plus homogene en taille et donc en composition. Sa queue de distribution étant moins marquée, elle

devrait étre plus facile a utiliser pour la mise en forme ultérieure sans trop de traitements au préalable.

() (b)

10 100 10 100
8 80 g 80
. 6 60 o 6 60
S g 3 2
R 4 403 = 4 40 8
2 20 ) 20
0 0 0 0
0.1 1 10 100 0.1 1 10 100

Diametre particules (pm) Diamétre particules (Lm)

Fig.10 : Analyses granulométriques : comparaison histogramme et courbe cumulée de poudres
composites alumine-chrome 21 % en volume obtenues par broyage direct (a) et broyage réactif (b).

Le broyage réactif posseéde dans le cas du systtme alumine-chrome, un autre avantage sur le
broyage direct. Des poudres composites avec différentes réactivités peuvent étre synthétisées avec des
temps de broyage approprié€s. On parle alors d'activation mécanique par broyage.

Une premiere série de manipulations a été effectuée dans des jarres de 45 ml avec un rapport
masse de poudre sur masse de billes de 1/20. Les mélanges d'aluminium et d'oxyde de chrome ont été
broyés pendant différents temps (1, 5, 15, 30, 45 min, 1h 30, 5 h dans l'acier et 3 h dans le carbure
de tungsténe). Les poudres résultantes subissent une analyse en diffraction X ainsi qu'une analyse
thermique différentielle destinées a caractériser 1'état d'avancement de la réduction. Les résultats de
I'analyse thermique différentielle sont résumés dans la figure 11.

Pour les faibles temps de broyage, la fusion de l'aluminium (pic endothermique) et la réaction
de réduction (pic exothermique) sont observées dans les plages de température 650-700°C et 900-
1100°C respectivement : la réaction est principalement effectuée lors du traitement thermique. Ces
expérimentations de faible durée permettent seulement une homogénéisation des constituants en
présence. Le broyage n'induit pas ou peu d'énergie dans les cristallites excepté en surface pour une
faible proportion de particules (33).

Pour les temps de broyage plus longs, les expériences donnent des résultats tres différents. En
ce qui concerne la fusion de l'aluminium, on observe la décroissance en intensité du pic
endothermique centré sur 660°C jusqu'a sa disparition a partir de 45 min. de broyage. Parall¢lement,

le large pic exothermique, di a la réaction d'oxydoréduction est modifié. De nouveaux exothermes
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apparaissent entre 550 et 700°C et simultanément, le large pic exothermique centré initialement sur
1100°C est décalé progressivement vers de plus basses températures, son intensité décroit et s'annule
completement pour 1'échantillon broyé 3 heures dans le carbure de tungsténe. La réaction, pour ces

dernicres conditions de broyage, a été activée et achevée mécaniquement.
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Fig. 11 : Courbes ATD des poudres Al+Cr,O4 broyées pendant différents temps.

11 est donc possible en jouant sur le temps de broyage par exemple, de contrdler I'avancement de
la réaction de réduction et de préparer des poudres avec des réactivités différentes. On parle alors
d'activation mécanique de la poudre, induite par broyage. L'achévement de la réaction permettra peut

étre par la suite un gain en température sur l'opération de densification.
4. Addition de titane aux systemes simples

Nous verrons par la suite qu'il peut étre intéressant, dans un systéme céramique-métal, d'ajouter

a la phase métallique un €lément d'alliage pour augmenter sa capacité a "mouiller” les oxydes. Le
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titane est un de ces agents et doit étre principalement sous forme métal pour étre efficace. Plusieurs
possibilités existent pour former TiO : soit a partir de TiO, qui sera réduit par l'aluminium lors du
broyage (c'est le cas pour le systeme alumine-fer pour lequel on espere obtenir la composition finale
suivante Al,O3-(Feg gTig 1)), soit en décomposant pendant le broyage I'hydrure de titane TiHj, voie
choisie pour le syst¢tme alumine-chrome avec l'ajout de 1 % de Ti par rapport au chrome.

© Fer .

Alumine o

40 50 20 100 120
2Theta

Fig. 12 : Diffractogramme X de la poudre (Al+Fe703+TiO5) broyée 4h

L'analyse en diffraction des rayons X (fig. 12) de la poudre (Al+Fe,03+TiO,) broyée 4h
montre un léger décalage, aux grands angles, des pics concernant les deux phases, métallique et
céramique. Une partie du titane est donc insérée dans la phase fer et l'autre est combinée avec la phase

alumine (cf. diagrammes de phases en annexe III).

C. POSSIBILITES DE DEVELOPPEMENT DU PROCEDE

1. Variations sur la composition

Comme I'avaient montré Matteazzi et Le Caér(48), I'aluminium peut réduire un grand nombre
d'oxydes par broyage a haute énergie. Les systtmes alumine-chrome et alumine-fer different déja
beaucoup par leur comportement face au broyage (réaction progressive ou violente). Lors de la
consolidation, la différence importante des coefficients de dilatation thermique du chrome et du fer

devrait entrainer divers résultats en ce qui concerne l'interface métal-céramique, et notamment les
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contraintes résiduelles. Et c'est dans cette optique que nous avons été amenés dans cette étude a
€laborer d'autres poudres composites alumine-métal avec comme phase métallique combinée 2 la
céramique : Ni, V, Nb, Ti, Mo, Mn, Fe-Cr,...Les métaux choisis ont des points de fusion, des
énergies d'intefaces avec l'alumine, des coefficients de dilatation et des coefficients de diffusion trés
différents. De plus, les métaux ayant des degrés d'oxydations différents dans les oxydes, la teneur en
phase métallique, pour les composés stoechiométriques obtenus, sera différente et inférieure a celles
des systemes avec le chrome et le fer.

La réduction de tous ces oxydes (Nb,Os, V5,05, MoOj3, MnO,, NiO, TiO,,..) par
mécanosynthése se rapproche beaucoup de la réduction de I'hématite (Fe,O3) en ce qui concerne sa

rapidité et sa quasi-totalité (les éventuels produits intermédiaires n'ont pas été étudiés).

D'autre part, le mélange des poudres a broyer étant initialement et en fin de broyage composé
d'une phase ductile et d'une phase fragile dure, une opération d'usure par frottement apparait sur les
corps broyants (jarres + billes). En effet le caractere abrasif de I'alumine est bien connu et doit
entrainer des temps de broyage courts afin de minimiser les risques de pollution. De plus, lors des
broyages réactifs, les fortes élévations locales de température peuvent conduire a des changements
structuraux de l'acier en surface des billes. A la fabrication, ces billes, trempées a I'huile, possedent
en surface (sur I mm de profondeur) une dureté de 900 Hv |, dureté correspondant a la martensite.
En profondeur, une dureté plus faible (entre 700 et 800 Hvyg) correspond a une structure bainitique.

Des essais de dureté et des observations métallographiques ont été faites de la méme fagon sur
une bille usagée. La dureté est homogene et égale a 500-550 Hvy quel que soit le point observé. Les
structures révélées sont celles de la ferrite et de la cémentite. On peut donc Iégitimement penser que les
broyages successifs, qui entrainent localement de fortes €élévations de température, agissent comme
des recuits transformant les structures martensitique et bainitique initiales. Ce changement de
structure, accompagné d'une diminution de la dureté en surface de la bille conduit a une interaction

poudre/bille différente et a une contamination plus importante.

EI' | % massique Elt % massique EI % massique
Al 23,1 Fe (réaction) 48.9 Cr (réaction) 45,6

Co 0,6 Fe (pollution) 1.8 Cr (pollution) 0,3

\\ 5,7 Cr 0,25 Fe 2,2

C 0,6

Tab. 2 : analyse poudre Tab. 3 : analyse poudre Al+Fep03 Tab. 4 : analyse poudre Al+CryO3

Al+CryO3 broyée 3h dans une broyée 4h dans une jarre en acier broyée 4h dans une jarre en acier
jarre en WC/Co inoxydable Z 155 CVD 12-1 inoxydable Z 155 CVD 12-1

Les tableaux 2, 3 et 4 ci-dessus regroupent les résultats des analyses élémentaires de poudres
broyées dans différents équipements avec divers matériaux de broyage.
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Cette pollution, dont la quantité va sensiblement varier selon 1'état de surface des corps
broyants, peut étre estimée, dans notre cas lors de broyage de 4 h dans les jarres de 400 ml, 2 3-3,5 %

at. par rapport a la phase métallique finale.

Avec des billes et jarres en WC/Co, on retrouve dans les poudres du tungsténe et du cobalt qui
ne vont pas réagir avec les produits. Avec des corps broyants en acier inox traité, la contamination
sera plus visible dans le cas d'un broyage Al+Cr,0O5 car, lors de la réduction de I'hématite, Fe,03, le
fer, €lément majoritaire provenant des corps broyants, va se combiner avec le fer produit par réaction.
Il augmente ainsi seulement sensiblement la quantité finale de phase métallique dans le composite sans
modifier notablement la composition chimique de cette derniére. On peut donc, connaissant cette

estimation, en tenir compte pour composer le mélange de départ.

La nature de I'atmosphére de l'enceinte lors du broyage intervient seulement dans le cas du
systeme alumine-fer et des broyages d'élements réactifs comme le titane. Respectivement, un broyage

sous air entrainera l'apparition transitoire d'hercynite FeAl,0,(13) et la formation en faible quantité de

nitrure de titane.
2. Calibration de jarres de plus grande capacité

Les travaux exposés jusqu'ici ont porté sur des petites quantités. Or, dans une perspective
d'étude de la mise en forme et de la densification de ces produits pulvérulents, on doit les produire en
grande quantité. En effet, les conditions de broyage considérées auparavant ne permettent pas
facilement l'élaboration de lots de poudres de plusieurs dizaines voire centaines de grammes.
Atteindre ces quantités est impératif par souci de reproductibilité si 'on veut par la suite faire entrer en
Jjeu d'autres parametres lors de la mise forme ou du traitement thermique.

Le broyage dans les petites jarres acier sur le broyeur P5 était limité. Tout cela nous a conduit a
mettre en oeuvre des jarres de plus grande capacité. Ainsi des conteneurs de diameétre intérieur 80 mm
et de volume 400 ml, décrits plus en détail en annexe I, ont ét¢ fabriqués pour tourner sur le broyeur
P5. Ces jarres en acier traité tournent a 900 tr/min au maximum de leur vitesse et permettent, dans

notre cas, l'obtention en une seule expérimentation de quelques dizaines & 200-300 grammes de
poudres suivant les réactifs broyés.

- Chrome

Afin d'utiliser, sur I'équipement de broyage de plus grande capacité, toutes les connaissances
acquises sur les conditions de broyage et les évolutions des différents systemes avec les petites jarres,
il était indispensable de conduire une opération de calibration. Cette derniere a ét€ menée sur
l'activation mécanique du systtme (2 Al + Cr,O3 — AlLO3; + 2 Cr) par analyse thermique
différentielle des poudres broyées pendant différentes durées.
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Nous avons vu précédemment 1'évolution avec le temps de broyage du comportement de ce
systeme lors d'une montée en température en ATD (cf fig. 11). Il restait & choisir des conditions de
broyage (RPB, masse de billes en relation avec o, le degré de remplissage) et a suivre l'avancement
de la réaction de réduction de Cr,O3. Le rapport masse de poudre sur masse de billes (RPB) a ét¢
choisi égal a 1/10, la masse de billes utilisée étant de 500 g (15 billes acier de 20 mm de diametre), le

degré de remplissage voisin de 1/6, par conséquent, la quantité de poudre broyée par jarre était de 50
grammes.

Des lots de poudres broyées 5, 30 min, 1, 2, 3 et 4 heures ont ét¢ élaborés. La prise
d'échantillons (500 mg) a différents temps sur une quantité initiale de poudre de 50 g ne perturbe pas
le broyage. Les courbes des analyses thermiques différentielles obtenues sont présentées sur la figure
13. Les allures générales de ces dernieres sont superposables a celles caractérisant les poudres
provenant des broyages dans les petites jarres. Ces similitudes permettent de mettre en place une
correspondance approximative au niveau des temps de broyage, correspondance résumée par le
tableau 5.

Aux faibles temps, le broyage est effectif plus rapidement dans le cas des petites jarres de par le
confinement de la poudre et des corps broyants. Mais cette tendance s'inverse puisque les poudres
broyées 1 et 2 h dans les grosses jarres conduisent aux mémes courbes ATD que les poudres broyées
90 min et 5 h dans les petites jarres.

On constate en effet que dans les petites jarres en acier, il est difficile d'obtenir la réaction totale,
il faut pour cela changer la nature du matériau de broyage et remplacer l'acier par du carbure de
tungstene/cobalt. Dans le cas des grosses jarres, apres trois heures de broyage, le profil de 'ATD est

quasiment plat et plus aucune réaction décelable par cette technique ne prend place lors de la montée en
température.

Jarres acier 45 ml Jarres acier 400 mli Allure courbes ATD
. .
1 min 5 min /M\
400°C T e
- A\\J 1200°C
15 min 30 min B
90 min Lh e
5 heures 2h *,H/\W“’vﬁx_x.

Tab. 5 : Correspondance des temps de broyage pour le systéme alumine-chrome.

Ceci s'explique par des énergies d'impact plus importantes (les billes sont plus grosses, leurs
vitesses dans la jarre plus grandes et leurs libres parcours plus longs) mais une proportion plus faible

de la poudre est concernée par les impacts. Dans les grandes jarres, la période d'incubation est plus

31



I.Mécanosynthése de poudres alumine-métal

longue pour le systéme alumine-chrome que dans les petites jarres, comme le montre la figure 14. Il
faut plus de temps pour permettre & une bonne partie de la poudre de stocker un maximum d'énergie.
En revanche, une fois cet état atteint pour une quantité suffisante de particules, la réaction prend
place beaucoup plus rapidement et le retard pris lors de l'incubation® est largement rattrapé. Un
broyage de 4 heures avec ces nouveaux €éléments permet de s'affranchir du caractére réactif de la
poudre composite Al,O3-Cr obtenue. Les vitesses de réaction difféerent donc avec la taille des é]éments

de broyage (jarres), mais il semble que le méme chemin de réaction soit emprunté dans les deux cas.

- Fer

Une autre €étude a été faite avec ces mémes jarres sur le systeme alumine-fer. L'appareillage
permettant le réglage des vitesses de rotation du plateau, des essais ont été réalisés a différentes
vitesses, pendant des temps différents. Ces expérimentations ont pour but de mieux connaitre la
réaction de réduction de I'hématite, d'essayer de la contréler ou d'estimer la valeur seuil d'énergie

(conditions de broyage) a partir de laquelle la réaction débute.
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Fig. 13 : Courbes ATD des poudres Al+Cr,05 broyées pendant différents temps dans les jarres acier de grande capacité.

Pour la vitesse de rotation maximale, 360 tr/min, seule la poudre broyée 5 min, n'ayant donc

subi qu'un simple mélange, possede une courbe ATD avec le pic endothermique de la fusion de

? La période d'incubation est la premiére étape du broyage pendant laquelle les particules de réactifs sont laminées,
fracturées et soudées.
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I'aluminium et le pic exothermique vers 1050°C de I'aluminothermie comme le montre la figure 15.
Apres 30 min de broyage, la réaction a eu lieu dans les jarres et plus rien ne se passe lors de la montée
en température. Lorsqu'on abaisse la vitesse de rotation du plateau a 210 tr/min, on observe pour des
broyages compris entre 1 et 3 h, 1'élargissement et le décalage du pic exothermique centré sur 1000°C
pour 1 h vers 900°C pour 3 h. Simultanément, une bosse exothermique trés arrondie et étalée apparait
et augmente en intensité avant la fusion de I'aluminium vers 600°C. Si l'on continue a diminuer la
vitesse de rotation du broyeur & 180 tr/min, on observe sur la figure 16 une évolution équivalente avec
des pics exothermiques étalés sur plus de 200°C et dont le maximum se décale vers les plus basses
températures (850°C pour 8 h de broyage). De méme, le pic exothermique est présent a 600°C. Enfin,
le broyage est effectué a une vitesse de 100 tr/min. Apres 20 h d'expérimentation, la température du
pic exothermique de I'aluminothermie ne s'est pas abaissée, I'énergie recue par la poudre n'étant pas
suffisante pour élever les particules a un état activé.

5 T 7
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= pour les grosses jarres |
: /
4 2
s F ,
= '
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o
5 / 1| Pente = I si équivalence
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e / / I
. 4 5
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Fig. 14 : Schématisation des correspondances des temps de broyage suivant la taille des jarres
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Fig. 15 : Courbes ATD des poudres Al+Fe,03 broyées différents temps a 360 tr/min dans les jarres de grande capacité.
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Fig. 16 : Courbes ATD des poudres Al+Fe,O broyées différents temps a 180 tr/min dans les jarres de grande capacité.

Comme pour le chrome, il est donc possible en intervenant non plus sur le temps de broyage
mais sur la vitesse de rotation, d'activer les particules et d'achever la réaction a température plus basse
lors du traitement thermique de I'analyse thermique différentielle.

Le pic exothermique a 600°C rend compte de l'apparition d'une phase transitoire qui disparait
dans la suite du broyage. A 360 tr/min, la réaction est trop rapide pour discerner cette apparition, alors
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qu'a 100 tr/min, I'énergie transmise par les corps broyants ne permet pas sa formation en moins de 20
heures. Ce pic peut caractériser la présence en faible quantité de Fe métal, formé par un début de
réduction de I'hématite et qui peut réagir avec Fe,Os.

3. Evaluation des coiits de broyage a 1'échelle du laboratoire

Nombreuses sont les méthodes disponibles pour synthétiser les nanopoudres : les techniques
dites physiques par évaporation ou dépdt, chimiques par voie solide, liquide ou gazeuse et enfin
mécaniques comme la mécanosynthese.

MATIERES PREMIERES

Fe203

Al

0,3125 Fig

P Y < SN T i §

300 W x 4h

MAIN D'OEUVRE

2 heures : 3 F/g

SRS AN

Poudre composite |
miracle ‘

Fig. 17 : Evaluation des cofts de préparation de poudre composite au laboratoire.

Cette derniere méthode présente des avantages par rapport aux premiéres. Tout d'abord, c'est
un procédé simple et rapide, ne nécessitant que quelques heures la ou, par voie sol-gel il faudrait plus

de temps. Ensuite, les poudres obtenues sont d'une grande homogénéité associée a des vitesses de
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diffusion accrues par la forte densité de défauts créés par l'action du broyage. Enfin, des capacités de
production en grande quantité existent. Sans parler des quelques centaines de grammes de poudre qui
sortent de notre broyeur resté au stade de laboratoire, il existe des broyeurs horizontaux industriels
permettant de traiter plusieurs centaines de kilogrammes de produit dans des conteneurs de deux
metres de diametre a l'aide de dix tonnes de billes.

A la différence de certaines méthodes, et cela peut constituer un inconvénient, la
mécanosyntheése conduit a des particules microniques a texture nanométrique et non a des particules
nanométriques isolées. Le broyage est aussi associé, comme d'autres méthodes, a la contamination
des produits par les corps broyants et I'atmosphére mais il est possible de contourner ce probléme par
le choix judicieux du matériau constituant les €léments de broyage, ou de s'en accommoder. Enfin, i

possede un faible rendement énergétique.

Chaque nouvelle méthode de préparation de poudres doit, si elle veut étre utilisable a plus
grande échelle, avoir un rendement intéressant et présenter un coiit de production minimum. On s'est
donc attaché a faire une estimation du cofit d'élaboration de poudres composites alumine/métal par
broyage a haute énergie.

Dans les conditions de manipulations décrites auparavant, deux jarres contenant 50 g de poudre
tournent pendant 4 heures pour donner en moyenne entre 80 et 85 g, selon le systeme concerné, de
produits composites.

Si on consideére le broyeur comme un investissement qui ne rentre pas en compte dans
I'évaluation, cette derniére comprend la main d'oeuvre correspondant a la préparation du broyage, a la
récupération du produit, au nettoyage et a l'entretien des équipements de broyage, au remplacement
des produits consommables (jarres et billes), au prix des réactifs initiaux (Al, Fe;O3, CryO3,...) et au
colit du broyage en terme d'électricité. Tous ces facteurs sont rassemblés sur le schéma 17
symbolisant cette évaluation. Les plus grosses contributions au prix de revient de la poudre sont
principalement les produits consommables (les éléments de broyage : jarres + billes) et la main

d'oeuvre, la part des réactifs et de I'électricité consommée étant faible.

Cette estimation est & comparer avec les prix (cf. tab. 6) d'autres poudres céramiques ou

composite que 1'on trouve sur le marché et qui sont produites de maniere industrielle.

wC SiC SizNy WC/Co 6% Co

Prix =~ 2,5 F/g 1 F/g 10-12 F/g =34 Flg

Tab. 6 : Prix commercial de quelques poudres céramiques ou composites

Outre le fait que les quantités produites dans notre cas sont de plusieurs ordres de grandeur

inférieures, le cofit de revient de notre produit est trés comparable au prix des poudres classiques.
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D. CONCLUSION

La mécanosynthése apparait ici comme un procédé simple de préparation de poudres nano-
composites céramique/métal. De part une homogénéisation induite par broyage longue durée des
différents constituants et une homogénéisation chimique forcée par le déroulement d'oxydoréductions,
les poudres obtenues (Al,O3/Fe ou Al,O3/Cr) présentent une trés bonne distribution submicronique
des deux phases céramique et métallique et sont constituées de grains nanocristallins (entre 5 et 20
nm). Les poudres préparées sont microniques et donc facilement manipulables par les techniques
classiques de métallurgie des poudres. L'intérét du broyage réactif avec réduction d'oxydes
métalliques par I'aluminium métal par rapport au broyage direct a été¢ mis en évidence.

Le comportement des différents systemes (Al+Fe,O5, Al+CryO3, Al+CrO3) face a l'activation
mécanique a été étudié. Ainsi, les différences de vitesse et de cinétique de réactions observées
expérimentalement (combustive, progressive,...) ont pu étre expliquées par un modele
mécanochimique, suivant 1'énergie emmagasinée au sein de la poudre au cours du broyage. En
contrlant la réaction lors de la mécanosynthése, on peut, comme cela a ét¢ montré pour le chrome,
conférer aux poudres une réactivité chimique donnée.

Un systeme de broyage de plus grande capacité a été mis en place afin d'élaborer plus facilement
et de fagon fiable des lots de poudres composites assez volumineux pour permettre une bonne étude
ultérieure de la mise en forme et consolidation.

Le probléme de la contamination lors du broyage par les corps broyants a €€ abordé. La
quantité de matiére provenant des éléments de broyage a été estimée suivant le type de manipulations
effectuées.

Enfin, une petite évaluation du rendement et du cofit de revient de la poudre composite €laborée

a été faite et permet de situer la mécanosynthése comme tout a fait compétitive avec les autres
méthodes de syntheése de poudres.
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II.Consolidation et densification

CHAPITRE II : CONSOLIDATION ET DENSIFICATION

A. INTRODUCTION

Une poudre brute de production, méme de laboratoire, est trés rarement utilisable telle
quelie dans une opération de mise en forme et de frittage. En effet, chaque poudre présente des
caractéristiques (morphologie, taille, répartition granulométrique, état d'agglomération,
pureté,...) trés différentes selon le procédé de fabrication dont elle est issue. D'autre part, les
tailles de particules s'étendent sur un domaine allant parfois de quelques nanomeétres a quelques
centaines de micrometres. On congoit donc aisément que la manipulation, les propriétés et le
traitement de ces poudres soient totalement différents dans ce large domaine de taille. De plus,
certaines techniques de mise en forme nécessitent l'addition de liants et/ou de lubrifiants
organiques, le frittage pouvant lui aussi demander 1'ajout d'additifs transitoires ou permanents
destinés a faciliter la densification, inhiber la croissance de grains ou créer des alliages ou
composites. Il faut donc généralement procéder a des traitements complémentaires afin de rendre
une poudre brute apte a sa mise en forme ultérieure. Ces traitements dépendent bien sir des

propriétés spécifiques de la poudre et des opérations qu'elle va subir par la suite.

Dans un premier temps, il est donc indispensable de connaitre la répartition granulométrique
de nos poudres afin de pouvoir régler leur distribution par la suite en vue d'une mise en forme
correcte. Une analyse plus poussée de la surface (nature, charge,...) nous permettra de
déterminer les conditions optimales de passage en suspension des échantillons pulvérulents.

La consolidation sera ensuite effectuée selon deux voies distinctes : la premiere, utilisée
chronologiquement et majoritairement, étant le pressage uniaxial & chaud sur des poudres
traitées et séchées, la seconde correspondant au pressage uniaxial a chaud d'une pastille obtenue
par filtre-pressage d'une suspension aqueuse chargée en solide. Les cycles de température et de
pression appliqués lors du frittage seront évoqués.

Les échantillons denses ainsi élaborés seront enfin caractérisés. Les méthodes
expérimentales d'observation et de mesure des différentes propriétés (physiques, électriques,
microstructurales) seront exposées.

41



I1.Consolidation et densification

B. TECHNIQUES EXPERIMENTALES

1. Désagglomération - Mise en suspension :

Le premier traitement va consister a reduire le domaine de taille de particules et a déplacer la

distribution vers les petits diameétres.

a. Désagglomération

La premiére méthode que I'on peut appliquer est de faire subir a la poudre dispersée dans
un solvant des ultrasons afin de casser mécaniquement ces agrégats (1.2). Cette opération parait
efficace sur les catégories d'agrégats de faible taille mais ne I'est pas sur la classe d'agglomérats
visée (60 - 100 um) ; les grosses particules continuent en effet de sédimenter trés rapidement
alors que dans le méme temps, le surnageant reste trouble bien plus longtemps.

Une autre possibilité est de rebroyer la poudre dans le broyeur planétaire avec des vitesses
de rotation des jarres et du plateau moins importantes, réduisant ainsi I'énergie transmise. Afin
d'éviter une réagglomération des particules a partir des nouvelles surfaces propres créées, on
réalise ce broyage dans un milieu fortement polaire. L'emploi d'un solvant de type
tétrahydrofuranne doit permettre une répulsion suffisante entre les surfaces créées et ainsi
entrainer une désagglomération efficace.

Le tétrahydrofuranne (THF) est un solvant trés volatil et s'évapore facilement au-dessus de
60°C. Cette évaporation est effectuée dans un rotovapeur, sous vide, pour permettre la
récupération par condensation du solvant.

Une fois séches, les poudres sont stockées et classées dans une boite a gants sous
atmosphere d'argon.

b. Mise en suspension

Différents modes de mise en forme demandent le passage en suspension de la poudre. Cette
mise en suspension conduit a I'élaboration de la barbotine, définie plus généralement en
céramique classique par toute suspension de matiéres solides (minérales ou non) dans un
liquide, ce dernier étant le plus souvent de I'eau. L'ensemble est plus ou moins fluide avec des
caractéristiques physiques qui s'éloignent de celles des liquides classiques.

Les barbotines sont élaborées pour I'une des finalités suivantes :

-mise en forme des produits par coulage dans un moule poreux
-préparation de masses granulées par atomisation
-filtre-pressage

-procédés spéciaux (€lectrophorese, coulage de bandes,...)
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II.Consolidation et densification

Quelle que soit la finalité choisie, la préparation des barbotines comporte une mise en
suspension par délayage avec utilisation d'agents polydispersants (défloculants), de maniere a
obtenir un ensemble stable et homogéne, avec des propriétés rhéologiques bien définies(3:4).

Dans un premier temps, nous allons étudier le comportement de poudres d'oxydes dans un
solvant. En effet, d'aprés les compositions et les répartitions des phases céramique et
métallique, la surface de nos poudres composites doit avoir des caractéristiques proches de
celles d'une surface oxyde.

Les suspensions d'oxydes dans I'eau sont généralement neutres en dépit de la présence des
charges résiduelles de surface(>-8). Celles-ci attirent électrostatiquement les cations ou anions
présents dans e liquide de maniére a compenser les charges de surface. Les cations sont liés a la

surface et forment I'équivalent d'un nuage diffus®-1D.

S(fgté)cr%%e DN e Plan de cisaillement
=
=P
= gﬁb e
= @ D © Liquide polaire
=G
= l o =

Fig. | : Représentation fchemat\xque Particule e
de la double couche présente a la ‘Yol
surface d'une particule d'oxyde chargée ‘
négativement.

" Couche diffuse

| Yo : le potentiel de surface
g C : le potentiel zéta

Potentie] ——mm

Double couche Solution

La théorie DLVO(12-13)

Les forces qui s'exercent entre les particules et dont dépend la formation d'aggrégats sont
essentiellement de deux types :

- les forces d'attraction : il s'agit des forces de Van der Waals(14). Dans le cas de deux

particules sphériques, de rayon a, dont les surfaces sont distantes de h, 1'énergie potentielle
d'attraction V, est proportionnelle a (-a/h).

- les forces de répulsion électrique : elles sont dues a linterpénétration des doubles
couches. Selon la valeur du rapport entre 1'épaisseur de la double couche et la taille des

particules, I'énergie de répulsion V, est donnée par les équations 1 et 2.
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11.Consolidation et densification

_ g.a”W2 exp( h )
 4(h+a) K-

lI,2
\ 8ra4 o ln(l + exp—[

avec

=)

a, la taille des particules

K-1, 'épaisseur de la double couche

€., la constante diélectrique du milieu

sia/K-l << 1 (D

sia/K-1>>1 (2)

h, la distance entre particules
¥, le potentiel de surface

L'énergie totale d'interaction (équ. 3) entre deux particules est la somme algébrique de

I'énergie d'attraction et de I'énergie de répulsion :

Vi=V,+ Ve

3)

L'évolution de chacune d'entre elles avec la distance est présentée en figure 2.

Pour chaque systeme, il existe un potentiel zéta (la technique de mesure du potentiel zéta est

décrite en annexe I) et un domaine d'¢épaisseur de double couche pour lesquels I'énergie de

répulsion excéde I'énergie d'attraction. ce qui donne lieu a une barriére énergétique a franchir

avant que la floculation puisse se produire. Un minimum secondaire est observé dans le cas de

particules de forme allongée ct séparées d'une distance interparticulaire. Le minimum primaire,

quant a lui, correspond théoriquement a des distances intermoléculaires et n'est observé en

pratique, que lors d'une coagulation.

Expérimentalement, on utilise des sels de bases faibles tels que les alcalins. Le cation Na*

est le plus utilisé puisqu'il est fortement solvaté, ce qui augmente la diametre de la molécule

formée.

répulsion

attraction

premier minimum

second minimum

distance de la surface
de la particule
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Figure 2 : Evolution de linteraction entre
particules en fonction de la distance entre leurs
surfaces : la résultante montre l'existence dune
barriére énergétique.



IT.Consolidation et densification

2. Mise en forme et consolidation

a. "Voie séche"

Suivant la composition, 15 2 18 g de poudre sont introduits dans une matrice de graphite'
de diametre 30 mm, chemisée avec du papier graphite (épaisseur 0,2 mm). Toutes les surfaces
intérieures en contact avec la poudre sont recouvertes d'un film de nitrure de bore pulvérisé,
facilitant le démoulage ultérieur de la pastille.

Le pressage uniaxial a chaud est réalisé sous vide secondaire sur une machine d'essais
mécaniques a chaud (MTS), reconfigurée dans notre cas et décrite a la figure 3.

Le vide secondaire du systeéme est assuré par une pompe a diffusion. Les éléments
chauffants en tungsténe et des écrans constitués de feuilles de molybdéne et de tungsténe
permettent un chauffage jusqu'a 2000°C. Les thermocouples W/W-Rh type C contrdlant la
chauffe sont couplés a haute température & un pyrometre optique (IRCON 24, 1100-2000°C)
dont la visée est réglée sur la matrice. La charge est appliquée par pression hydraulique, faisant
monter le piston inférieur mobile. La force est mesurée par une cellule de charge maximale
100 kN. Le dispositif d'extensométrie est constitué dun capteur LVDT (Linear Voltage
Displacement Transducer) ayant une course de £ 1 mm, installé de maniere différentielle et

permet le suivi de dilatations ou de retraits pendant le traitement thermique au micron pres.

Fau Cellule de force

poudre
matrice
==
N AT R YR R S e :‘ N by
H ‘ Pyrometre
X ] optique
& 1 +
Pompe i
mécanique : \ J
. Mmm_] Régulation| \
T° ‘
Pompe a Ecrans thermiques
diffusion Eléments chauffants
molybdéne tungsténe
Groupe
Hydraulique

Fig. 3 : Schéma du montage de la presse uniaxiale a chaud.

! Le Carbone Lorraine, qualité 2120
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Le cycle de température et de pression généralement suivi lors de ces €tudes est représenté

A
T (OC)4 ~ =~ Charge
Température
1400 |- )
30 M Pa
DY A U
! |
] !
: q
80 | - - -
! 1
! A 1 1 i -
90 120 150 180 Temps
(min)

Fig. 4 : Cycle de température et de pression

sur ia figure 4. La poudre dans la matrice subit
une premiere montée lente en température
(10°C/min) jusqu'a 800-850°C. Puis apres un
palier de 30 min et I'application de la charge
(30 MPa), la température augmente a nouveau
1400°C. Un nouveau

palier de 30 min est effectué avant

(30°C/min) jusqu'a
le
refroidissement naturel du four, effectif en 3
La

approximativement lors de la descente en

heures. charge est retirée

température vers 850-800°C. Pour pouvoir

permettre une bonne comparaison entre les échantillons de différentes compositions, seul ce

cycle de température et de pression a été utilisé. La température de frittage a ét€ choisie pour

éviter 'apparition d'une phase liquide et une croissance trop importante de la phase alumine.

La figure 5 présente I'enregistrement de
I'écartement relatif des pistons entre 700 et
1400°C qui est relié a la densité relative de

I'échantillon.

Le produit obtenu est une pastille de 30

mm de diametre avec une épaisseur
comprise entre 4 et 5,5 mm suivant sa

composition.

Fig. 5:

b. "Voie humide"

Densité relative (%)

90
80

Application

70
de la charge

60 palier

10 20
Temps (min)

TO00 TIh0 TI00

Température (°C)

300

Exemple de courbe de frittage obtenue par le suivi
de I'écartement des pistons.

La fabrication des corps crus par filtre-pressage est réalisée avec un montage (figure 6)
permettant de filtrer la suspension avec l'application d'une charge et d'en extraire ainsi le liquide

pour obtenir un corps (pastille de 30 mm de diamétre) compact et homogene(16:17).
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La mise en charge est

. o réalisée avec une resse
Métal fritté ] p
hydraulique sous 4 tonnes. Le

p - cake" obtenu est installé dans
la matrice comme la poudre
/ précédemment et subit le

méme cycle thermique et de

. / . e
\\\ |lﬁ"ﬁnmu||uu|||||mmn“T|7ﬁ|@ iziS:rll(t):ge. ifce:fontéed 1:;
\ Solvant . \ température jusqu'a 550°C est
\ NN tres lente (0,5°C/min) pour
* permettre 1'élimination des
Fig. 6 : Principe du filtre-pressage. corps organiques provenant

de la décomposition du
"PVA" (alcool polyvinylique
(-CH,-CHOH-),, ).

Celui-ci en effet est utilisé comme liant synthétique non ionique. Ses groupements
hydroxyles s'éliminent vers 250°C. Jusqu'a 350°C, on a un départ de CO, di a une oxydation
et ensuite jusqu'a 500°C, un dégagement d'hydrocarbures insaturés legers.

3. Caractérisations physiques et microstructurales

Un polissage grossier (plateau diamant 250 pm) est tout d'abord réalisé afin d'éliminer la
couche de graphite adhérente a la pastille brute de démoulage.

Cette derniére est ensuite trongonnée en barreaux de 4%3%25 mm?> a l'aide d'une scie
équipée d'une lame a forte concentration de diamant.

Tous ces morceaux, destinés soit a 1'observation de la microstructure, soit aux tests
mécaniques sont enfin polis tout d'abord avec des papiers abrasifs au carbure de silictum (400

um a 15 pm) puis a l'aide de feutres supportant des suspensions diamant de 6, 3 et 1 um.

a. Densité

La masse volumique de I'échantillon peut étre tout d'abord évaluée par une simple mesure
de ses dimensions et de sa masse.

Une mesure plus précise est possible a I'aide d'un pycnometre. La premiere pesée (mp) est

celle du pycnometre rempli d'eau distillée dont on connait la température, puis on pese
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I'échantillon seul (m,) et enfin le pycnometre avec en son sein l'échantillon (mpe). L'équation 4
donne acces au volume exact de I'échantillon, et permet le calcul de sa masse volumique.
Mp = (Mpe — M)

Vi = 4)
PH,0

b._Conductivité électrique

Elle est mesurée sur certains échantillons par la méthode 4 points décrite par la figure 7.

Quatre points de laque d'argent sont déposés sur les faces polies des barreaux a tester.

u
- S u=Rxi (5
Cips == (6)
| 7 £ e 7 TSR
— . I L_ »
l’/

S : section du barreau

Fig. 7 : Schéma du montage de mesure de conductimétrie

Connaissant la section des barreaux. la distance entre points (1), on peut déduire de la
résistance R, la conductivité 4 points notée G4pts en (Siemens par cm : S.cm!). La tension u est
mesurée pour différentes valeurs d'intensité i. La mesure étant réalisée sur différentes
compositions (teneurs en métal différentes), il est possible de mettre en évidence le seuil de

percolation de la phase métallique dans la matrice céramique.

c. Comportement aux hautes températures

- Résistance a l'oxydation : les échantillons, sous forme de parallélépipedes, sont
pesés avec une précision de 0,1 mg puis enfournés dans un four a moufle sous air. La
température est montée suivant les cas a 800 ou 1000°C et reste en palier durant 60 h.

Apres le refroidissement naturel du four, l'aspect extérieur des échantillons est observé
avant une derniere pesée qui permet de calculer la prise de masse due a 'oxydation de la phase

métallique.

- Evolution de la microstructure : des recuits isothermes ou isochrones sont réalisés
sur certaines compositions afin de connaitre 1'évolution des microstructures des composites a
haute température. Les échantillons (4*4*3 mm3) sont disposés dans des creusets réfractaires en
mullite et subissent le traitement thermique (& 1000, 1200 ou 1450°C pendant 1, 12, 24 ou 48 h)
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sous argon dans un four ascenseur PYROX. Ce type de four permet l'introduction et la

récupération des échantillons sans chute de la température au sein du four, les échantillons étant,
en fin de traitement, trempés 2 'air.

d. Microstructure

Les observations en microscopie optique sont faites sur des échantillons polis jusqu'a la
suspension diamant 1 um. Le microscope utilisé est un Reichert-Jung Polyvar, muni d'une
caméra CCD Sony, d'un moniteur vidéo et d'une imprimante thermique. Il est couplé avec un
analyseur d'image (Aphélion de chez ADCIS) permettant des mesures morphologiques sur les
différentes phases en présence ainsi que sur la porosité (grice a l'importante différence de
contraste entre la phase céramique foncée et la phase métallique tres claire).

L'analyse d'image permet ainsi en premier lieu d'obtenir des informations importantes sur
les échantillons comme la vérification des proportions céramique/métal, et I'évaluation de
'homogénéité de la pastille par un profil radial et longitudinal de la quantit¢ des différentes
phases.

Pour permettre I'observation des grains d'alumine au sein de la matrice céramique, une
attaque chimique est nécessaire. L'immersion de [l'échantillon dans un bain d'acide
phosphorique bouillant pendant quelques minutes entraine la révélation des joints de grains
céramiques. Sous vide, les échantillons sont ensuite imprégnés de résine, occupant la porosité

apparue suite a la dissolution de la phase métallique par I'acide.

Les observations en microscopie électronique & balayage sont faites a l'aide d'un
microscope JEOL JSM 6400F. Ce microscope est équipé d'un spectrometre a dispersion
d'énergie (EDX) permettant des analyses élémentaires semi-quantitatives. Les échantillons sont

au prélable recouverts d'une fine couche de carbone ou d'or indispensable a I'€coulement des
charges.

La microsonde de Castaing CAMEBAX SX 50 du laboratoire a permis la caractérisation de
certains échantillons enrobés et polis. Des analyses élémentaires quantitatives ponctuelles ont été

faites et des images X élémentaires ont été enregistrées.

Pour l'observation des poudres en microscopie électronique a transmission, celles-ci sont
dispersées dans une solution alcoolisée. Quelques gouttes sont ensuite déposées sur une grille
en cuivre recouverte de carbone. Apres évaporation du solvant, un second dépdt de carbone est
réalisé.

Les échantillons massifs sont découpés a la microtrongonneuse puis collés a la cire sur un

support pour pouvoir étre polis au papier abrasif. Cette opération prend fin lorsque 1'épaisseur
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de la lame obtenue est d'environ 70-80 pm. L'échantillon est ensuite mis au diamétre

d'observation de 3 mm a l'aide d'une perceuse 2 ultrasons, avant d'étre percé par
bombardement ionique.

Le microscope utilisé pour l'observation est un Philips CM 120 possédant une tension
d'accélération de 120 kV.

C. RESULTATS

1. Les composites Alumine-fer

Le comportement des différentes poudres quant a la densification et au frittage peut donner
des renseignements sur l'influence du mode de broyage (direct ou réactif), de la teneur en

métal... Les microstructures ainsi que la conductivité électrique sont aussi observées a l'issue de
la densification.

a. Densification - Frittage - Comparaison brovage réactif/direct

Les 6 poudres composites, élaborées par mécanosynthése, avec des teneurs en métal
variant de 12 a 36 % en volume de fer sont frittées par pressage uniaxial a chaud. En parallele et
comme référence, de la poudre d'alumine commerciale’ sera étudiée. Les échantillons obtenus
sont denses, avec généralement une densité relative supérieure a 95 %. Les résultats par
composition sont repertoriés dans le tableau 1 ci-apres. Les cycles de température et de pression

sont indiqués dans le paragraphe précédent.

-Al/l

| palier

L I T T T
]
800 1000 1200 1400 5 min

1 Temperature (°C)

Fig. 8 : Courbes de frittage de I'échantillon d'alumine (a)
et de quelques composites alumine-fer (b : 12%, ¢ : 22% et d : 36% en vol. de fer)

* Alumine HRA-5 Martinswerck
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Les courbes de frittage’ de plusieurs échantillons sont représentées sur la figure 8 et
permettent le suivi de leur densification. Pour chaque composition, le second stade du frittage
qui concerne la majeure partie de I'élimination de la porosité prend place entre 900 et 1350°C et
peu de différences existent au niveau cinétique en fonction de la teneur en phase métallique.

Seul I'échantillon d'alumine fritte un peu plus tot en température et possede en fin de
consolidation un retrait relatif plus important. On peut donc penser, vu ces dernieres différences
que la phase métallique interfere avec les mécanismes de densification conduisant ainsi a une

certaine inhibition de la cinétique du frittage.

Fig. 9 : Micrographies optiques de la couche superficielle des pastilles
(en clair : la phase métallique et en sombre : la matrice alumine)

Tous les disques élaborés ainsi posseédent a leur surface une couche avec une porosité
accrue et une lacune en phase métallique comme le montrent les figures 9 a et b. L'épaisseur de
cette couche varie en fonction de la composition du composite et a une valeur maximale de
l'ordre de 300 pm pour I'échantillon stoechiométrique. Lors de la préparation du pressage, une
feuille de papier graphite est insérée entre la matrice, les pistons et la poudre a presser afin de
protéger les éléments de pressage.

A haute température, on peut émettre I'hypotheése d'une diffusion du carbone au sein des
matériaux et plus particulierement dans la phase métallique avec laquelle il peut se combiner
pour donner une fonte a un point de fusion bien inférieur a 1535°C (cf. diagramme de phase Fe-
C fourni en annexe III).

Cette partie du métal passe donc par une phase liquide et peut exsuder du matériau en
laissant une couche poreuse contituée d'un squelette d'alumine. Le métal exsudé est retrouvé

sous forme de gouttes tombées entre la matrice et les pistons.

* Figure 8 : l'ordonnée est en Al/l de par la grande différence de densité entre les échantillons composites et
l'alumine monolithique
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La profondeur de diffusion du carbone sera d'autant plus importante que la quantité de
phase métallique sera grande, engendrant ainsi une épaisseur maximale pour le composé Al,Os-

(36% Fe). Pour toutes les caractérisations a venir, cette couche est éliminée par polissage.

Composition Densité (g.cm™) | Densité relative (%) Surface inclusions
métalliques (Lm?)
Al>O3 monolithique 3.88 97.5 -
+12 % Fe 4.25 96.6 4.5
+17 % Fe 4.50 97.0 4.6
+22 % Fe 4.78 98.9 5.4
+27 % Fe 4.85 96.5 Tl
+32% Fe 5.00 95.8 8
+36 % Fe 5.24 97.9 13

Tab. 1 : Récapitulatif des différentes caractérisations physiques pour chaque composition.

Pour permettre la comparaison entre le broyage réactif et le broyage direct, 2
micrographies de 2 composites élaborés. dans les mémes conditions, a partir de ces 2 poudres
sont données en figure 10. A teneur en phase métallique équivalente (36%), les inclusions de fer
sont bien plus allongées, plus fines et irréguliéres en taille dans le cas du composite appelé

"direct", ce qui le rend globalement moins homogene.

o 4 .0 & Jm‘:ﬁﬂ?__ﬁ . ; | 10 microns
(a) (b)
Fig. 10 : Micrographies M.E.B. d'AlpO03-(36% Fe) provenant (a) d'un broyage réactif et (b) d'un broyage direct

La nature du broyage et I'abrasion de 1'alumine sur les corps broyants rendent difficile le
contrble non seulement de la composition chimique du produit final mais aussi de la
microstructure (distribution, taille et forme des particules). La taille des lamelles peut étre réduite

en augmentant le temps de broyage, mais en contrepartie, une quantité plus importante de phase
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métallique sera incorporée au mélange initial. Le contrdle de la quantité et de la nature chimique
de la phase métallique devient alors plus difficile, entralnant ainsi un parametre incertain

supplémentaire.

b. Microstructures - Conductivité électrique

La figure 11 présente les micrographies de différents échantillons (17, 27 et 36 % fer).
Les plages métalliques sont en clair alors que la matrice alumineuse est en gris. Les particules de
fer et les microporosités semblent réparties de facon homogene dans la matrice. Des profils,
radial et longitudinal (cf. figure 12), de la teneur en métal ont été obtenus par analyse d'image et

rendent compte de tres faibles variations autour des moyennes et donc d'une bonne homogénéité

et répartition de la phase métallique au sein des échantillons.

ik 10 microns [
- ';,y-

Fig. 11 : Micrographies M.E.B. des composites
AlyO3-(17% Fe) : (a),

AlyO3-(27% Fe) : (b) et Aly03-(36% Fe) : (c).
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Fig. 12 : Profils longitudinal (a) et radial(b) de la teneur en phase métallique sur I'échantillon (Al,03-36% Fe).

Des observations en microscopie optique (fig. 13) ont été faites dans un plan parallele a
l'axe de pressage puis dans un plan perpendiculaire a ce dernier.

Les micrographies sont identiques et ne mettent pas en évidence d'orientation
préférentielle des inclusions métalliques. Ceci est confirmé par la bonne corrélation entre les
deux valeurs des parametres mesurés par analyse d'image, en l'occurrence I'orientation (angle
du plus grand diameétre de Féret) et 'anisotropie (le rapport du nombre d'intercepts horizontaux
et du nombre d'intercepts verticaux). Lorsque la section observée est perpendiculaire a 1'axe de
pressage, on obtient pour la valeur de 1'angle 59,5°t 49,8 et 0,98 = 0,02 pour l'anisotropie.
Parallellement a I'axe de mise en forme, ces valeurs sont respectivement de 61,5° +49,2 et 0,98
+ 0,03. Les différences, sur le plan microstructural, sont donc inexistantes. Les composites
peuvent donc étre considérés, en premiere approximation, et apres 1'élimination de la couche

superficielle poreuse, comme homogenes dans les deux plans et isotropes.

s

‘f 10 microns |

(b)
Fig. 13 : micrographies optiques du composé stoechiométrique (a) dans le plan parallele (b) dans le plan
perpendiculaire a 1'axe de pressage

Les cristallites nanométriques dispersés aléatoirement dans les particules initiales de

poudre, coalescent lors du traitement thermique pour donner des plages microniques avec des

54



I1.Consolidation et densification

morphologies complexes. Pour les faibles teneurs en phase métallique, une bonne partie des
inclusions possede un diametre équivalent, inférieur au micron. Ces particules sont en nombre
inférieur pour les composites a 32 et 36 % de fer dans lesquels les zones de métal sont de plus
grande taille (cf. tableau 1). Ces particules présentent une forte interconnection.

Quelle que soit la teneur en fer, une microstructure avec une forte interpénétration entre
métal et céramique est observée. En effet, la morphologie méme des inclusions ne semble pas
varier, seule leur taille augmente avec la teneur en métal (entre 4,5 et 13 umz). Cette observation
est confirmée par une étude réalisée en analyse d'image. Pour chaque composition, une
dimension fractale des plages métalliques a pu étre calculée. Cette dimension fractale est
mesurée sur des champs en 2 dimensions pour chaque particule et ensuite moyennée pour les
différentes compositions (cf. détails de la méthode en annexe II). La valeur trouvée est de 1,76
+ 0,02 et est constante avec la teneur en métal. Eloignée de 1'unité correspondant a un cercle en
2 dimensions et a une sphere en 3 D, cette valeur rend compte de nombreuses ramifications et
d'un périmétre important par rapport a l'aire des inclusions.

Ceci se vérifie par des observations en
M.E.B. présentées a la figure 14 ol sont
visibles des "ponts" ou "cous" d'une
centaine de nanometres de large (indiqués
par les fleches) reliant les plages métalliques
de taille plus importante. Cette morphologie
tortueuse indique la présence d'une grande
surface de contact entre les deux phases.

Pour avoir une information sur la

j Toezon taille des grains d'alumine dans la matrice,
Fig 14 : Micrographic MUEE. les échantillons sont observés en
du composite Al03-(36% Fe) Microscopie Electronique a Transmission.

La taille moyenne de grains peut étre
estimée inférieure au micron comme l'indique la photographie de la figure 15 présentant la
microstructure d'un composite Al,O3-fer stoechiométrique ainsi que les 2 micrographies (fig.

16) réalisées en microscopie haute résolution.

Avec une trés grande différence de coefficient de dilatation thermique (11.10-0 K-! pour le
fer (ap) contre seulement 6.10°¢ K-l pour I'alumine (o)), on peut s'attendre comme le
montrent Kolhe et al. (18) a4 ce que lors du refroidissement, les contraintes thermiques
engendrent des fissures et des porosités autour des plages métalliques excédant une certaine
taille critique. Ces auteurs ont considéré le cas d'une particule de nickel dans une matrice
céramique infinie pour un composite Al,03-(20% Ni). Expérimentalement et a l'aide de

modeles, ils ont estimé la valeur du rayon critique des particules de nickel au dela duquel
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porosités et microfissures apparaissent lors de chocs thermiques. Dans leur cas, le rayon

critique est compris entre 1,3 et 9,5 um suivant la géométrie de I'inclusion de nickel.

Dans notre cas, la contrainte résiduelle a l'interface pour une particule sphérique de fer

peut €tre calculée par la relation (7).

- (o — 0y )AT ‘ (7) avec E1, a1 et v pour la phase céramique
(1-2v,) +(1+V1)

E, E,

E», 0 et v pour la phase métallique

| 0.20 ym

| Phase cristalline |
riche en fer

Gra{@e fer m

Fig.15 : Micrographie M.E.T. du composite
Al»03-(36% vol. Fe).

Fig.16 : Micrographies M.E.H.R. du composite
Al»03-(36% vol. Fe).

Ce calcul, pour un AT de 1400K (valeur intentionnellement surestimée pour évaluer le
maximum de 1'effet), donne une valeur voisine de 1,35 GPa, bien inférieure a celle calculée
pour le composite au nickel (E;=400 GPa, v{=0,25, E,=180 GPa, v,=0,33). Cette contrainte

résiduelle engendrera décohésion ou fissuration pour les inclusions de taille supérieure a 7-8
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um. La quasi-totalité des plages métalliques est au-dessous de cette taille critique et seule une
faible quantité de porosités est visible a l'interface métal/céramique, méme aux fortes teneurs en
métal. Les observations au M.E.T. (figures 15 et 16) n'ont pas montré de microfissures aux

interfaces mais au contraire une bonne cohésion entre les phases.

D'un point de vue plus macroscopique, pour obtenir des renseignements sur l'agencement
et l'interconnection des plages métalliques en trois dimensions, nous avons effectué des
mesures de conductivité €lectrique. Les résultats sont représentés sur la figure 17a ot est tracé le

logarithme de la conductivité en fonction de la fraction volumique de métal.

10 (a) (b)
Pente : 3.2
6
s b
3 Ot
z 3 C
Z E 4 E
£ L
< S 3 Lk
o 2 C
E = f
E : 3
2 B
15 NP B I SR S | B e Lot ags o
0 0.2 0.4 0.6 0.8 I 1 01 0.01
Fraction volumique de métal {x-xc)

Fig. 17 : (a) transition isolant-conducteur et (b) détermination de 'exposant t de conductivité

La transition du matériau isolant au matériau conducteur est bien visible et observée pour
environ 20 % en vol. de métal, poucentage qui sera appelé, par la suite, seuil de percolation
(Xc)-

Suivant un modele de percolation classique statistique et en l'occurence celui de
Kirkpatrick et Zallen (19-20) pour un composite contenant une phase isolante et une phase
conductrice, la conductivité effective peut s'écrire selon I'équation (8).

Oeff = Op (X-x)t avec X>X, (8)

O, est la conductivité de la phase métallique et t, I'exposant de conductivité (21). Dans

notre cas, O, est choisie égale & 106 S.cm-! valeur proche de la conductivité du fer pur.

Pour calculer l'exposant et la valeur exacte du seuil de percolation, on effectue une
régression linéaire sur les résultats expérimentaux (cf. figure 17b). On obtient ainsi
Xe=0,19%£0,02 et t = 3,2 + 0,2. Autant la valeur du seuil de percolation est voisine de celle
que l'on attend pour un composite en 3D ou les deux phases sont distribuées aléatoirement
(x=0,17), autant I'exposant a une valeur plus importante que celle attendue (proche de 2). Une

telle différence peut étre imputée a la microstructure complexe de la phase métallique et a la

57



I1.Consolidation et densification

présence de nombreux ponts trés fins reliant des particules voisines visibles sur la figure 14.
Lee et al. (?2), qui ont étudié la percolation dans des systémes mixtes isolant/conducteur,
obtiennent un exposant de conductivité proche de 3 pour un matériau composé de sphéres
isolantes de verre réparties de facon aléatoire dans une phase indium conductrice qui va se loger
dans les interstices entre les sphéres. Dans ce cas, comme pour nos échantillons, la phase

métallique forme des filets tres fins connectant entre elles les plages de taille plus importante.

2. Les composites alumine-chrome par "voie seche"

Des expérimentations du méme type que celles décrites précédemment ont été faites dans
le systéme alumine-chrome. Le cycle de mise en forme choisi est le méme qu'auparavant pour
permettre la comparaison entre les différents composites. L'influence de la teneur en chrome
sera étudiée ainsi que celle des poudres de départ (Al,O3+Cr ou Al+CrOs3 au lieu de Al+CryOs)

sur la densification et la microstructure des produits obtenus.

a. Influence de la teneur en métal

Comme dans le cas des alumine-fer, des cermets alumine-chrome de trois compositions
différentes ont été consolidés avec 9, 21 et 36 % en volume de chrome dans le composite final
selon le cycle de consolidation indiqué au §. II.A. A l'observation en microscopie optique, les
échantillons obtenus sont homogénes et denses. Le tableau 2 regroupe les données physiques
des différents composites. Tous trois possedent une densité relative supérieure a 96 %. Les
courbes de retrait sont données a la figure 18. Les densifications des composites a 9 et 21 % de
chrome sont proches (méme cinétique) avec un léger retard pour l'échantillon a plus faible
teneur en phase métallique. Le frittage commence dans les deux cas vers 900°C et se termine
lors du palier apres 20 min.

Composition | Densité | Densité rel. | Diam. équiv. surf. | Conductivité
plages métalliques
% um S.cm!
A1203 3,88 97.5 - 10-13
monolithique
+9% Cr 4,27 97,8 0,8 0,025
+21% Cr 4,55 97,0 1,2 13
+36% Cr 5,10 99,2 2,5 729

Tab. 2 : Caractéristiques physiques de 'alumine de référence et des différentes compositions.
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Tout d'abord, la quantité plus importante de phase métallique contenue dans le composite
stoechiométrique peut retarder le frittage en inhibant la densification de la matrice d'alumine (qui
reste majoritaire). En second lieu, cet échantillon ne posse¢de pas, dans la poudre originelle,
d'alumine o ajoutée comme pour les deux autres. Cet ajout d'alumine dilue la poudre qui a réagi
et ralentit la cinétique du frittage. En effet a 1400°C, au début du palier, sa densité est déja de 95
% de dy, alors qu'elle n'est pour les autres que de 82 et 87 % respectivement pour Al,O3-9% Cr
et Al,03-21% Cr.

100

Densité relative (%)

800 1000 1200 1400 Temps (min)
Température (°C)

Fig. 18 : Courbes de frittage des composites alumine-chrome contenant 9 % (a), 21 % (b) et 36 % Cr (c).

Comme pour les composites alumine-fer, la conductivité électrique a température ambiante
des différents échantillons a été mesurée dans le but d'avoir des renseignements sur
l'agencement et la distribution des plages de métal. Les résultats sont donnés dans le tableau 2 et
indiquent qu'avec seulement 9 % en volume de phase métallique, le composite conduit déja le
courant. De la méme maniere que précédemment, le seuil de percolation est estimé (cf. fig.19) a
environ 6-7 % en vol. et I'exposant de conductivité¢ a 6 £ 0,2. La faible valeur du seuil de
percolation caractérise, avec un exposant trés élevé, une morphologie de la phase métal tres
filamenteuse et interconnectée (rappelons les valeurs pour le syst¢me alumine-fer (x.=0,19 et
t=3)).

Les premieres observations en microscopie optique montrent une bonne distribution de la
phase métallique dans tous les échantillons. Il n'existe pas de gradient de teneur en chrome entre

le coeur et la surface des pastilles. Aucune couche superficielle poreuse n'est détectée comme
dans le cas du systéme alumine-fer.
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Tout d'abord, la quantité plus importante de phase métallique contenue dans le composite
stoechiométrique peut retarder le frittage en inhibant la densification de la matrice d'alumine (qui
reste majoritaire). En second lieu, cet échantillon ne posséde pas, dans la poudre originelle,
d'alumine o ajoutée comme pour les deux autres. Cet ajout d'alumine dilue la poudre qui a réagi
et ralentit la cinétique du frittage. En effet a 1400°C, au début du palier, sa densité est déja de 95

% de dy, alors qu'elle n'est pour les autres que de 82 et 87 % respectivement pour Al,03-9% Cr
et A1203—21% Cr.
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Fig. 18 : Courbes de frittage des composites alumine-chrome contenant 9 % (a), 21 % (b) et 36 % Cr (c).

Comme pour les composites alumine-fer, la conductivité électrique a température ambiante
des différents échantillons a été mesurée dans le but d'avoir des renseignements sur
l'agencement et la distribution des plages de métal. Les résultats sont donnés dans le tableau 2 et
indiquent qu'avec seulement 9 % en volume de phase métallique, le composite conduit déja le
courant. De la méme maniere que précédemment, le seuil de percolation est estimé (cf. fig.19) a
environ 6-7 % en vol. et I'exposant de conductivité a 6 = 0,2. La faible valeur du seuil de
percolation caractérise, avec un exposant trés €élevé, une morphologie de la phase métal trés
filamenteuse et interconnectée (rappelons les valeurs pour le systtme alumine-fer (x.=0,19 et
t=3)).

Les premieres observations en microscopie optique montrent une bonne distribution de la
phase métallique dans tous les échantillons. Il n'existe pas de gradient de teneur en chrome entre

le coeur et la surface des pastilles. Aucune couche superficielle poreuse n'est détectée comme
dans le cas du systeme alumine-fer.
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Globalement, lorsque la quantité de métal augmente, la taille des inclusions croit et leur
morphologie devient plus ramifiée comme nous le montre la fig.20. Les plages métalliques sont
en majorité submicroniques (ds)=0,8 et 1.2 pm) pour les composites contenant 9 et 21 % en

vol. de Cr et augmentent en taille jusqu'a 2,5 pum (diamétre équivalent) pour le composé

stoechiométrique.

Fig. 20 : Micrographies M.E.B. des différents
composites alumine-chrome
(@) : 9%, (b) : 21 % et (¢) : 36 % Cr.

Afin d'avoir une idée de la stabilité a haute température du composite dans une atmosphere
oxydante, un échantillon stoechiométrique massif a été traité sous air a 1000°C pendant 60 h
dans l'air. Les pesées avant et aprés oxydation donnent la prise de masse pour chaque
échantillon. Le pourcentage de prise de masse observée est de 7.10-2 % et peut étre considéré

comme négligeable par rapport aux 23,3 % attendus pour une oxydation compléte. Il
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correspond a une couche de composite avec la phase métallique oxydée d'une épaisseur
moyenne comprise entre 5 et 10 um. L'échantillon est ressorti du four avec a sa surface, une
pellicule verte, recouvrante et protectrice, caractéristique de 1'oxyde CryOs.

Par comparaison, la méme manipulation a été faite avec 1'échantillon Al,03-36 % Fe et la
prise de masse est alors de 6,6 % pour 22,3 % attendus. Les composites alumine-chrome sont,

a teneur en métal constante, beaucoup plus résistants a I'oxydation que les cermets alumine-fer.

b. Influence de la poudre de départ

Deux composites Al,03-21% Cr ont été consolidés dans les mémes conditions a partir de
poudres synthétisées différemment. Pour la premiere (Al+Cr,O3), de l'alumine est ajoutée
initialement pour abaisser la teneur en métal alors que, dans le second cas, la réaction (Al+CrOz3)
est stoechiométrique.

Le frittage est 1égerement plus rapide dans le cas de la poudre stoechiométrique ("CrO3").

La part d'alumine inerte ajoutée pour l'autre échantillon ralentit sa densification comme cela a été
montré ci-dessus.
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= | b:Al203+Cr
[ - c: Al+CrO3
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Fig. 21 : Courbes de frittage des trois matériaux de composition Al,03-21% Cr obtenus de différentes fagons

Les deux pastilles obtenues sont denses (d, > 95 dy, ), la répartition de la phase

métallique est homogene. Deux micrographies optiques, (fig.22), illustrent leurs
microstructures.
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Fig. 22 : Micrographies optiques de différents
composites Al,O3-Cr, (a) d'origine Al+Cr,O3, (b)
d'origine Al+CrOg et (c) d'origine AlyO3+Cr.

La distribution de la taille des inclusions est donnée a la figure 23 et le libre parcours

moyen dans la matrice d'alumine, mesuré par analyse d'image, est indiqué dans le tableau 3.

Composite d'origine Al + CryO3 Al + CrO5 Cr + Al,O4

Libre parcours moyen (pum) 2,70 3,75 4,20

Tab. 3 : Libre parcours moyen dans la matrice alumine pour les composites Al,03-(21% Cr) de diverses origines

Le composite d'origine Cr,O5 est plus homogene et régulier. Ces différences peuvent étre
reliées au caractére plus énergétique de la réaction entre CrO5 et Al, conduisant a des plages
métalliques plus grossieres. On note tout de méme une conductivité accrue de ce composite (141

contre 13 S.cm!). La tenue a l'oxydation du massif (prise de masse de 6,5.10-2 %) est du
méme ordre de grandeur.

Malgré des propriétés physiques et mécaniques favorables (ténacité accrue comme on le
verra ultérieurement), il est plus facile en pratique de synthétiser les cermets alumine-chrome a
partir de CryO3 de par la réduction plus progressive de l'oxyde. Cette réaction peut étre
controlée, activée lors du broyage et achevée ultérieurement. L'utilisation de CrO5 conduit a une

réaction plus violente qui ne favorise pas 'nomogénéisation chimique lors du broyage.

De la méme fagon qu'un composite Al,03-21% Cr fut élaboré a partir de CrO3, un
matériau de méme composition fut préparé par broyage direct d'Al,O3 et de Cr. La densité finale
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est la méme pour les deux mais la cinétique est plus rapide dans le cas du composite "direct", se

rapprochant un peu de la courbe de retrait de 1'alumine de la figure 8.
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Les figures 22 et 23 permettent la comparaison avec les composites de méme composition
mais d'origine réactive (Cr,O3 ou CrOs). Le matériau "direct” est moins homogeéne que ses
homologues. Le broyage initial de particules de métal qui vont se mettre sous forme de lamelles
en se déformant, et d'oxyde abrasif, entraine la présence de plages de métal plus grossieres et de
formes plut6t allongées.

Ceci apparait sur les photographies réalisées en MEB (fig.24) ou 1'on voit des composites
Al,O3-Cr (36 % vol.) issus d'un broyage direct de 2 h et d'un broyage réactif de 4 h. Avec les
broyages directs, des lamelles de plusieurs dizaines de microns de longueur sont apparues. La
taille de ces plages est réduite si le broyage est prolongé jusqu'a 4 h mais la microstructure

obtenue reste bien moins homogene que celle de 1'échantillon provenant de la réaction.

Fig. 24 : Micrographies M.E.B. de composites Al,03-Cr 36 % d'origine broyage direct 2h (a) et broyage
réactif 4h (c).
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Il reste que le broyage réactif conduit ultérieurement 2 des matériaux aux microstructures
homogenes et permet un meilleur contrdle de la composition chimique finale avec moins de
contamination.

3. Les composites alumine-chrome par 'voie humide"

La "voie humide" a été choisie pour les composites alumine-chrome de préférence aux
alumine-fer, afin d'éviter les risques d'une trop importante oxydation de la phase métallique
lorsque les poudres sont dispersées dans le solvant aqueux. Aprés une optimisation des
conditions de cette opération, les produits. mis en forme par filtre-pressage, seront densifiés par

pressage a chaud et comparés aux composites élaborés par voie seche.

a. Mise en suspension des poudres

Les mesures de potentiel zéta permettent de déterminer l'influence de plusieurs facteurs

propres au broyage ou aux conditions de mise en suspension des poudres.

ieeiegabethydiniaig R e g S > iy

différentes les unes des autres. Les variations résident non seulement dans le changement de la
valeur du point isoélectrique qui passe de 7 2 9 mais aussi dans I'amplitude du potentiel { en
milieu acide (cf fig. 25a) puisque le palier qui apparait dans cette zone est a une valeur d'environ

25 mV pour I'alumine commerciale et a 55 mV pour l'alumine broyée.

-Influence de la nature du broyage : Les résultats obtenus pour les potentiels { sont

identiques (cf fig. 25b). Les deux courbes sont quasiment superposables (méme point
isoélectrique, méme amplitude) : les surfaces des deux poudres composites ne semblent
posséder que de faibles différences entre elles.

des autres et sont a comparer sur la fig. 25c avec la courbe concernant Al,O5 seule dispersée
dans une solution de méme force ionique.

L'évolution des courbes dans le faisceau est continue avec la variation de quantité de
phase métallique.
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Fig. 25 : Courbes { = f(pH) pour différentes poudres (a) : influence du broyage, (b) : influence de la nature
du broyage, (¢) : influence de la teneur en phase métal et (d) : influence de la force ionique.

fortement sur les valeurs du potentiel . En effet, la quantité d'ions présents dans la solution de
dispersion est un facteur environnemental important pour la valeur de I'épaisseur de la couche
de diffusion électrostatique.

L'effet de ce paramétre est incontestable sur les valeurs de { en fonction du pH sur une
méme poudre, mais il est aussi visible simplement au niveau de la stabilité de la suspension. Les
mesures de potentiel ont été réalisées sur une poudre Al,O3-Cr 36 % vol. broyée réactivement
avec deux forces ioniques 10-2 et 10-3 M. Les deux courbes sont représentées sur la figure 25d.

Elles possédent une grande différence de par I'amplitude des valeurs :

102M 30mV <{<25mV
103M -35mV <{ <60 mV

ainsi que la position du point de charge nulle qui se trouve étre déplacé vers des pH plus €levés
lorsque la force ionique diminue. Aux pH basiques (> 10), les 2 courbes se rejoignent.
Des zones intéressantes de pH voisins de 6 sont mises en évidence, avec des valeurs de

potentiel { supérieures 2 60 mV, donc caractéristiques de suspensions stables.
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Des dosages acide-base effectués sur les dispersions des poudres composites et des
analyses chimiques des surnageants rendent compte du passage en solution d'ions Al3* et/ou
Cr3* en milieu acide ou basique (23). Les poudres composites semblent se comporter comme
des poudres oxydes pures quand le pH de la suspension aqueuse est compris entre 5 et 9. Au
dela de ces valeurs, des réactions chimiques parasites viennent perturber la stabilité¢ de la
suspension. La mise en suspension des poudres composites alumine-chrome doit donc étre
réalisée dans l'eau a un pH proche de la neutralité. L'eau distillée avec une faible force ionique

et un pH voisin de 6 semble convenir.

b. Caractérisation des €chantillons obtenus

Les composites ainsi élaborés posseédent une densité relative supérieure a 95 % (pour les
composés frittés a 1300 et 1400°C) et les microstructures, présentées a la figure 26, different
suivant la composition et la température du palier de frittage atteinte.

En comparant les deux micrographies des figures 26a et 26b, on s'apercoit qu'il y a peu
de différences entre les deux échantillons de méme composition provenant de la voie séche et de
la voie humide. La distribution de la phase métallique du dernier semble plus homogene et la
taille moyenne des plages de métal, plus faible.

Lorsqu'on abaisse la température du palier de frittage de 1400 a 1300°C, la densification
est toujours correcte (d.;=94 % dy;, ) et on observe une microstructure, montrée a la figure 26c¢,
comparable aux précédentes. Seule la taille moyenne des inclusions ductiles varie et diminue
légerement.

Un dernier essai de frittage, concernant un composite a2 21% de chrome, est effectué. La

température de palier est fixée a 1250°C et conduit alors a un massif avec 9-11% de porosités

(de plusieurs microns en taille). Cette derniére microstructure est présentée a la figure 26d.
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Fig. 26 : Microstructures des composés filtre-pressés :
(a) : Aly03-(36% Cr) voie séche 1400°C, (b) : Al,03-(36% Cr) voie humide 1400°C,
(c) : AlHO3-(36% Cr) voie humide 1300°C et (d) : Al;03-(21% Cr) voie humide 1250°C

Les premiers résultats obtenus sont encourageants puisqu'en employant cette voie
d'élaboration, la température de frittage peut étre abaissée d'une centaine de degrés sans altérer
la bonne densification des matériaux. Les microstructures formées paraissent plus homogenes et

fines que celles obtenues par voie séche. L'élimination du liant organique est réalisée sans
probléme.

4. Autres compositions

Afin de modifier la nature de l'interface céramique/métal, des essais ont été réalisés avec
des métaux autres que le fer et le chrome. En effet les caracteres intrinseques chimiques et
mécaniques du métal associé a I'alumine jouent un rdle primordial dans les microstructures et les
propriétés du composite. D'autres métaux avec des points de fusion, des caractéristiques
mécaniques, des coefficients de dilatation différents, ont ainsi été, de la méme facon, combinés
a l'alumine.

Le tableau 4 regroupe les caractéristiques principales de ces différents métaux ainsi que la
teneur en phase métallique dans les composites obtenus et la température de frittage.

En aucun cas lors du frittage, nous n'avons cherché la formation d'une phase liquide et
c'est pourquoi les températures de consolidation pour les sytemes concernant le nickel et le
manganese ont été limitées respectivement a 1320 et 1220°C

Tous les massifs obtenus, excepté Al,O3-Mn, ont une densité relative élevée. En effet, a
1220 °C pour ce composé, la matrice d'alumine densifie peu, la porosité ayant du mal a
s'éliminer : cet échantillon est dense a 80-85% en final. Aucune mesure mécanique n'a donc été

faite a partir de cette composition.
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Pour le composite obtenu
T fusion (°C) | o (100 K-1) | Observations | % vol. de métal |T frittage (°C)
Al,O4 2050 6 réfractarité - 1400
Fe 1535 11 ductilité 36 1400
Cr 1863 6,2 résistance a 36 1400
l'oxydation
Nb 2470 7.9 réfractarité 35 1400
\% 1910 10.9 faible densité 29 1400
Ni 1453 133 forte diffusion 21 1320
Mo 2620 4.5 réfractarité 28 1400
faible a0
Mn 1260 21.7 fort ol 31 1220

Tab. 4 : Caractéristiques principales des constituants et des composites alumine/métal obtenus.

Comme attendu, les tailles et les morphologies des plages métalliques sont différentes
selon les métaux considérés (fig. 27)(24).

Fig. 27 : Autres systeémes alumine-métal
(micrographies optiques). a : Al,03-Nb, b :
Al,O3-Nietc: Al,03-V

Ces différences, qui sont visibles au niveau des propriétés mécaniques lorsqu'elles sont
mesurées (cf. chapitre IV ci-aprés), doivent étre corrélées aux propriétés intrinséques des
métaux et de l'interface alumine/métal.
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D. CONCLUSION

Des composites cermets alumine-fer ont ét¢ élaborés par pressage a chaud de poudres
nanocomposites obtenues par mécanosynthese. Les matériaux denses se décrivent comme une
matrice d'alumine contenant une dispersion homogéne de plages métalliques aussi bien
micrométriques que nanométriques. A teneur en fer élevée (36 % vol.), de nombreuses
ramifications de métal sont visibles. De tres faibles différences au niveau de la morphologie et
de l'interface céramique/métal existent entre les composites a faible et a forte teneur en phase
ductile. Lorsque le pourcentage de métal augmente (de 12 & 36 % vol. de fer), les inclusions
métalliques gardent la méme morphologie mais voient leurs tailles croitre, entralnant ainsi
I'apparition de plages métalliques ramifiées. Cette morphologie complexe est confirmée par les

mesures de conductivité qui permettent l'estimation du seuil de percolation a 19% pour alumine-
fer.

Deux voies distinctes peuvent étre empruntées pour réaliser les composites alumine-
chrome : la voie séche, identique a celle utilisée pour les composites alumine-fer et la voie
humide en passant par une dispersion suivie d'un filtre pressage. Pour ce dernier procédé, les
propriétés de surface de poudres élaborées par mécanosynthése ont été étudi€es. L'influence de
facteurs comme la nature du broyage ou la composition du produit sur le potentiel de surface est
mise en évidence. Le comportement de la poudre composite Al,O3-Cr en milieu acide et basique
est évoqué.

La meilleure connaissance des mécanismes présents en surface lors de la dispersion des
poudres dans l'eau a deux buts principaux : tout d'abord, caractériser ces poudres composites
mal connues par rapport a des poudres d'oxyde trés fréquemment étudiées et dans un second
temps, pouvoir déduire les conditions optimales de mise en suspension des poudres afin

d'utiliser de facon plus efficace des méthodes de mise en forme en voie humide.

Les microstructures des composites alumine-chrome par voie séche sont trés voisines de
celles des alumine-fer avec seulement une différence au niveau de la taille. Le seuil de
percolation est, dans ce cas-1a, estimé a 7% en volume de chrome. Cette valeur, treés basse, peut
s'expliquer par la présence de plages métalliques de sections faibles reli€es par de nombreuses
interconnections.

La voie humide, quant a elle, permet la densification d'échantillons a des températures
sensiblement inférieures. Les composites obtenus paraissent, du point de vue microstructural,
plus homogenes et la taille moyenne des inclusions de chrome est abaissée. L'influence du

choix du procédé sur les caractéristiques mécaniques comme la dureté ou la ténacité sera abordée
au chapitre IV.
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IIL.Evolution de la microstructure

CHAPITRE II : EVOLUTION DE LA MICROSTRUCTURE LORS DE
TRAITEMENTS A HAUTE TEMPERATURE

A. INTRODUCTION ET RAPPELS

L'obtention de matériaux massifs a partir de produits pulvérulents passe le plus souvent,
comme nous l'avons vu précédemment, par un traitement thermique. Lors de celui-ci, dans
notre cas, la microstructure a l'écheile nanométrique des poudres évolue pour devenir
micrométrique dans le matériau dense final. Le contrdle de la taille des grains ou des inclusions
de la seconde phase d'une microstructure est un moyen de modifier les propriétés du matériau
correspondant. Il est donc intéressant d'étudier ce changement d'échelle nano-micro en
analysant la mise en place de la microstructure a travers les mécanismes de densification et de

croissance des différentes phases en présence.

C'est dans ce but que les cinétiques de frittage des poudres alumine-fer completement
réagies sont caractérisées par des essais de consolidation a différentes températures. L'évolution
de la microstructure sera observée et les caractéristiques mesurées du massif y seront reli€es.

Les changements morphologiques de microstructures seront observés sur des échantilions
denses soumis 2 traitement thermique. Des recuits isothermes et isochrones sur différentes
compositions Al,Os-Fe et Al,O3-Cr seront analysés. Les cinétiques de croissance seront
évaluées aux fins de comparaisons entre les différents systemes. Des éléments d'interprétation
quant aux mécanismes mis en jeu lors des recuits seront proposés et mis en relation avec la
formation de la microstructure initiale.

Enfin, le frittage de poudres réactives dans le systeme alumine-chrome sera étudi€.
L'influence du temps de broyage et du cycle de pressage sera mise en évidence. Le controle de
la densité et de 'homogénéité de la structure passe par la maitrise de la réactivité des poudres a

la sortie du broyeur et des procédures de mise en forme-densification.

Les poudres difficiles a fritter peuvent étre consolidées par pressage a chaud. La pression
permet d'employer des températures plus basses que pour le frittage classique. Tout cela rend
possible la réduction de la croissance des grains et évite les croissances exagérées (1-3). Quand la

pression est appliquée pour la premiere fois, les contacts entre les particules sont faibles et la
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pression effective est suffisante pour entrainer instantanément le réarrangement des grains et la
déformation de la phase la plus plastique dans la zone de contact.

On peut, a partir de Ia, diviser la densification en deux étapes. Pendant la premiére, les
particules individuelles peuvent encore €tre distinguées. La densification est déterminée par la
déformation des contacts entre particules, déformation causée localement par I'action de la
pression effective sur la surface de contact. Pendant la seconde période, a une densité relative
d'environ 90 %, le produit est souvent décrit comme un matériau homogene contenant des
porosités isolées. Dans ce cas, la pression effective est proche de la pression appliquée et seuls

les gaz emprisonnés dans les pores empéchent I'obtention de la densité théorique (1).

Lors d'un traitement thermique qui entraine une densification ou un recuit, la
microstructure du matériau évolue afin de tendre vers un état d'énergie moindre. Ces
changements microstructuraux sont motivés par la réduction de 1'énergie d'interface gouvernée
par un transport de matiére des éléments présents (4.

La loi cinétique d'une croissance granulaire ou inclusionnaire normale pour une phase est
donnée par la relation :

Dn - Dy = Kt (1)

ou D est la taille des inclusions au temps t, Dy est leur taille initiale, K est la constante de vitesse
dépendant de la température et n, un exposant phénoménologique. On admet généralement
qu'une valeur n=4 correspond a un mécanisme de transport de matiére contr6lé par diffusion le
long des interfaces, et par diffusion dans la masse si n=3. On peut également déterminer
I'énergie d'activation du phénomeéne qui régit la croissance. K suit une loi d'Arrhénius de la
forme (A/T) exp (-Q/kT), ot A représente différents parametres physiques et microstructuraux
qui ne dépendent pas de la température et Q représente 1'énergie d'activation apparente.

Dans notre cas, les matériaux composites sont constitués d'au moins deux phases. Dans la
littérature, deux types de matériaux biphasés sont étudiés (5-14). Le premier concerne les
matériaux avec une phase majoritaire et une seconde phase dispersée en faible fraction
volumique (5-9). Cette seconde phase est essentiellement ajoutée pour inhiber la croissance de
grains matriciels. Le second type de matériaux biphasés (10-14) regroupe les systémes ou la
seconde phase est amenée initialement dans le but d'améliorer une ou plusieurs propriétés de la
matrice originelle (par ex : WC/Co, Al,O3-Al (15) : plus tenace, plus résistant a la flexion et aux
chocs thermiques que I'alumine pure).

Dans ces matériaux, les deux phases sont susceptibles d'évoluer lors de traitements
thermiques. Leur croissance est couplée (10) et I'évolution de I'une dépend de l'évolution de
lautre. Cette dépendance réside dans l'interaction des différentes composantes de la

microstructure. En effet, les phases, les joints de grains, et les interphases sont topologiquement
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reliés, et peuvent étre considérés comme des chemins potentiels pour la diffusion. Ainsi
lorsqu'une des composantes est modifiée, les autres le sont aussi et il s'opére un changement
global dans la microstructure du systeme.

B. CAS GENERAL D'UN SYSTEME A DEUX PHASES MUTUELLEMENT
INSOLUBLES

Trés peu d'études ont été faites sur des matériaux composites a deux phases différentes
comme un métal et un oxyde. Seuls les carbures cémentés ont recu plus d'attention (16). Les
travaux correspondants semblent n'avoir qu'une utilité relative pour les cas de systemes étudiés
ici, car on peut considérer que dans ces derniers, les phases en présence sont mutuellement
insolubles, alors que la mise en solution et le transport de la phase carbure dans le liant
métallique joue un réle essentiel dans le frittage et 1'évolution des microstructures dans les
matériaux de type WC-Co.

Outre les systemes considérés dans cette étude, les réflexions suivantes peuvent
correspondre & des combinaisons comme Al,O3-ZrO,, -TiN, -SiC,... L'alumine, phase
majoritaire, sera caractérisée par la taille de ses grains (d4) ou son "libre parcours moyen" (14).
Le métal quant a lui, sera paramétré par le libre parcours moyen (lyg) qui sera considéré
équivalent a (dy) pour les compositions a faible teneur en seconde phase, et par son nombre de
particules connexes (C). La porosité est négligée pour I'étude de 1'évolution de la microstructure
en cours de recuit.

A partir de ces considérations, essayons de recenser les différents micromécanismes qui
peuvent intervenir, les différentes forces motrices qui peuvent les entrainer et les différents
modes de transport associé€s. L'évolution de la microstructure est causée par I'énergie des joints
de grains de l'alumine (y) et I'énergie d'interface Al,Oz/Métal (Yo qui dépend de la
structure et de la composition des deux phases. L'énergie concernant les joints de grains du
métal est négligée car il est probable que la diffusion en volume du métal soit nettement
supérieure a sa diffusion aux joints de grains.

On peut donc en déduire les modes de transport a priori disponibles : diffusion de
I'alumine D) et du metal Dy aux joints de grains de l'alumine, la diffusion en volume du
métal Dyyy) et la diffusion aux interfaces que I'on peut simplifier par un coefficient de diffusion
effectif D 5. Ces modes de transport conduisent a priori a une liste de cinq micromécanismes
plausibles. D'un c6té, la croissance des grains d'alumine @ et la coalescence du métal &
(dispersé ou connecté), toutes deux motivées par y5. Et de l'autre coté, amenés par Ya,m, 12
mise a l'équilibre local ©, la globularisation par instabilité capillaire @ et le mirissement
d'Ostwald du métal ©. Il ne faut pas oublier de citer aussi la croissance des grains de métal qui

sera, a l'aide d'hypothéses vérifiées ultérieurement, négligée dans le cas présent.
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Au-dessus du seuil de percolation, les plages métalliques sont fortement ramifiées et a
haute température, les particules peuvent avoir tendance a se globulariser afin de réduire leur
énergie de surface comme le montre la figure 1 : c'est l'instabilité capillaire. Ainsi, les
inclusions vont se regrouper sur elles-mémes et peuvent entrainer, dans leur voisinage,
l'apparition de particules de taille plus faible par rupture des conduits ou canaux qui les
constituent (17-18), Lors de cette évolution, l'aire totale de la phase métallique est constante mais,

le nombre de particules augmentant, 1'aire moyenne apparait décroitre au cours du temps.

O
Haute % O

Température O

O

Fig. I : Schématisation des effets de l'instabilité capillaire sur la morphologie
des plages de métal de nos échantillons

Un autre mécanisme peut aussi conduire a des changements de forme plus ou moins
localisés. En effet, lorsque la phase dispersée (pour nous le métal) mouille mal la matrice,
I'évolution de I'angle de raccordement des deux phases vers une configuration plus proche de

1'équilibre local va provoquer la régularisation de la forme des inclusions (cf. schéma figure
2).

0 wwe 777

L , Température éramique
céramique /,
métal &

mni. 4
métal Béqu.

Fig. 2 : Régularisation de I'angle de raccordement des deux phases

De par ce changement de morphologie, les plages métalliques sont considérées, au bout
d'un certain temps, comme inclusions isolées. Dans ce cas 1a, on revient a un simple systeme
biphasé ou la croissance des deux phases est couplée. La vitesse a laquelle la phase la plus lente,

soit se dissout par un processus de mirissement d'Ostwald (fig. 3b), soit est entrainée par

76



III.Evolution de la microstructure

les joints de grains pour former par coalescence un regroupement aux jonctions multiples (fig.
3a) va contrdler I'évolution de la microstructure.

Grains de la matrice Inclusions de la seconde phase

Fig. 3 : Schémas des processus de coalescence (a) et de miirissement d'Ostwald (b).

Chacun des mécanismes qui viennent d'étre rappelés, peut étre associé a un ou plusieurs

modes de transport. Le tableau | résume les différentes combinaisons possibles.

1 Diffusion Al,O5 aux | Diffusion en volume Diffusion aux
Croiss. grains Al203 | joints de grains D ;) du métal Dyy(y) interfaces Dav
2] ) Diffusion en volume Diffusion aux
Coalescence métal du métal Dyyyy interfaces D s
© ) Diffusion en volume Diffusion aux
Mise a I'équilibre du métal Dyy(yy interfaces D a/m
4/ ) Diffusion en volume Diffusion aux
Instabilité capillaire du métal Dyy(yy interfaces D a
5] Diffusion du métal aux ) )
Miiriss! Ostwald joints de grains Dy

Tab. 1 : Modes de transport associés aux micromécanismes.
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Certains phénomenes peuvent aussi étre reliés ou combinés, comme @ et @ puisque la
croissance des grains d'alumine va automatiquement entrainer le déplacement des joints de
grains de l'alumine et I'épinglage des petites inclusions métalliques qui coalesceront une fois en
contact. @ et © peuvent étre corrélés mais vu qu'il est difficile d'imaginer sous quelle forme le
métal peut diffuser aux joints de grains d'alumine, il apparait que le mirissement d'Ostwald
n'intervienne que trés peu et dans tous les cas, apres de longs temps de maintien a haute
température. Enfin, par diffusion en volume du métal et de toutes les especes aux interfaces, @,

© et O peuvent intervenir simultanément.

Il est intéressant de regarder comment doivent évoluer les différents parametres
mesurables suivant les mécanismes passés en revue. Le tableau 2 donne des informations
d'ordre qualitatif a ce sujet.

1] 2] © (4] (5]

da 7 2 ; ; ()
N i () () () -
IM(disp) - (7 - - 7
IM(conn) - (M) - ~ -
C - N - A AY|

Tab. 2 : Influence des mécanismes de croissance sur les différents parametres des phases
7/ correspond a une augmentation du parametre, N a une diminution et - a une absence

d'influence. Les tendances données entre parenthéses sont estimées.

® © ®© 0 O

Tres
important

Inexistant

Fig. 4 : Emplacement dans le temps et importance de chaque mécanisme
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La figure 4 rend compte de l'importance probable de chaque mécanisme avec le temps.
Chronologiquement, interviendrait trés vite la croissance de grains d'alumine qui s'estompe
lorsque da=l,. La mise a 1'€quilibre local, phénomeéne trés rapide, et la globularisation,
caractérisée par de faibles distances de diffusion du métal dans le métal, prennent place
€galement dans les débuts du recuit. Puis, une fois que le diametre des grains d'alumine est
notablement plus important que celui des inclusions métalliques, celles-ci sont épinglées et se
déplacent jusqu'a la rencontre avec une autre plage de métal avec laquelle coalescer. Enfin, a
long terme, les inclusions de métal peuvent continuer de croitre lentement par mirissement
d'Ostwald. La vitesse est alors tres faible car les distances de diffusion dans I'alumine sont
longues. A aucun instant, on ne peut considérer qu'un mécanisme intervient seul, ce qui rend

d'autant plus délicate toute analyse et confirmation expérimentales.

D'apreés ce recensement de principe des différents micromécanismes envisageables, on
peut scénariser 1'évolution de la microstructure lors du frittage et du recuit prolongé. Initialement
on a une répartition statistique des deux phases sous forme de cristallites de méme taille (5-
20 nm). Les petits grains voisins vont donc fortement interagir entre eux en coalescant.
Rapidement, des inclusions vont croitre plus vite que d'autres et entrainer ainsi une disparité
dans les tailles de particules (cf. figure 5).

Suivant la teneur en phase métallique, on peut considérer que la phase ductile initiale est
dispersée et inclusionnaire ou bien déja reliée plus ou moins par des ponts ou filaments. Ces
derniers peuvent dans un premier temps étre scindés localement en petits globules isolés puis
étre ensuite entrainés par les joints de grains de la matrice alumineuse. Et ainsi, dans un second
temps on voit, sur le schéma présenté en figure 5, que les petites inclusions vont disparaitre au
profit des plus grosses (la densit¢ de particules métalliques décroit fortement avec la
température) et assez rapidement, on obtient des plages métalliques d'autant plus ramifi€es que

la teneur en métal est élevée.

TN
Cen ‘.‘”).
- v g
XIS N
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Fig. 5 : Schéma de croissance des plages métalliques depuis la poudre jusqu'au matériau massif.
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C. FORMATION DE LA MICROSTRUCTURE A PARTIR DE POUDRES
AYANT REAGI

1. Consolidation a différentes températures : systéme alumine-fer

La figure 6 présente les courbes de retrait des échantillons lors du traitement de
consolidation. La poudre pressée étant identique pour les 5 essais, les premieres portions des

courbes sont confondues et attestent d’une bonne reproductibilité de 1’étape de densification par
réarrangement des particules de départ.

Température (°C)

850 1000 1400°C
mise en palier
de ¢ Srat
A |\ ( d.. (e)
....................................................... dos
___________ (©)
-85
(b) g
2
475 &
2
gl (a) \’S'_:)
Application e z
de la charge T 465 R
55
0 10 20 30 40 S0

Temps en (min)

Fig.6 : Courbes de frittage d'une poudre Alumine-fer (36% vol.) pendant 30 min a différentes températures (a) :
1000, (b) : 1100, (c) : 1200, (d) : 1300 et (e) : 1400°C

Globalement, Ia cinétique de frittage est équivalente pour chaque échantillon et le palier de
retrait survient d’autant plus tot que la température de frittage est basse. On peut noter que les
essais a 1200, 1300 et 1400°C fournissent des densités assez proches a la fin du palier de 30
minutes. Une température de frittage optimale sous cette charge peut étre déduite de ces
observations ; une température voisine de 1250°C doit permettre d’obtenir une densification
correcte.

La microstructure de chaque échantillon a ét€ observée par microscopie optique. Les
figures 7 a 11 montrent les morphologies différentes et I’évolution, d’une part de la porosité et

d’autre part des plages métalliques. Cette étude a été faite seulement sur le systéme alumine-fer
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pour des raisons tenant a la petitesse d'échelle de la microstructure des composites alumine-

chrome, laquelle rendrait trop imprécises les mesures géométriques correspondantes.

e

Fig. 7 : Microscopie optique du composite Al,03-36% Fe fritté a 1000°C (1 cm = 5 microns)

Fig. 8 : Microscopie optique du composite Al,03-36% Fe fritt¢ 2 1100°C (1 cm = 5 microns)

.
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[I.Evolution de la microstructure

La structure visible pour une température de 1000°C est proche de celle observée pour les
poudres (agglomérats de quelques microns constitués de grains élémentaires de quelques

dizaines de nanometres).

o

Fig. 9 : Microscopie optique du composite Al,03-36% Fe [ritté a 1200°C (1 cm = 5 microns)
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Fig. 10 : Microscopie optique du composite Al,03-36% Fe fritté a 1300°C (1 cm = 5 microns)
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[II.Evolution de la microstructure

Fig. 11 : Microscopie optique du composite Al,03-36% Fe fritté a 1400°C (1 cm = 5 microns)

Entre 1000 et 1200°C, on assiste principalement a ['élimination progressive de la porosité
alors qu'entre 1200 et 1400°C, la densité relative des échantillons ne varie gueére, seule une
croissance des grains des deux phases est perceptible. En effet, pour les températures
supérieures a 1200°C, on peut noter une augmentation de taille des plages métalliques, leur
forme complexe étant visiblement acquise des les basses températures. Avant cette température,
on peut supposer que, sous charge, les grains métalliques et d'oxydes vont "glisser" les uns par
rapport aux autres, et par ces réarrangements, créer des interfaces métal/métal et
céramique/céramique permettant un début de croissance de chaque phase. Il est fort
vraisemblable enfin qu'a I'échelle microscopique, la densification est le fait d'une combinaison
complexe de micromécanismes : transports de matiere par diffusion et déformations plastiques
plus ou moins localisées. Leur analyse détaillée pourrait justifier une étude particuliere. Elle
aurait dépassé les objectifs assignés au présent travail.

2. Recuits sur échantillons massifs (alumine-fer) et (alumine-chrome)

Le maintien a haute température de composites ayant achevé leur densification conduit &
une "maturation” des microstructures qui deviennent donc plus grossiéres comme rappelé ci-
dessus. L'observation quantitative de cette évolution est susceptible de donner des indications
sur les micromécanismes qui la gouvernent et qui ont pris naissance au cours de la densification

a des instants difficiles a identifier en raison notamment de la petitesse des échelles alors
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concernées. C'est donc afin de recueillir des informations préliminaires a ce sujet que plusieurs

types de recuits ont €té faits sur des échantillons des deux séries Al,O3-Fe et Al,O5-Cer.

a. Recuits isochrones

Afin de voir a partir de quelle température les phénomenes de croissance sont effectifs et si
certains sont prédominants par rapport aux autres selon la température, des recuits ont été faits a
1000, 1200 et 1450°C durant 12 heures sur les composés a 17, 22 et 36 % en volume de fer,
compositions respectivement englobant le seuil de percolation et correspondant a la
stoechiométrie. Le tableau 3 regroupe les diametres équivalents moyens des plages métalliques
mesurés sur ces échantillons.

Degu. (ALO3-17% Fe) | Dggy (A1h03-22% Fe) | Dggy, (Aly03-36% Fe)
Nonrecuit G0mina | ¢ g6 m + 0,03 1,12 um + 0,03 1,74 um * 0,05
1400°C sous 30 MPa)

+12h 2 1000°C 0,94 um + 0,01 1,14 um + 0,02 2,44 um + 0,04

+12h 2 1200°C 0,98 um = 0,02 1,20 um =+ 0,01 2,40 pum + 0,04

+12h 2 1450°C 2,88 um =+ 0,09 3,78 um £ 0,11 7,01 um + 0,37

Tab. 3 : Diametres équivalents des plages de fer avant et apres les recuits isochrones.

On constate que la taille des inclusions n'évolue pas lors des recuits a 1000 et 1200°C
pour les composés a 17 et 22% et qu'elle n'est modifiée que tres peu pour le composé a 36% de
métal.

b. Recuits isothermes

Les micrographies optiques de la figure 12, présentant le composite 2 36% en volume de
fer apres consolidation et recuit pendant 1, 12, 24 et 48 heures a 1450°C, illustrent 1'évolution
qualitativement observée dans toutes les compositions.
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IIT.Evolution de la microstructure

Fig. 12 : Micrographies
optiques d'échantillons alumine-fer
stoechiométriques (a) et recuits (b) :
1h, (c) : 12h, (d) : 24h et (e) : 48h.

On note une importante diminution du nombre des plages métalliques avec simultanément,

une augmentation de leur taille et une globularisation significative.

La porosité se comporte comme une
troisitme phase et reste en quantité totale
invariable, on observe en effet seulement un
regroupement des pores. Seule différence selon
la. teneur en métal, la  présence
d'amoncellements de fines inclusions (cf. fig.
13) est visible pour les composites a 12 et 17%

vol. de fer quelle que soit la durée du recuit.

Fig. 13: Micrographie opfiquc du compo;ea 17’%
de fer

Les diametres équivalents moyens des
plages de métal, mesurés par analyse d'image,

sont représentés aux figures 14 et 15 pour les différentes compositions Al,O3-Fe et Al,O3-Cr.

—o— 12%Fe |
& 17%Fe |
—B8— 22% Fe |
A-27%Fe |
—— 32% Fe |
== 36% Fe |

1 L 1 IIIIII 1 1 lllLIlI L 1 IIIIII-I '
0,1 1 10 100

logt (h)

Fig. 14 : Evolution de la taille des plages de métal lors des différents recuit pour les composites alumine-fer

logD (pm)
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III.Evolution de la microstructure

La taille moyenne des inclusions métalliques augmente avec la fraction volumique pour les
deux systemes. On note une nette séparation entre le composé stoechiométrique alumine-fer et
les composites a teneur en phase métallique plus faible. Cette différence s'explique ainsi : a 36
% en volume, la percolation est importante, permettant une diffusion métal/métal plus
importante. Ce composé ne provient pas d'une poudre obtenue avec un ajout initial avant

broyage d'alumine inerte.

10 =
Bl
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A 1 -

A al

50 4

o) o

[ —— 10% Cr | 7

L -® -21%Cr | |

-fFr- 36%Cr
0’1 L1 1l L1 a1l [ I TE]
0,1 1 10 100
logt (h)

Fig. 15 : Evolution de la taille des plages de métal lors des différents recuits pour les composites alumine-chrome

La phase alumine est entierement formée lors de la réaction, les deux phases sont donc
bien plus intimement mélangées, favorisant ainsi la diffusion et la croissance des grains. Cette
évolution est assez rapide dans les premiers temps du recuit et tend a ralentir pour les maintiens

de longue durée.

[ w=s

sL 9 J

I n=4

a | =

s I n=3 ]
a i y=141x-1,58 ]
s *r B
20 L y="1,18x- 1,28 -
-1 - -
2 L y = 0,86 x - 1,01 .
N g

W ':’ Pente égale a 1 pour n = 3,5 1
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0 1 2 3 4 5 6

Log (t) en seconde

Fig. 16 : Détermination de I'exposant de croissance n(métal) pour Al,03/36% Fe recuit a 1450°C
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Ce phénomene s'explique par le fait que le grossissement des grains d'alumine et des

inclusions métalliques diminue les possibilités de diffusion de la phase métallique aux joints de

grains d'alumine. En effet, leur nombre diminue progressivement avec la réduction d'énergie

d'interface, le chemin de diffusion pour les espeéces augmente et l'entrainement des inclusions

métalliques par les grains d'alumine pour coalescer est restreint.

En utilisant 1'équation (1), les exposants et constantes de croissance n et K pour la phase
métallique peuvent étre déterminés par le tracé Log-Log de (D™-Dy") en fonction du temps (10).

La valeur de n est celle correspondant a une pente égale a 1. Un exemple de cette détermination

est donné par la figure 16 pour I'échantillon stoechiométrique alumine-fer recuit a 1450°C.

Composition

Exposant n (métal)

Constante de croissance K (métal)
(10-3 x umn.s-1)

Al,O5-12% Fe 43 1.1
Al,05-17% Fe 4 1,7
Al,0,-22% Fe 3 1
Al,04-27% Fe 3.8 54
Al,04-32% Fe 3.4 6.5
Al,05-36% Fe 3.5 71,6
Al,05-10% Cr 5 0.1
Al,04-21% Cr 3.9 0,2
Al,04-36% Cr 5.8 16,9

Tab. 4 : Valeurs de I'exposant et de la constante de croissance pour chaque composé

Le tableau 4 rassemble toutes les valeurs de n et K pour les différentes compositions ainsi

déterminées. Ces valeurs concernent seulement les plages métalliques de fer ou de chrome.

c. Discussion et €éléments d'interprétation

Alumine-fer

La littérature (19-22) nous donne des valeurs de coefficients de diffusion (cf. tab. 5) et

d'énergie de surface qui permettent la confirmation de certaines hypothéses émises lors du

recensement des mécanismes intervenants lors de 1'évolution de la microstructure. Les

coefficients de diffusion concernant l'alumine correspondent a de la diffusion intergranulaire.
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Dwmi(jdg)

Dy

Dam

DAlL0s-AI3+

Dal,03-02-

7.5 10-5 cm2.51

1,5 107 cmZ2.s-1

3108 cm2.s-!

2108 cm2.5-!

5106 cm2.s°1

Tab. 5 : Valeur de quelques coefficients de diffusion concernant le systeme alumine-fer a 1450°C

La valeur du coefficient de diffusion du métal aux joints de grains métalliques est
supérieure a celle du coefficient de diffusion du métal en volume mais ce mode de transport peut
tout de méme étre dans notre cas négligé car il concerne une tres faible partie des atomes
métalliques. On peut noter que tous ces coefficients ont des valeurs assez proches, ce qui va
rendre 1'étude des mécanismes présents encore plus difficiles.

Les valeurs des €nergies de surface et d'interface permettent aussi une estimation de
l'angle de contact de mise a 1'équilibre, schématisé a la figure 2.

a 1450°C

Ya = 0,57 J.m2(22) Yam = 1,77 J.m2 (19

YA = 2 Ya/m €0s (0/2) d = 160°

Afin d'avoir plus d'informations, la croissance des grains de la matrice d'alumine a été
étudiée sur les échantillons contenant 36% de fer. La microstructure du composite initial étant
tres fine et l'attaque chimique ne permettant pas la révélation des joints de grains, la taille
moyenne des cristallites d'alumine a ét¢ évaluée a partir du libre parcours moyen dans la
matrice, mesuré par analyse d'image, en supposant qu'elle était proche a ce libre parcours
moyen. Pour les autres échantillons, qui ont subi un recuit plus ou moins long, la taille
moyenne des grains est déterminée par la méthode des intercepts. Le tableau 6 regroupe les
résultats obtenus et la figure 17 permet la comparaison entre les cinétiques de croissance des

grains d'alumine et des plages métalliques.

Ech. Al»,O3-Fe (initial) + 1h + 12h + 24h + 48h

¢ moy. grain 0,5-0,6 2,45 6,65 8,8 13,2

alumine (um)

Tab. 6 : Estimation de la taille des grains de la matrice alumine avant et aprés recuit a 1450°C

Les cinétiques de croissance des deux phases sont, pour cet échantillon, quasiment
équivalentes. Les plages métalliques vont cependant croitre plus rapidement pendant les recuits
de faible durée (1 et 12 h), alors que c'est la croissance de la phase alumine qui se présente
comme plus importante aux longs temps de maintien en température. De la méme facon que
pour les plages métalliques, 'exposant et la constante de croissance (alumine) ont été déterminés

pour le composite stoechiométrique (n=2,35 et K=2,16 10-3 pm™.s-1).
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Fig. 17 : Evolutions comparatives de la croissance des plages de métal et des plages d'alumine pour le composé
stoechiométrique lors des recuits

Lors de ces différents recuits. on assisterait donc, dans un premier temps, a une
prédominance des phénomeénes de croissance de grains d'alumine et de coalescence de la phase
métallique avec simultanément une globularisation, visible sur les résultats du tableau 3. En
effet, si on observe la taille moyenne des particules de fer des échantillons recuits 12h a 1000,
1200 et 1450°C (cf. tab. 3). il y a trés peu de différences entre les résultats concernant les deux
premigres températures. Dans les premiers instants, les amas métalliques en 3D vont se
"contracter" par suite de l'instabilité capillaire. Ce changement morphologique se manifeste par
une stagnation, voire une diminution de l'aire moyenne des plages métalliques individuelles.
Puis, par croissance granulaire de l'alumine et déplacement des plus petites inclusions,
épinglées aux joints de grains de la matrice, les plages métalliques voient leur taille croitre a
nouveau. Deux particules voisines de quelques microns, visualisées sur une coupe en deux
dimensions, se "mettent en contact" par le biais de filaments ou de cous qui pourront par la suite
s'élargir.

Petit a petit la croissance de grains dans la phase alumine et les phénomenes de
coalescence vont s'estomper, les distances de déplacement des inclusions de métal devenant trop
importantes. A ce moment-1a, ces derniéres sont bien plus isolées qu'initialement. Les grains
des différentes phases ne peuvent ensuite continuer de grossir que trés lentement par diffusion
aux joints de grains des diverses especes, la cinétique est alors plus lente et correspond
davantage a un vieillissement d'Ostwald classique. D'apres les résultats des recuits, les temps
étudiés se situent au milieu de I'échelle du schéma 4 (fin de la croissance de la phase alumine,

début du miirissement d'Ostwald)

Plusieurs indices peuvent faire penser que les deux types de mécanismes de transport de

matiere (mirissement d'Ostwald et coalescence) prennent place, au méme titre que le
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phénomene de globularisation, lors des recuits concernant les composites contenant du fer.
D'une part, les micrographies présentées a la figure 12 montrent la présence de petites
inclusions dans les composés a 12 et 17% de fer, et cela quelle que soit la durée du recuit. 1 y a
une évolution de I'échelle, mais il y a toujours des petites inclusions. Or lorsqu'il y a
mirissement d'Ostwald, la distribution en taille des inclusions rapportée a la moyenne doit
rester, en régime permanent, constante au cours du temps (13:23). On peut imaginer que dans les
premiers temps de ce processus, le métal contenu dans les petites inclusions diffuse le long des
joints de grains d'alumine vers les moyennes et les plus grosses. Ces derni€res grossissent aux
dépens des plus petites qui disparaissent. Cette hypothese n'est pas contredite par la cinétique
globale qui est observée (n=4) mais resterait a étayer plus fermement.

D'autre part, ces amas de petites inclusions ne sont plus présents pour les composés a
plus forte teneur en métal, et les distributions en taille des inclusions métalliques semblent se
e = décaler vers des valeurs plus importantes.
De plus, la majorité des plages de métal
possede des formes particulieres (figure
18), c'est-a-dire présentant des ponts ou des
isthmes laissant supposer que les inclusions
se rapprochent et coalescent. Pour ces
compositions, on peut alors supposer qu'il
y a grossissement de la phase métallique par
coalescence des inclusions qui se déplacent

pour les plus petites avec les joints de grains

volume de fer. d'alumine.

Alumine-chrome

Les recuits isothermes, imposés aussi aux échantillons alumine-chrome de différentes
compositions, donnent les résultats présentés a la figure 19. Celle-ci montre bien, comme pour

le fer, le net grossissement et la tendance a la globularisation des plages métalliques de chrome.
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Fig. 19 : Micrographies optiques de composites Al,03-36% Fe (a), Al,03-36% Cr (d),
respectivement recuit 12h (bete) et 48 h (c et f).

Les valeurs des exposants de croissance obtenues pour les composés contenant du chrome
(cf. Tab.4) sont plus élevées que celles annoncées dans la littérature (24). En effet, excepté
I'échantillon de composition intermédiaire, a 21% de chrome qui posséde un exposant proche de
4, les deux autres voient la valeur de n atteindre 5 voire 5,8 pour le composé stoechiométrique.
Cependant, la forme des courbes d'évolution pour le chrome (figure 15) étant voisine de celles
relatives au fer (figure 14), on peut s'attendre a ce que les mécanismes de croissance dans le
systtme alumine-chrome soient semblables a ceux du systtme alumine-fer. La difficulté
d'interprétation des exposants de croissance tient a différentes raisons. Premieérement, le seuil de
percolation du chrome dans I'alumine est tres bas (7-8%). Les inclusions de chrome dans les
composés étudiés ne se présentent donc pas seulement sous une forme dispersée mais aussi
sous forme de filaments trés ramifiés, ce qui peut faire penser a des mécanismes complexes diis
a la connectivité des inclusions. Ensuite, la microstructure de ces composés étant assez fine, on
est proche des limites de détection de I'analyseur d'images, ceci impliquant une précision

moindre sur les surfaces et diametres des plages de métal.

D'autre part, pour pouvoir comparer correctement les deux systémes, il serait sans doute
souhaitable de raisonner a rapports T/Tf équivalents. Les recuits effectués a 1450°C pour le fer
sont proches de sa température de fusion (1535°C), ce qui n'est pas le cas pour le chrome (T =
1870°C). Suivant la proximité de la température de recuit par rapport a la température de fusion
de la phase métallique, les phénomenes de transports prédominants peuvent étre différents.

D. FRITTAGE DE POUDRES REACTIVES

Avec le systéme alumine-chrome, il est intéressant d'essayer d'évaluer sur l'apparition de
la microstructure finale, I'effet de la réactivité chimique de la poudre. Des temps de broyage
différents ont pour conséquence des réactivités différentes (2), entrainant des microstructures de
départ diverses. Le choix du cycle thermique et de pression peut aussi intervenir sur la

densification du matériau et la morphologie finale.
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1. Influence du temps de broyage

Des mélanges de poudres correspondant a la composition stoechiométrique (CrpO3+2Al)
ont été broyés différentes durées : 5 min, 1, 2 et 4 heures.

Comme nous l'avons déja vu précédemment, apres 5 min de broyage, la réduction de
CrpO3 n'a pas encore commencé. L'oxyde de chrome et l'aluminium ont simplement ét€
mélangés. Lorsque le temps de broyage augmente (1 et 2 h), 'activation est plus intense et la
réaction d'oxydoréduction, qui débute dans le broyeur, est achevée lors du traitement
thermique. Pour 4 h de broyage, la réaction de réduction est complete.

Ces poudres, aux réactivités différentes, vont conduire, apres une mise en forme suivant
un cycle de température et de pression identique pour toutes, a des échantillons massifs
différents.

Les microstructures de ces derniers sont données sur la fig.20 avec, en correspondance,
l'analyse thermique différentielle des poudres qui en sont a l'origine.

Pour les faibles temps de broyage, la réaction débute vers 1000°C et se produit de fagon
assez violente lors de 'opération unique de mise en forme et de frittage. Le composite obtenu,
dense a 93-94 %, possede au sein de sa microstructure relativement homogene de nombreuses
particules globulaires (entre 1 et 3 um de diametre) qui n'ont pas une bonne cohésion avec la
matrice environnante. Les particules en forme de globules sont en effet 1égérement décollées au
niveau de l'interface.

Dans le second cas, la poudre pressée est trés réactive ; la réaction, lors de la montée en
température, a lieu entre 550 et 600°C, sans passer par la fusion de I'aluminium qui était visible
pour la poudre broyée 5 minutes. La densification de ce composite est mauvaise (seulement 70
% de densité relative). Sa microstructure est aussi totalement différente et se constitue d'une
matrice trés poreuse avec, grossiecrement dispersées, des plages métalliques globulaires de
chrome de 10 pm de diametre en moyenne. Cette étrange morphologie des inclusions de métal
par rapport au premier cas peut s'expliquer par le fait qu'a présent, la réaction fortement
exothermique arrive avant la mise en charge qui n'intervient qu'entre 750 et 800°C. La porosité

finale, trés importante, ne justifie pas la mesure des propriét€s mécaniques.

5 mn (a)
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Fig. 20 : Courbes ATD pour des poudres (Al+Cr,03) broyées différents temps

et microstructures des matériaux frittés correspondants.

Enfin, la derniere microstructure présentée est celle d'une poudre consolidée qui a
entiecrement réagi lors du broyage. Les inclusions de chrome, de quelques centaines de
nanometres a quelques microns sont de forme assez complexe et laissent apparaitre une grande
interconnection des plages métalliques. La dureté et la ténacité de ce composite, dense a 98 %,
sont respectivement de 12 GPa et de 7,2 MPa.m!/2,

D'apres ces résultats, il est préférable d'élaborer des composites avec des poudres qui ont
completement réagi dans les jarres si on souhaite obtenir des matériaux denses, homogenes et a
propriétés mécaniques €levées.

La forte réaction exothermique dans la poudre activée mécaniquement devrait cependant
pouvoir étre utilisée pour mettre en forme ce type de produit a des températures inférieures a
celles utilisées communément. Cette voie d'élaboration, pour étre vraiment efficace, demande
donc un changement dans le cycle de mise en charge de la poudre, et pourrait faire 1'objet de
travaux ultérieurs.

2. Influence du cycle de pressage

A titre exploratoire, dans une seconde série d'expériences, la poudre, de composition

stoechiométrique, broyée 2 h, a ét€ mise en forme et consolidée avec 3 cycles de pressage
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différents. La charge de 2 tonnes a ét€ appliquée sur cette poudre réactive a 750-800°C, a 450-
500°C et a température ambiante. La figure 21 présente les cinétiques de frittage de chaque

composite, enregistrées a partir de l'application de la pression.
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Fig. 21 : Courbes de frittage : Des poudres (Al+Cr,O3) broyées 2h sont consolidées a 1400°C sous 30 MPa
pendant 30 min. La température d'application de la charge est I'ambiante (a), 500°C (b) et 800°C (c).
Nous avons déja vu, dans le paragraphe précédent, que lorsque la charge intervient a

800°C, la réaction a déja eu lieu et la microstructure qui en découle est grossiere (la surface

moyenne et la circularité' des inclusions sont respectivement de 80 um? et 1,71) et caractérisée

par une forte porosité (cf. courbe c-fig.21).

Lorsque la pression est appliquée 300°C en-dessous de cette premiere température, la
densification est un peu meilleure (densité finale = 82% de la densité théorique) mais la
distribution et la taille des inclusions sont encore inhomogenes (cf. fig.22).

Enfin quand on applique la charge a température ambiante, on obtient en final, un matériau
dense (de; > 95 % dy,) bien plus homogene que les deux précédents. La microstructure

(fig.19) est plus fine (la surface moyenne et la circularité des inclusions sont respectivement de

1 . . =5 . .. o B
La circularité est un coefficient de forme qui donne la valeur minimum d'unité pour un cercle. Il est

calculé a partir du rapport suivant :

Circularité = (Périmétrez) / (4xmsSurface*1,064)

Le facteur de correction 1,064 permet de corriger le périmetre des effets de coin produits par la numérisation de
I'image.
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2,4 um? et 2,51) et correspond en fait de taille et distribution aux microstructures présentées sur
la fig.20.

Fig. 22 : Microstructures d'échantillons obtenus par consolidation de poudres (Al+Cr,O3) broyées 2h. La charge
lors du frittage est appliquée a 800°C (a et b), S00°C (c et d) et a température ambiante (e et f).

Les trois courbes de retrait, qui caractérisent le frittage de ces €chantillons, présentent une
augmentation de volume entre 450 et 1100°C. Munir (20) suggére dans la littérature, quatre
raisons ou origines pour la porosité ou des augmentations de volume dans des produits
synthétisés par réaction :

- le changement de volume molaire pendant la réaction. Il y a dans notre cas une

importante variation de ce volume mais qui doit conduire a une contraction (- 17 % en linéaire),
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- la présence de gaz dus a I'élimination d'impuretés,
- la migration, ségrégation entre phases die a un gradient thermique important,

- la porosité existante dans les réactants, expliquant simplement la présence de porosité
dans le matériau final.

Parmi ces quatre hypothéses, seule I'émission d'un gaz et la ségrégation entre phases

peuvent a priori expliquer cette augmentation de volume.

10 e SV ¢
Température :
~ - ==--= A(masse) - 1000
S J8oo
2 1 = Fig. 23 : Courbe ATG de la
3 - 3
E 46008 poudre (Al+Cr,0O3) broyée 2h.
[3) J - -
g E £ La masse de I'échantillon initial
g —oesoos 4008 est d'environ 700 mg.
> ]
1200
1 1 -0
50 100 150

Temps (min)

La figure 23 rend compte de l'analyse thermogravimétrique, faite sur la poudre broyée 2 h
et prouve que I'hypothese de 1'émission d'un gaz ne peut étre retenue de par l'absence de perte
de masse. En étudiant l'échantillon final de cette analyse ATG, on reconnait la méme
microstructure que la pastille élaborée avec la charge appliquée a 800°C. Les globules de métal
sont encore plus gros en taille et semblent provenir d'un état transitoire dans lequel une phase
métallique sous forme liquide est apparue. L'analyse en diffraction X de cette surface confirme
la nature des globules comme étant du chrome métallique.

Localement, lors de 'oxydoréduction, la température atteinte a pu €tre trés importante au
point de dépasser le point de fusion du chrome (=1875°C). Ceci ne semble pas étonnant puisque
la température adiabatique® de la réaction de réduction de Cr,O3 par Al est de 2110°C. Cette

¢lévation brutale de la température expliquerait aussi le pic observé sur la courbe d'ATG vers
550-600°C.

De par une importante différence de masse volumique entre le chrome liquide (p=6,3
g/cm3) et solide (p=7,2 g/cm3), la variation de volume attendue lors du changement d'état est de

l'ordre de 13 a 14 % ce qui est en correspondance avec l'ordre de grandeur de 'augmentation de

* Température adiabatique : température maximale pouvant étre atteinte par le systéme grice a I'énergie dégagée
par la réaction (en supposant le systeme adiabatique).
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volume observée sur les 3 échantillons et estimée a 15-17 %. Mais, ce changement de phase
n'explique pas tout a lui seul. On peut aussi imaginer qu'avec la présence d'une phase liquide,
la séparation entre les deux phases (céramique et métal) sera plus importante qu'a 1'état solide, et
ceci pourrait alors expliquer la microstructure du composé formé en appliquant la pression a
800°C. Si on applique la charge bien plus bas en température, la réaction et le réarrangement des
différentes phases causés par la fusion locale du chrome sont contenus par la pression et
conduisent a des microstructures plus homogenes et des matériaux plus denses. L'enthalpie de
réaction, dissipée sous forme de chaleur, doit étre dans ce cas-la extraite plus rapidement,
entrainant une élévation de température plus modérée.

Dunmead et al. (27) observent des phénoménes similaires sur 1'élaboration de composites

TiC/Ni-Al lorsqu'ils appliquent la pression pendant la réaction de combustion.

E. CONCLUSION

Une premiere série d'expérimentations, effectuées sur les composites alumine-fer, a
permis d'obtenir des informations sur la densification des poudres ayant completement réagi,
sur l'agencement des phases les unes par rapport aux autres, et sur la mise en place progressive
de la microstructure finale.

Les résultats obtenus dans I'étude des recuits nous ont permis d'évaluer les coefficients de
croissance de la phase métallique dans des composites alumine-fer et alumine-chrome et de
formuler des hypothéses sur les phénomeénes physiques qui permettent la croissance des
inclusions métalliques dans le cas du fer. Les exposants de croissance calculés (entre 3 et 4
suivant les compositions) et les hypothéses suggérées ne permettent pas de conclure de facon
siire. De plus, il est clair que selon la teneur en phase métallique (inférieure ou supérieure au
seuil de percolation), différents mécanismes vont intervenir (instabilité capillaire, mise a
I'équilibre des interfaces, murissement d'Ostwald et coalescence).

Dans le cas du chrome, les exposants de croissance déterminés (entre 4 et 6) posent des
problémes d'interprétation. Cette difficulté provient du fait que les recuits sur ces échantillons
sont réalisés a trop faible température ou avec des temps de maintien trop courts compte-tenu de
la température de fusion élevée du chrome.

Les microstructures initiales des échantillons présentent des ponts entre particules
métalliques (Chap. II.fig.15) pour certaines compositions. A une échelle plus importante, ces
cous entre plages de métal sont visibles sur des composés ayant subi des recuits. C'est pourquoi
on présume que les mécanismes qui entrainent I'€volution de la microstructure durant les recuits
sont les mémes qui permettent, lors du frittage de passer d'une poudre a texture nanométrique a
un produit massif a microstructure micronique. Ils restent encore, a ce stade, insuffisamment

¢lucidés tant qualitativement que quantitativement.
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Dans un second temps, l'influence de la réactivité des poudres broyées a été observée
dans le systeme alumine-chrome. Selon le temps de broyage et le cycle de mise en forme, des
matériaux avec des densités relatives et des microstructures différentes peuvent étre élaborés.
L'optimisation du procédé de frittage permet d'utiliser de fagon avantageuse la réactivité des
poudres activées mécaniquement afin de contrdler et la taille et la morphologie de la phase

métallique renforgante.
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CHAPITRE IV : CARACTERISATIONS MECANIQUES - INTERFACES

A. BIBLIOGRAPHIE
1. Interface céramique-métal

Depuis les premiéres dispersions de chrome métal (1) dans une matrice d’alumine en vue
de la renforcer mécaniquement, de nombreux essais de méme type ont été et sont encore tentés
avec une bonne partie des métaux usuels. Ainsi, parmi les systemes étudi€s, on peut noter
alumine-fer (2), alumine-molybdéne (3:4), alumine-aluminium (5), alumine-argent (6.7) et
alumine-nickel (8-10).

Les métaux seront plus ou moins efficaces dans le renforcement selon leur différence de
coefficients de dilatation thermique avec la matrice céramique (cf. fig.1), selon les diverses
énergies de surface, les travaux d’adhésion mis en jeu, et leurs propres caractéristiques

mécaniques, voire également selon les différences de coefficients de dilatation thermique.

La mise au point de tels composites 24 Al
passe par la compréhension des phénomeénes  _ 22
physico-chimiques susceptibles de se produire i‘: 20 Az ©
a l'interface. La qualité de cette derniére va S 18
. cs g . . > Cu @
influencer  les  propriétés  mécaniques, s 16
. . L. S
électriques et thermiques du matériau final (11 .g 14
ez . N &
Pour la ténacit¢ par exemple, si les 5
inclusions métalliques sont trop fortement liées S 10 ¢ B0
S
a la matrice céramique, il n'y aura pas de 3 T @ ¢ 710
B e s e ¥ AL0;
décohésion et seules les zones de l'inclusion = G e 2
I : R . 6
métallique adjacentes a la fissure se S I, MV?/’ ® e AN
déformeront plastiquement. 5 ¢4 S e g SiC
: . . . SI] SizNg
D'autre part, si les inclusions ne sont que =
. e . . 8 ®_Si0
faiblement liées a la matrice, la fissure se S 0 2
- . & C
propagera a l'interface et la contribution de la 2 - —
Métaux Céramiques

ductilité du métal sera négligeable.

Fig.1 : Comparaison des coefficients de dilatation
thermique de différents métaux et céramiques.
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Pour que le renforcement soit vraiment efficace, les inclusions doivent étre liées d'une
maniére intermédiaire aux deux cas extrémes ci-dessus (12). Ainsi la propagation de la fissure
décollera une partie de l'interface et l'inclusion entiére pourra se déformer en absorbant un
maximum d'énergie.

Il en va de méme pour les composés a inclusions céramiques dans une matrice métallique
pour lesquels 1'interface entre les deux phases joue un rdle essentiel.

De nombreux phénomenes physico-chimiques affectent l'interface : mouillabilité,
ségrégation, réactions chimiques, diffusion,... Afin de mieux cerner le probléme, passons en

revue ces phénomenes dans le cas d'un couple céramique/métal.
a. Mouillabilité

La force principale pour la formation de l'interface céramique/métal est la diminution de
I'énergie libre qui résulte d'un contact intime entre les surfaces de métal et céramique (12). Cette

énergie est donnée par I'équation de Dupré :

AG=Ym + Yo - Yme (1)

ol Yy, et Y sont respectivement les énergies de surface du métal et de la céramique et Y

est I'énergie interfaciale métal/céramique.

Dans le cas le plus simple ou seule une liaison chimique s'établit a l'interface et ou la
séparation se fait sans déformation plastique du métal ou de la céramique, AG est égal au travail
d'adhésion W, travail nécessaire pour séparer une unité d'aire de l'interface en deux surfaces

distinctes.

Si I'on remplace AG par 3000 ¢ =rscrno

P Co-40NVAI 201

Excellente

W,4 dans l'équation (1), on voit

clairement que ‘Yme, ['énergie

"]
o
(e}
o

interfaciale métal/céramique

1
Bonne

décroit  lorsque le  travail

d'adhésion augmente.

1000

1
Moyenne

Donc l'amélioration de la

Travail d’adhésion, mJ m-2
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liaison entre le métal et la 8 FecdONi/ALZ0s

® NV/AL 203
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Energie libre d’interface, mJ m-2
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céramique passe par la diminution 0

de 1'énergie interfaciale comme le
montre la figure 2 ot plusieurs

systémes 2 base d'alumine sont Fig.2 : Energie d'interface pour quelques couples alumine/métal.
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répertoriés (13),

Mais lors de la fracture d'interface, une quantité¢ importante d'énergie est absorbée par le

métal et la céramique, on a alors :
Ym t Yo - Ymc < Wad

Généralement les valeurs de ¥, et Wy

proviennent d'une mesure d'angle de contact

entre un liquide ou un solide en équilibre avec

un substrat solide, habituellement une

céramique comme le montre la figure 3.

Fig.3 : Angle de contact 6 entre
un liquide et un substrat solide.

A 1'équilibre, 1'équation de Young-Dupré donne :
Yo - Yme -Ym€0s6 = 0 2)
Si on combine 1'équation (2) avec 1'équation (1), on arrive a :
W.d =Yy (1 +cos 9)

Le mouillage intervient quand 6 < 90° et il y a étalement du liquide quand 6 tend vers 0.

Généralement, l'angle de contact diminue faiblement lorsque la température augmente ; ce
changement indiquant une variation de structure interfaciale. Dans le cas de I'alumine/métal,
I'énergie interfaciale entre les différents métaux et I'alumine augmente avec la température de
fusion du métal (cf. tableau 1). Globalement, on peut dire que la covalence ou l'ionicité du

substrat sont des caractéristiques importantes qui régissent la mouillabilité.

Métal lig. - Céramique sol. Métal sol. - Céramique sol.
Systémes Yine> J-M2 T,K Yme> J-m2 T, K
Al,Os/Ag 1,62 1273 1,57 973
Al,O4/Au 1,75 1373 1,80 1273
Al,O5/Cu 2,08 1373 2,21 1123
Al,Os/Fe 2,37 1823 2,20 1273
Al,O3/Ni 2,44 1773 2,73 1275

Tab.1 : Energies interfaciales pour différents couples alumine/métal.

Un métal comme le cuivre mouille mieux un substrat a caractére covalent comme les

carbures, ou le carbone lui-méme qu'un substrat ionique comme Al,O5. Les liaisons métalliques

103




IV.Caractérisations mécaniques - Interfaces

et covalentes ont des caractéristiques plus proches et ainsi, les céramiques covalentes (SiC)
peuvent plus facilement étre mouillées par les métaux que les céramiques fortement ioniques

comme les oxydes.

Il a ét¢ démontré aussi que la mouillabilit¢ d'une céramique dépend beaucoup de la
stoechiométrie et des défauts de structure en surface. Des surfaces en sur-stoechiométrie
d'oxygene sont chimiquement réactives et entrainent une mouillabilit€ plus importante par les

métaux (14-16)

aucun probleme de mouillabilité¢ entre la phase -
céramique WC et le cobalt (17-19),

De par ce grand avantage, 1'élaboration de
matériaux massifs s'effectue avec formation d'une
phase liquide (Co), qui méme en faible quantité, va
recouvrir les grains de carbure et former un réseau :

comme nous le montre la figure 4.

Fig. 4 : Microstructure d'un cermet WC/Co avec
11% en masse de cobalt (20)

b. Ségrégation

Les théories sur la ségrégation d'impuretés aux surfaces et aux joints de grains dans les
métaux sont bien connues mais il n'en est pas de méme pour les céramiques et encore moins
pour les interfaces hétérophasées. Pour les alliages métalliques, la ségrégation existe quand
I'impureté entraine une diminution de I'énergie de surface du solide. Des comportements
similaires ont ét€ observés aux joints de grains dans les systtmes céramiques et l'on peut
s'attendre a des effets de méme type aux interfaces céramique/métal (ajout de titane dans le
systtme alumine/métal qui va améliorer la mouillabilité)(21-23). Les seules différences résident
dans le fait que 1'interaction d'une impureté avec l'interface dépend de la liaison existante a cette
derniere. Le type de liaison peut aussi bien favoriser la ségrégation ou ne pas l'entrainer. En
plus des considérations thermodynamiques, la structure de l'interface doit influencer la
ségrégation. La présence de défauts ponctuels ou de dislocations sera d'une importance capitale

car les espéces ségrégeantes sont en compétition pour un nombre de sites limités(Z1),
2. Mécanismes de renforcement
L'analyse théorique du renforcement d'une matrice fragile par des particules ductiles a

déja été conduite en se basant sur le modele de pontage de fissures. C'est Kristic (24) en 1983

qui introduisit ce modele en postulant que lorsqu'une fissure atteint l'interface matrice/particule,
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elle doit contouner l'inclusion qui ainsi va ponter la fissure sur une distance pouvant €tre assez
importante.

Par la suite, Budiansky (25), Evans (26) et Sigl 7) ont modifié ce modgle afin de pouvoir
prédire 1'augmentation de ténacité induite par la dispersion d'une seconde phase ductile.

Pour que le caractére ductile des particules soit utilisé efficacement, il est nécessaire que
I'interface entre la matrice et les inclusions soit assez forte. Mais une décohésion partielle de
l'interface, causée par des contraintes situées en front de fissure, peut étre bénéfique. En effet
cette décohésion peut entrainer la relaxation de contraintes latérales qui auraient pu accroitre
lI'ouverture de la fissure, et conduit ainsi & une améljoration de la ténacité du composite.

Un compromis doit donc étre trouvé au niveau de la cohésion entre les deux phases a
l'interface : ni trop forte pour permettre le déchaussement de la phase ductile, ni trop faible pour
entrainer une déformation plastique de cette méme phase.

Il y a plusieurs possibilités de propagation d'une
fissure dans un composite céramique renforcé par des

particules (cf. fig.5).

- La fissure peut éviter les particules comme

schématisé et se propager uniquement ou principalement
dans la matrice fragile.

- Les contraintes engendrées en front de fissure
peuvent causer des déformations plastiques aussi bien
que des décohésions aux interfaces : dans un cas (b), la
fissure peut contourner la particule aprés une décohésion
totale, dans un autre, une décohésion partielle peut
prendre place, laissant les inclusions se déformer
plastiquement pour former des ponts. La propagation de
la fissure passera alors par la rupture de ces particules
déformées et étirées (c).

Pour comprendre qu'une décohésion partielle peut

Fig. 5 : Propagation d'une fissure dans  &tre favorable au renforcement, regardons l'interprétation
une matrice ﬁgglle renfqrcee par des de Sigl Q.
inclusions ductiles.

La configuration de la figure 6a se caractérise par des contraintes latérales (op) plus
importantes que dans le cas b. La phase métallique voisine de I'interface subit donc bien plus de

la tension dans le premuer cas.

105



IV.Caractérisations mécaniques - Interfaces

) ) )
Rt

Fig. 6 : Déformation plastique d'une inclusion métallique avec (b) et sans décohésion (a) a I'interface.

a. b.

On peut s'attendre a ce qu'il existe une longueur optimale de décohésion pour laquelle les
particules se déformeront au maximum. Bao et al. (24 dissocient dans leur modele le

renforcement par déformation plastique et par décohésion suivant I'équation 3 :
AG = AGp + AGq (3)
avec AGg=4fop 8./ ag 4)

avec O, le déplacement critique au front de fissure, oy la résistance d'interface, f la

fraction surfacique de la phase métallique et a la taille des particules.

*

AG, =f [o,(u)du (5)
0

avec u*=(m-4/3)a, Op la contrainte résiduelle normale agissant sur les levres de la fissure,

causée par une inclusion pour une ouverture de fissure donnée u.

AG,, est proportionnelle a ag (€qu. 5) alors que AGy est inversement proportionnelle 2 a,
(relation 4).

Ashby et al. 29 ont aussi estimé la variation de ténacité (équation 6), apportée par une

dispersion d'inclusions ductiles mais en supposant une cohésion parfaite a l'interface.

(6)

Oy }yz

AKIC = E':CVI: 'an

avec Vy, la fraction volumique de la seconde phase, a,, le rayon de la particule, C,, la

contrainte initiale et C, une constante qui dépend de la force de cohésion de I'interface.
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L'efficacité du renforcement dépend de la valeur du module d"Young du métal qui doit
étre la plus élevée possible. 1l en est de méme pour le rapport 6y/E. Par exemple, 5 % en
volume de particules de plomb de diamétre 10 um vont augmenter la ténacité de 0,25 MPa.m1/2,
alors que, pour les mémes conditions, des inclusions de niobium et de tungsténe renforceront
respectivement de 3,25 et 13,5 MPa.m!/2, D'aprés cette estimation, les grosses inclusions sont
plus efficaces que les petites si I'on considére seulement la déformation plastique.

La microstructure de la matrice céramique influe aussi sur le comportement mécanique des
cermets. Il est connu que la résistance a rupture des céramiques est d'autant plus élevée que
leurs grains sont fins et la répartition homogeéne. La dispersion intergranulaire de particules

nanométriques permet de limiter la croissance des grains de la matrice durant le frittage (0).

Comme nous I’avons vu, de nombreux métaux ont été combinés a I’alumine a des fins de
renforcement, certains avec plus de succes que d’autres. Un bon nombre des essais tentés est
répertorié€ dans le tableau 2. Récemment, s'y est ajoutée toute une série de composites alumine-
(alliage aluminium/métal) comme Al,O3-FeAl (49) et Al,O3-AlM, (48) avec M=Ti, Nb, Mo, Zr,
Ni,... provenant du développement des procédés d'infiltration de matrices d'alumine poreuse.

3. Modification de l'interface

La nature du métal associé a l'alumine a une importance fondamentale sur la cohésion a
l'interface. Cette derniere peut étre modifiée d'une autre fagon. Un élément d'addition, comme
le titane, peut étre ajouté a la phase métallique pour permettre a celle-ci de mieux "mouiller” la
phase oxyde. Afin d'ajuster la cohésion de l'interface dans un systéme métal/céramique, il est
commun de rechercher un degré de réaction chimique interfaciale. Ceci peut €tre obtenu en
ajoutant différents éléments dans la phase métallique (59). La présence de ces éléments d'alliage
peut avoir un effet important non seulement sur 1'énergie de surface de la matrice mais aussi sur
les phénomeénes associés a l'interface céramique/alliage métallique (51). Le nombre d'éléments
capables de réagir avec Al,O3 est assez limité et le titane est un de ces €léments avec le
zirconium.

La principale raison de la difficulté d'obtention d'une liaison céramique/métal adéquate est
la différence de caractéristiques chimiques de la phase alumine et du métal. Néanmoins, il a déja
été prouvé et montré que le titane augmente fortement la mouillabilit€ du métal et réagit pour
former un composé€ intermédiaire réalisant la jonction céramique/métal. Dans la plupart des cas,
cette nouvelle phase a un caractere oxyde. A moyenne température (vers 1000°C), I'oxyde qui
apparait est TiO et son action est bénéfique sur l'interface car, mécaniquement, la liaison
céramique/métal est améliorée (52). A plus haute température, vers 1500°C, c'est Ti;O3 qui est

formé et qui fragilise la liaison(33).
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Composition | Remarques % métal - Ténacité (MPa.m1/2) | Réf.

Al 20 3-Ni Djal.i et Linger 30 o‘nt préE)a.ré. des' cermets i'\1203-Ni en arpéliora/n{ pa.rt'ie/]lement la compatib.ilité entre les deux'plllases3ezn 28 % 5 36
réalisant une couche intemédiaire riche en cuivre. Le zirconium a été utilisé comme agent mouillant par Suh et Fillion (32)
pour réaliser de tels composites et des résultats encourageants en coupe et usure sont rapportés. C’est par une réaction & | 20 % 6 37
réduction enlr'e NiO’et, Al' que Jones et Burlitch (33) ont ;Jréparé des cermets éguivglents. Lef microstfuctures- otenues | 5 g o1 dispersoides 5,5 10
montrent une interpénétration des deux phases. Tuan et al. (8) ont montré une amélioration de la résistance 2 la flexion et d
la ténacité. L’inhibition de la croissance granulaire de 1’alumine par le métal, de fagon similaire au molybdéne, augmente la réseau 13,1 10
résistance a la rupture. La déformation plastique des inclusions métalliques combinée a la déviation de fissure, conduit & un 13 % 5 8
accroissement de la ténacité. Cependant la faible mouillabilité de 1’alumine par le métal provoque la formation d’inclusions
sYhén'ques et des difficultés de densification pour des teneurs élevées en métal. Plus récemment Xudong Sun et Yeomans| 11 % 4,5 37
(10) ont, par simple mélange d'alumine et de nickel métal, réussi a élaborer deux types de composites & particules
métalligues et a réseau avec un renforcement plus efficace dans le second cas. D’autres auteurs ont ajouté du carbonitrure ce
titane (34), du carbure de titane (35) pour augmenter la mouillabilité du nickel avec des résultats probants.

Al,O3-Al Ces composites sont le plus souvent élaborés par pénétration de I'aluminium liquide dans une préforme poreuse d'alumine. |5 % 9 41
Suivant la microstructure désirée, la taille des porosités est ajustée (38). Les composites peuvent provenir de la réduction & | 18 % 9,5 40
1a mullite 2 900°C (39). Dans les deux cas, la ténacité du matériau est supérieure a celle de I'alumine, mais des dégradations | 20 % 9 39
au niveau mécanique sont observées au-dessus de 500°C. Il est aussi possible d'obtenir des composites équivalents par | 28 % 10 42
oxydation de l'aluminium plus ou moins poussée (40),

AlLO 3-Mo Rankin et a!. () ont réussi par pressage a chaud a fabriquer des composites contenant jusqu'a 5 % en volume de Mo sans 5% vol 6 3
voir de diminution du module d"Young et de la dureté par rapport a 'alumine, mais une augmentation de la ténacité. Nawa et
al.(4), avec des composites jusqua 20 % vol. de Mo, parviennent aussi 2 augmenter considérablement les caractéristiques | 5 % vol 7,1
mécaniques mais pas simultanément.

Al,O3-Fe Trusty et al. (43) ont fabriqué deux types différents de composites a 20 % de fer, 'un avec des dispersoides et 'autre avec la| 10 % 7,2 44
phase métal sous forme d'un réseau. Les deux matériaux possédent une ténacité accrue, tout particulierement le second ;| 20 % dispersoides 6,5
I'importance de la microstructure est bien mise en valeur. réseau 10 43

Al,03-Ag Chou et Tuan (6) ont dispersé des particules fi'oxyda d'argent dans de l'alumine. Apr§s un frittage en atmosphere réductrice, 10 % 8.5 6
les inclusions métalliques renforcent la matrice. L'augmentation de la ténacité est reliée a la fraction volumique de seconde
phase, a la taille des renforts...

A1203-Cr ?’est danf le Put de: créer des matériau'x utilisables au-dessus dﬁ? 1000"({ avec de bonnes p,rgpriétés mécaniques que le 20 % 6.3 44

chromal” fut élaboré(43). A 50 % en poids de chrome, les composites possédaient une bonne résistance au fluage(46).

A1203-Ni 3Al C'est par infiltration d'une matrice alumine poreuse que R§del et al.(47) ont réalisé ces composites. De par une trés grande 20 % 1.5 47

ductilité (40% d'élongation) de la phase NizAl et la possibilité¢ d'employer cet intermétallique aux moyennes températures, 48

le composite AlyO2-NizAl posséde une ténacité importante et peut-&tre un domaine d'application important.

Tab.2 : Revue de la littérature des composites alumine/métal massifs (€laboration et ténacités).
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La réactivité et les caractéristiques de l'interface Al,O3-Ti ont souvent été étudiées (54-60),

Le titane réagit facilement avec l'alumine a
partir de 750°C. Généralement, Ti en
réagissant avec l'environnement va former une
couche intermédiaire découpée en deux zones
distinctes (cf. fig. 7). La région adjacente a
Al,O5 contient TiO avec, en faible quantité,
I'oxyde mixte (Ti-Al),0Oj3 et la zone voisine des
particules de Ti est formée de l'intermétallique
TizAlG8). Le degré d'oxydation des différents
éléments décroit régulierement dans I'épaisseur

Fig. 7 : Formation de couches intermédiaires entre
T'alumine et le titane

de la couche qui se trouve étre une interface
complexe et progressive. De tels phénomeénes, inhabituels dans le cas des autres composites
Al,03-M, conduisent a une augmentation de la résistance de l'interface. C'est pourquot, le titane
apparait étre un élément d'alliage trés intéressant.

Plusieurs auteurs ont évalué 'efficacité de cette addition a différents systémes alumine-
métal. Kritsalis et al. (©1) ont étudié l'influence de Ti dans le composite NiPd/Al,O3. Un effet
bénéfique sur la mouillabilité a ét€ observé et attribué a deux causes : une réduction de 1'énergie
de surface amenée par la variation négative d'énergie libre due a la réaction chimique entre
I'élément réactif et le substrat ; et la formation de produits de réaction a Il'interface
substrat/liquide. Suivant la concentration en titane, différents produits de réaction ont ét€ formés
a l'interface. Comme les enthalpies libres de formation de ces différents composés sont
semblables, ils ont conclu que la réduction de l'angle de contact entre le métal liquide et le
substrat était plutét due a la formation des produits de réactions (oxydes de titane) qu'aux
variations négatives d'énergies libres.

Dans le méme esprit, Zhang et al. (62) ont amélioré I'interface Ni/Al,O3 par ajout de titane.
La ségrégation de Ti et la formation de Ti,Oz a linterface a fortement diminué I'énergie
d'interface entre Ni et I'alumine frittée, entrainant une modification de la microstructure ; mais

dans leur cas, les valeurs de la résistance a la rupture et de la ténacité n'ont pas été augmentées.

B. TECHNIQUES EXPERIMENTALES

1. Dureté Vickers

L'empreinte laissée par un diamant pyramidal (136 °) chargé sous un certain poids sur le
matériau est mesurée et donne la dureté Vickers. Le calcul de la dureté est donnée par la

relation 7 :
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H, = 1854,4*% % ou P est la charge en Newton.s maintenue 10
d secondes et d la longueur de la diagonale (nm)

Pour tous les composites, 1a charge appliquée est choisie de telle maniere que la dimension
de I'empreinte est trés supérieure a 1'échelle de la microstructure. Les valeurs annoncées en
(GPa) par la suite sont des moyennes sur 10 essais, avec une précision de + 0,5 GPa et se
notent Hvjg pour la dureté Vickers sous une charge de 10 kg par exemple.

2. Modules d'Young et de cisaillement

Les modules d'élasticité E et de cisaillement G sont déterminés par une méthode non-
destructive employant les ultrasons. Les vitesses longitudinales et transversales des ultrasons a
travers les composites sont mesurées a 1'aide de transducteurs et récepteurs Panametrics (modele
5052 PRX). A partir des valeurs de la densité des matériaux et des deux vitesses de propagation

des ultrasons, les relations 8, 9 et 10 donnent :

Module de cisaillement G =p = (C7)? (8) p : masse volumique
du matériau
» . ci -2c% .
Coefficient de Poisson V=—%——>%" 9 Cr : vitesse transversale
2C1 -2Cx
Module d'Young E=2%Gx* (1+v) (10) CL : vitesse longitudinale

3. Résistance a la flexion

| |
- 20mm - - - - » |- ----20mm ---- >
: j : :
. . ! !
| ; o : ! o
‘ __—: _______ Omax !| o e Omax
o | d ey
X X
FL FL  bh?
o =75 (1D Ok =y (12) =2

Fig. 8 : Schémas de montages des bancs d'essais de flexion 3 et 4 points
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Les valeurs de résistance a la flexion sont déterminées par rupture de barreaux
parallélépipediques usinées (4*3%25 mm3) sur des bancs d'essais de flexion 3 points (machine
Instron) ou 4 points (machine Zwick : modele 1446). Les distances intérieures et extérieures
sont données sur les schémas concernant les deux montages regroupés figure 8. La vitesse de
déplacement de la traverse est de 0,1 mm/min.

Les valeurs annoncées, calculées par les relations 11 et 12, sont des moyennes sur trois

essais, d'oll I'existence sur ces mesures d'un écart-type assez important.
4. Ténacité Kyc

La mesure de ténacité est effectuée de 3 manicres différentes, la premiere méthode étant la

plus utilisée dans notre étude.

a. Méthode S.E.N.B. (Single Edge Notched Beam)

Les barreaux usinés précédemment sont entaillés sur environ un tiers de leur épaisseur a
l'aide d'une scie a fil diamanté (& 0,3 mm - diamant 60pm). La profondeur de l'entaille est
mesurée au microscope optique. Le barreau subit ensuite un test de flexion et la charge a la
rupture ainsi que différents parametres concernant 1'éprouvette et son entaille donnent la ténacité

suivant la relation 13 puis 14 (la vitesse de déplacement de la traverse est de 50 pm/min).

Kic =0r *Y */a, (13) OR €tant la contrainte a la rupture, Y un facteur
géométrique fonction de a et des dimensions de
I'éprouvette et a. la profondeur de I'entaille

3*PlY./a
Kic = ————E (14 avec P, la charge a la rupture, ], la distance entre

2bw?
appul sur le montage, b et w, la largeur et

I'épaisseur de I'éprouvette.

Le calcul du facteur Y a été réalisé a partir de la relation (15)

4 n
Y= ZA,,(—a—) (15) avec Ag=1,93; A;=-3.07 ; Ay=14,53 ; A3=-25,11
1 w
et A4=25,8

Les coefficients A, ont été calculés a partir des formules de Kendy et al. (63),
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b. Méthode de flexion sur éprouvette indentée

Les éprouvettes sont indentées (de fagon similaire a I'essat de dureté) sur la face qui sera
ensuite mise en tension dans un montage de flexion trois points (64:65). Apres la rupture, il faut
vérifier que celle-ci a bien ét€ initiée par l'indentation. La tenacité est alors calculée par la
formule 16 (64),

%

Kjc = 0,59 *(g) #(og *3/Pg )% (16)

avec : E et H, le module d'Young et la_ dureté du matériau, O, la charge a la rupture et P;4,
la charge appliquée lors de l'indentation (la vitesse de déplacement de la traverse est de
50 pum/min).

c. Propagation de fissures apres indentation

Le contact d'un matériau avec un indenteur pointu de type diamant Vickers donne
naissance a un systéme de fissures bien défini. La reproductibilité et la symétriec du défaut
introduit ont conduit assez tot a reconnaitre que la taille des fissures débouchantes pouvait
permettre une mesure de la ténacité (66), L'adaptation au cas des matériaux fragiles, notamment
des céramiques, a été faite quelques années plus tard (67), Désormais, la méthode, simple
d'utilisation et non destructive est beaucoup employée (68-70), ]a taille de I'échantillon nécessaire
étant trés petite. La mesure de la longueur de ces fissures et la connaissance de la charge

appliquée sur l'indenteur donne la valeur de la ténacité selon (71):

avec : E et H, le module d"Young et la dureté

Kic=A* E " Ping (17) du matériau, P; 4, la charge appliquée lors

3
K2

de I'indentation et c, la longueur de la fissure

+ la demi-diagonale de I'empreinte.

A est une constante dépendant du matériau (A = 0,018 d'apres la référence 72).

Les résultats obtenus pour la ténacité doivent étre examinés avec attention car ils
dépendent largement de la géométrie de 1'éprouvette et du type d'essai effectué. Pour un
matériau donné comme le carbure de silicium, les mesures de ténacité vont présenter certaines
différences selon la méthode d'évaluation utilisée : 4,78 MPa.m!/2 pour la flexion 3 points
d'une éprouvette entaillée et seulement 3,61 MPa.m!/2 par propagation de fissure aprés
indentation (73). Malheureusement, en changeant de matériau, cet ordre relatif peut varier. Ainsi

Chou et al. (7%) ont mesuré par ces deux méthodes, la ténacité de composites Al,O5-Ag et
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trouvent des valeurs de Kjc plus élevées par indentation (entre 6 et 8 MPa.m!/2) que par
S.E.N.B. (entre 3 et 6 MPa.m!/2). La propagation de fissures aprés indentation est la méthode
la plus simple mais suivant la microstructure de nos composites (2 phases distinctes), il est
difficile d'évaluer précisément les longueurs de fissures (radiales et latérales). C'est pourquoi,
plus d'intérét sera porté aux résultats des tests S.E.N.B..

C. RESULTATS OBTENUS POUR LES SYSTEMES DE BASE
1. Alumine-fer

Les principales caractéristiques mécaniques sont données pour toutes les compositions

étudiées au cours de ce travail dans le tableau 3.

Dureté Module Module | Résistance | Ténacité
Composition d'Young | cisaillement | rupture

GPa GPa GPa MPa MPa.m!/2
morfgllzit%que 21.2 4025 163+3 350 + 50 3405
+12% Fe | 164 | 35045 | 14143 | 350460 | 4105
S17% Fe | 147 | sa02s5 | 13625 | 400245 | 45204
+22% Fe | 11.6 | 33345 13243 | 520420 | 49+023
+27% Fe | 9.6 | 335+5 | 12943 | 420430 | 53+02
+32% Fe | 82 | 30045 | 12243 | 420440 | 59402
+36% Fe | 64 | 30845 | 12243 | 43040 | 7.8+0.15

Tab. 3 : Récapitulatif des différentes caractérisations mécaniques pour chaque composition

a. Modules €élastigues

Les modules d'Young et de cisaillement voient respectivement leur valeur passer de 400 et
160 GPa pour l'alumine pure a 300 et 120 GPa pour le composé stoechiométrique a 36 % vol.
de fer.

Afin de rendre compte de cette variation en fonction de la teneur en phase métallique,
différentes lois simples de mélange peuvent étre appliquées (les mémes lois sont applicables

pour G, le module de cisaillement) :

Ec=Em Vi + Ep Vp (18) Vm et Vp étant les fractions volumiques de la
matrice et des particules et Ey et Ep, le module -
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1/Ee = VB + Vo/Ey  (19) d'Young de la céramique et du métal
Ces deux lois bornent les points expérimentaux mais aucune ne reproduit tout a fait

I'évolution des deux modules (cf. fig 9a et 9b).

(a)
420
! } Données expérimentales
400 %
0 = T Ec = VmEm + VpEp
380 F 1/Ec = Vm/Em + Vp/Ep
X Ec (ref.75, eq.9)
g 360 [
&} [
moo340 [
<h} L
= [
2 L
= 320 }F
o [
' L
= 300 F
=] L
Q L
= 280 |
260 L
0
% vol. de phase métallique
(b)
170 |
‘: { Données expérimentales
U o Gc = VmGm + VpGp
- N . =~ 1/Gc = Vm/Gm + Vp/Gp
& 150 —— G (ref.75, €q.9)
o L T~
Z 40 F N TS T
£ [
::;; 130 -— S
S [
5] L
= 120 F
(0] 3
= - -
S [ T
E 110 '- \~“
E ~ -~
100 Lo v e o 0 b e
0 5 10 15 20 25 30 35 40

% vol. de phase métallique

Fig.9 : Evolutions des modules élastiques (a) : E et (b) : G en fonction de la teneur en métal.
Essais de prédiction par lois de mélanges et référence 63.
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Récemment, Ravichandran (73) a proposé différentes approches théoriques pour la
prédiction des propriétés élastiques de matériaux biphasés. Considérons une cellule unité de
base qui décrit nos composites et en est représentative microstructuralement. En utilisant des
relations simples entre des arrangements parallele et série, 1'évolution des propriétés élastiques,

pour un matériau sollicité en isocontrainte et isodéformation, peut s'écrire selon I'équation (20) :

cE.E_+E2)1+c)*-E2 +E_E
E = pm m m-p (20)
- 2
¢ (cEp + Em)(l +c)

ol ¢ est un parametre qui tient compte de la fraction volumique de seconde phase et qui
s'écrit suivant la relation (21).

)
c=|—1{ -1 (21)

Vo

L'équation (21) est donnée pour le cas idéal représenté sur la figure 9a par le schéma o.
Dans notre cas, le composite ressemble plus au schéma B mais pour ces calculs de prédiction,
on peut assimiler tout a fait nos matériaux au cas idéal. L'évolution du module de cisaillement
s'écrit de la méme fagon en remplacant E par G.

Les deux courbes prédictives sont tracées en continu sur les figures 9a et b et se trouvent
étre légérement supérieures par rapport aux points expérimentaux. Cette différence minime peut
étre attribuée 2 la présence en faible quantité de porosités (influence bien connue pour l'alumine
de la porosité sur les propriétés mécaniques (76-77)).

Il est en effet possible de tenir compte de la porosité pour calculer, a partir du module
d'Young théorique du matériau sans porosité, la valeur du module pour un composé avec des
pores. La relation (22) donne la valeur de E a partir de E, (calculé avec la loi de mélange simple

en série), de la porosité p et de @, une constante empirique qui dépend du matériau.

E =E, exp (-op) (22)

Echantillon E, (GPa) Porosité p Ecalcui¢ (GPa) Enesur¢ (GPa)
Al,03-12% Fe 371,2 0,034 354 350
Al,03-17% Fe 359,2 0,03 344 340
Al,03-22% Fe 3472 0,011 341 332
Al,03-27% Fe 335,2 0,035 320 325
Al,03-32% Fe 3232 0,042 305 309
Al,03-36% Fe 313.6 0,021 305 308

Tab. 4 : Comparaison des modules d"Young mesurés et calculés en tenant compte de la porosité.
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Les résultats, donnés dans le tableau 4, constituent une bonne approximation des mesures

pour une valeur de o égale a 1,38.

b. Dureté

Les particules de métal vont, proportionnellement a leur teneur, abaisser la valeur de la
dureté du composite. En effet, ['échantillon d'alumine posseéde une dureté de 'ordre de 21 GPa
alors que le composite stoechiométrique est a 6 GPa. L'évolution lin€aire en fonction de la

quantité de métal est décrite sur la figure 10.

22

20
18

16
14 [ Fig. 10 : Dureté Vickers avec une charge de

12 10 kg en fonction de la teneur en métal

10

Dureté (GPa)

% vol Fe

c. Ténacité

A l'opposé de la dureté, mais toujours en relation avec le caractere ductile de la phase
métallique, on observe une augmentation de la ténacité avec la teneur en métal. La valeur passe
de 3 MPa. m!/2 pour I'alumine monolithique (valeur en accord avec la littérature (7)) 2 7,8
MPa.m!/2 pour (Alp03-36% vol. Fe). L'évolution semble linéaire jusqu'a 32% en volume de
métal, seul le point correspondant au composé stoechiométrique est €loigné de la droite comme
le montre la figure 11. La mesure de la ténacité peut permettre aussi l'estimation de la taille de
défaut critique du composé par la relation (23).

Kic=Y or (ap)l? (23)

avec Y, facteur géométrique, G, la résistance a la rupture en flexion et a; la taille de défaut

critique, au sens de Griffiths.
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Fig. 11 : évolution de la ténacité en fonction de la teneur en fer des composites

Plusieurs auteurs dont Niihara (79) rapportent que l'incorporation d'une seconde phase,
quelle qu'elle soit, engendre 1'apparition de défauts ou l'augmentation de leur taille, conduisant
a une diminution de la résistance a la rupture.

Quelques essais ont permis d'estimer oy pour chaque composition. Les valeurs, indiquées
dans le tableau 3 ci-dessus, montrent que le maximum de résistance est obtenu pour le
composite contenant 22 % de métal (520 MPa) et caractéris€ par la densité relative la plus
élevée. La taille de défaut critique est donc comprise entre 25 et 90 um, valeur bien supérieure a
l'échelle de la microstructure. Ces défauts critiques sont sans doute représentatifs de défauts de
mise en forme qui devraient pouvoir étre réduits par optimisation de cette étape. Une
amélioration supplémentaire de la résistance a la rupture peut donc étre attendue pour ces

composites.
2. Alumine-chrome par voie seche

Comme attendu, les valeurs de la dureté et des modules élastiques diminuent avec la
quantité de phase métallique et passent respectivement de 20 a 12 GPa pour la dureté, de 400 a
340 GPa pour le module d"Young et de 163 a 135 GPa pour le module de cisaillement. Tous
ces résultats sont donnés dans le tableau 5 et représentés aux figures 12 et 13 pour une
comparaison plus aisée avec le systtme alumine-fer. Les valeurs sont meilleures pour la
combinaison de l'alumine avec le chrome. Cette amélioration peut trouver plusieurs origines :
tout d'abord le changement de métal, le chrome posséde une dureté, un module d"Young et un
module de cisaillement plus élevés que ceux du fer. L'importante augmentation de la dureté (12
contre 6,5 GPa) peut s'expliquer d'une part par l'insertion de Cr,O; dans Al,O3 (méme
structure cristallographique). Shinozaki et al. (80) ont en effet montré que la mise en solution de
20 % atomique de Cr,O5 dans I'alumine peut augmenter la dureté de la matrice de 20 a 24 GPa.
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Dans nos composites, la quantité de CryO3 qui est passée en solution, peut &tre estimée par un

bref bilan matiere a partir des résultats d'un dosage chimique (cf. analyses chimiques chapitre

I.C.§1), égale a 10 % atomique au maximum.

_ | Résistance o Module Module de
Composition Duret€ | pmyprure | Ténacité d'Young E| cisaillement G
GPa [ MPa [MPamlZ| GPa GPa
Al O3 21,2 | 350501 30,5 400£5 163 £3
monolithique
+9% Cr 17,5 | 38050} 32+£05 | 3795 153+£3
+21% Cr 16,5 | 55020 4304 | 3625 145+ 3
+36% Cr 12,3 | 440+30| 72202 | 3425 136 £3

Tab. 5 : Propriétés mécaniques de la référence et des différents composites alumine-chrome.

D'autre part, une interface plus cohérente entre les phases céramique et métallique peut

étre a l'origine de cette dureté supérieure. En effet, si les déplacements ou réarrangements

intergranulaires par glissements sont réduits par une cohésion plus importante, la matiere

s'accommode moins de la pénétration de I'indenteur et conduit & des empreintes plus petites en

taille.

Les quelques mesures de résistance a la rupture conduisent a des valeurs comprises entre

380 et 550 MPa, le maximum étant obtenu pour la composition a 21 % de phase ductile. Un

rapide calcul donne la taille de défaut critique comprise entre 20 et 85 pm. Comme dans le cas

des composites alumine-fer, ces valeurs sont bien supérieures a ['‘échelle de la microstructure.

Dureté (GPa)

Y T >y

20 25 30 35 40
% vol Métal

ol
w,
=1
v

Fig. 12 : Evolution de la dureté en fonction de la

fraction volumique de métal pour les deux
systemes.
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Comme les inclusions de fer, les plages de chrome renforcent la matrice céramique. La
ténacité varie de 3,2 4 7,2 MPa.m!/2 pour les composites de 9 2 36 % en volume de Cr. Bien
que I'échantillon a 9% possede déja une phase connexe, il a peu d'amélioration par rapport a la
matrice, prouvant que la conductivité électrique n'est due qu'a la présence de ponts métalliques
tres fins et peu nombreux, ne se déformant pas plastiquement. La figure 14 regroupe les valeurs
de ténacité des échantillons alumine-chrome ainsi que celles concernant les composites alumine-
fer. Les points, quel que soit le systéme, sont confondus dans l'évolution, et pour les composés
stoechiométriques, le renforcement est trés proche (=7,5 MPa.m!/2). On pourrait donc en
déduire que les propriétés spécifiques du métal (plasticité, ductilité,...) ne jouent pas de role.
Cette conclusion ne tient pas compte de la microstructure. En effet, les microstructures des deux
matériaux différent surtout par la taille moyenne des inclusions métalliques. Les plages de Cr
sont en effet deux fois plus petites en diamétre équivalent que leurs homologues de fer. Les
grains de la matrice alumine sont aussi de taille plus faible dans les composites alumine-chrome.
Pourtant, malgré ces différences, le renforcement, a fraction volumique de phase ductile
équivalente, est identique, ce qui tend & prouver que les intéractions a l'interface Al,O3/Cr sont

plus importantes que pour la liaison Al,O5/Fe.

° ¥
-Fi
. } Al203-Fe é
§ Al203-Cr
6 4
} Fig. 14 : Superposition des valeurs de la

ténacité pour tous les composites renforcés

} ¥ é} au fer et au chrome.
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3. Alumine-chrome par voie humide

Les deux échantillons denses, a 36% de chrome, obtenus par cette voie, ont été testés
mécaniquement. Leur dureté et leur ténacité ont ét€ mesurées pour permettre une premiere

comparaison avec les composites de méme composition élaborés par voie seche.

Echantillon Dureté Hvy, (GPa) Ténacité Ky~ (MPa.m!/2)
Al,O3-Cr "voie seche" / 1400°C 10,6t 0,4 7,2 (S.EN.B)
Al,O3-Cr "voie humide" / 1400°C 11,3+ 0,4 7,9 + 0,4 (indentation)
Al,O3-Cr "voie humide” / 1300°C 12,2+ 0,4 7,1 £0,4 (indentation)
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Tab. 6 : Dureté et ténacité des composites élaborés par voie humide.

Les mesures de dureté, données dans le tableau 6, confirment les observations des
microstructures des composites concernés (cf. chap II.C.§3b) : La taille des grains des deux
phases est plus faible dans le cas des échantillons élaborés par voie humide a 1400 et 1300°C,
expliquant une dureté supérieure. Les valeurs de ténacité, quant a elles, sont voisines. Leur
comparaison ne peut étre qu'approximative puisque deux méthodes différentes ont €té utilisées
pour leur mesure. Toutefois, ces premiers résultats, pour cette voie particuliere, sont
encourageants. D'autres essais doivent &tre conduits afin de voir, en mesurant la réssitance a la

rupture, si ce procédé permet d'abaisser la taille de défaut critique des composites.

4. Autres systemes

Des mesures de dureté et de ténacité ont été faites lorsque la densité des échantillons le
permettait. Les résultats sont regroupés dans le tableau 7. On note une grande disparité dans les
valeurs suivant la nature du métal combiné mais aussi des ténacités intéressantes pour les
composés Al,O3-V et Al,O3-Ni qui présentent respectivement 29 et 21 % en volume de phase

métallique, et la microstructure la plus fine (cf. chapitre II.C.§.4)

Pour le composite obtenu
Observations % vol. Dureté Ténacité (S.EN.B)
de métal (GPa) (MPa.m1/2)
Al,O4 réfractarité - 21,2 3
Fe ductilité 36 6,4 7,8
Cr lrf)sf;ggf; 2 36 12,3 7.5
Nb refractarité 35 10,9 5
Vv faible densité 29 14,3 8
Ni forte diffusion 21 12,6 6,2
Mo refractarlie 28 12,8 -
Mn fort o 31 - -

Tab. 7 : Caractéristiques mécaniques des composites contenant d'autres métaux
D. MECANISMES DE RENFORCEMENT DE LA MATRICE
Pour chacun des deux systemes €tudiés, globalement, l'introduction d'une seconde phase

dans la matrice a entrainé un renforcement au niveau de la ténacité et de la résistance 2 la rupture.

Comment cela s'est -il passé ?
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L'observation de propagation de fissures causées par des indentations est présentée par les
micrographies M.E.B. sur les figures 15 et 16, concernant des matériaux des 2 systémes. La
premicre photographie montre la rupture d'une inclusion métallique (diametre équivalent > 2
um) avec une décohésion tres faible ou absente alors que sur la deuxiéme, on voit des
décohésions complétes de particules submicroniques (fig.15 et 16). On peut donc penser que les
grosses particules (surf. = 10 um? et plus), largement ancrées dans la matrice fragile, peuvent se
déformer plastiquement suivant la ductilit¢ du métal et que les inclusions de taille submicronique

ne font que se déchausser et allonger la distance & parcourir pour la fissure. Dans les deux cas,

le renforcement est effectif puisque de 1'énergie est absorbée en front de fissure.

1 micron gl 1 micron

Fig. 16 : Interactions entre les plages de chrome
et une fissure dans un composite a 22% vol. de
métal.

Les faciés de rupture des 2 matériaux présentés ci-dessus sont observés en M.E.B.
(fig.17). Sur I'échantillon d'alumine, la rupture intergranulaire est nettement visible alors que
dans le cas des cermets, la présence de volumes de métal, plus ou moins étirés, fait apparaitre

une déformation plastique des plages métalliques les plus grosses.
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Mesure de courbe R :

Les échantillons ont ét€ entaillés avec une meule d'épaisseur 0,35 mm, puis une entaille
avec une meule d'épaisseur 0,07 mm a été réalisée en fond de la premiere sur 0,3 mm de long.
Les barettes ont ensuite été sollicitées en flexion 4 points a vitesse de fléche imposée (10
um/min). La courbe obtenue donne les variations de la charge (P) avec le déplacement de la
fléche Y. En partant de I'hypothése que la complaisance (inverse de la pente de la courbe P(Y)
en chaque point) est directement reliée a la longueur de fissure, il est possible de calculer, pour

chaque point, le facteur d'intensité de contrainte et la longueur de fissure, et ainsi de tracer K(a).

10 microns

Fig. 17 : Observations au M.E.B. des faci¢s de rupture d'un échantillon d'Al,O3 (a)
et d'un composite a 36 % vol. de fer (b).

10 microns _

On peut noter un léger effet de courbe R sur I'échantillon alumine-fer. On observe en effet
une propagation contrdlée, la représentation de la courbe K=f(a) (cf. fig. 18) montre une légere
augmentation de K avec a jusqu'a 0,4 mm. Pour 1'échantillon alumine-chrome équivalent, la
propagation est cette fois quasiment instable, suggérant qu'il n'y a pas d'effet R pour ce
matériau (il faut noter que les particules dans ce composite sont beaucoup plus petites que dans

le premier testé).

5
7k ]
L
' _ I 65 | ]
Fig. 18 : Courbe effet R du composite E i 1
AlyO3-Fe 2 36% en vol. § ]
g = ]
¢ :
55 L -
s Do w o v 1 o v w o T g o 5 5 Foi g o 5 J g 3 o 2
0 0.1 0,2 0.3 0.4 0,5

Taille de la fissure a (mm)
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Suivant le modele d'Ashby (©), l'augmentation de ténacité (AKjc) peut étre reliée
linéairement a la racine carrée du produit de la fraction volumique de seconde phase (F) avec la

taille moyenne des inclusions (d) :

AKc = Kic(Composite) - KicMatrice) = (Cte) (Fd)1/2

6 —rrrrr-rrrrrrrrrr
.A1203-Fe
5 |k
O Al203-Cr ? g
ik B

Fig. 19 : Relation entre I'augmentation de la
ténacité et la taille et la fraction volumique des
inclusions pour les deux systémes de composites.
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Deux droites sont tracées pour les deux systemes (fig.19). Ces deux droites ne passent
pas par l'origine du repere ce qui tendrait a prouver que le renforcement est efficace ((Kic)comp
> (Kic)alumine)» @ partir d'une fraction volumique donnée, avec des inclusions d'une taille
moyenne supérieure a une valeur seuil (par exemple, pour 10% en volume de seconde phase, le
diametre moyen doit étre supérieur a environ 0,4 et 0,7 um pour les composites renforcés
respectivement au fer et au chrome).

Dans le but de mieux cerner la variation des propriétés mécaniques avec la taille des
inclusions métalliques, un échantillon stoechiométrique alumine-chrome a été fritté a 1500°C
sous 30 MPa pendant 4h.

2
rane N Ll
SP o IS,
:*.;“‘l. _,;&'A". 5
R @ A s i@
. B2,

min sous 30 MPa, (b) : fritté a 1500°C pendant 4h sous 30 MPa.
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Les plages de métal ont un diametre équivalent moyen de 3,3 um *+ 1,8. La figure 20
montre clairement la différence de microstructure entre les deux échantillons de méme
composition. Alors que la valeur de la dureté baisse, passant de 12,3 a 9,8 GPa, on note une
amélioration de la résistance a la rupture (de 440 a 525 MPa : valeur toujours déterminée sur
trois échantillons par composition) et une légere augmentation de la ténacit€ (de 7,2 a 7,45
MPa.m!/2). Cette derniére valeur est en-dessous de celle prédite par le modele d'Ashby ; en
considérant une fraction volumique de phase ductile de 0,36 et une taille des renforts de 3,3 wm,
l'augmentation de la ténacité par rapport a I'alumine monolithique devrait étre de 1'ordre de 5,2-
5,3 MPa.ml/2. Ceci pourrait s'expliquer d'une part, par le grossissement de la structure, les
grains d'alumine sont eux aussi plus gros ; et par des variations de mouillabilit€ et de propriétés

d'interface intervenues lors du long palier a 1500°C.

Les contraintes résiduelles induites par des différences importantes entre les coefficients
de dilatation thermique des phases peuvent avoir une grande influence sur le comportement
mécanique de l'interface. Etant entendu que les traces d'hercynite (FeAl,O4) résiduelle se
comportent comme l'alumine en ce qui concerne le coefficient de dilatation (respectivement 7 et
6. 106 K-1), une importante différence existe entre Al,O3 et Fe (ag, =11.10-6 K-1). Lors du
refroidissement, des contraintes de tension sont induites et peuvent générer des fissures et des
porosités a l'interface lorsque la taille de la particule métallique excéde une valeur critique (cf.
chap. I.C.§1b). Pourtant, seulement une faible proportion de porosité est visible aux interfaces
alumine-fer.

De plus, la taille moyenne des grains d'alumine est de 1'ordre du micron. On peut donc
raisonnablement penser que l'influence des contraintes résiduelles sur le renforcement de la
phase alumine par microfissuration est bien moins importante que la contribution des inclusions
métalliques (81),

Dans le cas des composites alumine-chrome, les contraintes résiduelles sont inexistantes
de par la proximités des valeurs des coefficients de dilatation des deux phases (oc, = 6,2.10-6
K-1).

E. SYSTEMES COMPLEXES - ADDITION D'ELEMENTS D'ALLIAGE
Comme nous l'avons vu par I'analyse de la littérature a ce sujet, il parait intéressant

d'ajouter des éléments d'alliage afin d'augmenter la mouillabilité du métal sur la matrice,

d'améliorer l'interface et d'agir de facon positive sur les propriétés mécaniques.
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1. Alumine-36% fer + addition de titane (10% phase métallique)

Apres une densification semblable a celle du composite contenant du fer pur, la différence
de morphologie de la microstructure est observée par microscopie optique (fig. 21) et analyse
d'image.

Les formes des plages métalliques sont aussi tortueuses dans les deux cas, on note
simplement que 68 % en nombre des particules du composite Al,O3-(Fe,Ti) sont

submicroniques contre 55 % seulement pour Al,O3-(Fe).

Fig. 21 : Morphologie des plages métalliques (en blanc) des composites Al,O3-Fe (a) et Al,03-(Fe,Ti) (b).

Microscopiquement, essayons de localiser le titane pour mieux connaitre et maitriser son
effet. La figure 22a montre la photographie M.E.B. d'une inclusion de métal dans la matrice. En
b, on trouve l'image X du fer de la méme zone. Les contours de l'inclusion et sa forme
apparaissent clairement. En c, I'image X du titane montre que ce dernier est présent a la fois

dans les deux phases.
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Fig. 22 : Micrographie M.E.B. du composite Al,O3-
(Fe,Ti) (a), Images X du fer (b) et du titane (c).

Enfin, une analyse EDS réalisée a travers une particule métallique (fig. 22 : entre A et B)
avec la matrice environnante donne les différentes concentrations en Fe, Ti, Al... (cf. fig.23).

100

) G T T [ I R B | L B
I;l-lfl IfHQ
| \
80 b
|
e 60 Fig. 23 : Analyse EDS couplée au M.E.B.
2 réalisée entre les points A et B du
E 40 composite Al,O3-(Fe,Ti) présenté sur la
= figure 22.
20

La teneur en titane varie peu mais semble étre plus importante lorsque I'on se trouve dans
une inclusion métallique (entre 3 et 5% atomique).

La présence de titane a vraisemblablement modifié les énergies d'interface entre les deux
phases, comme le suggerent les deux images de la figure 24 provenant de l'observation en
microscopie optique d'échantillons composites contenant ou non du Ti et ayant subi une ATD

jusqu'a 1600°C. Une partie de la phase métallique est passée en phase liquide.

Dans le premier cas, Al,Os3-(Fe), elle mouille trés mal le reste de l'échantillon,
essentiellement de I'alumine. Une bille métallique se forme et reste accrochée ponctuellement au
substrat avec un angle de l'ordre de 175°. Dans le second cas, Al,O3-(Fe,Ti), La phase
métallique liquide mouille mieux et s'étale sur I'oxyde avec un angle de 40° une fois solidifiée.

Elle va méme réagir avec 1'alumine du creuset pour former une interface cohérente et entrainer
une rupture cohésive du substrat (53),
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goutte de
métal

bille de métal
Fe o

partie du creuset
d’Al»O3 accrochée

a la goutte

700 um

Fig. 24 : Micrographies optiques Al,03-Fe (a) et Al,O3-(Fe,Ti) (b) ayant subi une ATD jusqu'a 1600°C.

La mesure de plusieurs caractéristiques mécaniques comme la dureté, la ténacité et la
résistance a la rupture montre une nette amélioration du renforcement de la matrice et cela de
maniere reproductible. En effet 1a dureté passe de 6,5 GPa a 9,5 GPa, la résistance a la rupture
de 450 4 700 MPa et la ténacité de 7,5 2 11,5 MPa.m!/2,

L'augmentation de ces trois propriétés simultanément n'est pas habituelle. La variation de
composition chimique de la phase métal ne suffit pas a expliquer 1'obtention d'une dureté aussi
élevée. L'interface a ét€ modifi€ et se trouve €tre bien plus forte dans le second cas.

La ténacité est accrue par une contribution de la déformation plastique plus importante par
rapport a la décohésion. La ductilité de la phase métallique n'est pas plus grande mais l'interface

plus forte permet aux inclusions de métal de plus se déformer avant de se déchausser.
2. Alumine-36% chrome + addition de titane (1% phase métallique)

La présence de titane affecte, comme
nous le montre la figure 25, les mécanismes de
densification puisque la microstructure obtenue
est plus grosse et développée (a comparer avec
la microstructure présentée en figure 20a). Le
diametre moyen des plages métalliques est de
2,7 um * 1,4. L'ajout de titane permettrait peut

étre la consolidation a une température moindre

pour une méme microstucture. La dureté

Fig. 25 : Micrographie optique du composé Al203-Cr - yjckers de ce composite est mesurée 2 11,4 +

+Ti apporté par TiH».

S

0,5 GPa, valeur similaire a celle de
I'échantillon Al,03-Cr. La valeur de la résistance a la rupture n'est pas modifiée par I'ajout de
titane et reste a 440 MPa. Quant a la ténacité, la présence de Ti semble avoir 1égerement fragilisé
le composite puisque la valeur diminue de 7,2 4 6,1 MPa.m1/2. L'effet du titane est visible au

niveau microstructural mais reste faible en ce qui concerne les propriétés mécaniques. En effet,

127



IV.Caractérisations mécaniques - Interfaces

la dureté, la résistance a la flexion, voire la ténacité ne changent pas ou peu en comparaison avec
les modifications apportées par le titane dans le systtme alumine-fer. Non seulement, il faut
garder a l'esprit la différence de pourcentage de titane ajouté dans les deux cas, mais aussi les
différences d'interfaces entre Al,O5-Fe et Al,05-Cr, la premiere étant bien plus faible que la
seconde, le titane ajouté entrainera des changements de premier ordre dans le composite du

premier systéme alors qu'il modifiera beaucoup moins l'interface alumine-chrome.

F. CONCLUSION

La présence de la phase ductile entraine bien un renforcement de la matrice par des
mécanismes de déflexion de fissures et de déformation plastique des inclusions. Avec une
ténacité comprise entre 4 et 8 MPa.m!/2, une résistance 2 la rupture entre 350 et 520 MPa et une
dureté évoluant entre 7 et 17 GPa, les propriétés mécaniques sont nettement améliorées en
comparaison de celles de la matrice alumine, ceci dans le cas du systeme Al,O5-Fe.

Des cermets dans le systéme alumine-chrome ont également ét€ préparés. Les inclusions
de chrome ont notablement renforcé la matrice oxyde (ténacité : 7,2 MPa.m1/2, résistance 2 la
rupture : 530 MPa). Lors de l'opération de frittage, la taille et la morphologie des plages
métalliques peuvent étre controlées. Les premiers composites, issus de la "voie humide”,
possedent des caractéristiques mécaniques comparables et font espérer, par I'optimisation du
procédé, de nouvelles améliorations des propriétés.

Les deux systémes peuvent étre comparés, le renforcement est quasi identique mais avec
des microstructures différentes surtout dans la taille des inclusions. Des coefficients de dilatation
voisins entre le chrome et l'alumine et la solubilité de Cr,O3 dans Al,O3 entrainent une interface
probablement plus cohésive dans le cas de Al,O3-Cr, expliquant ainsi les différences de dureté

avec les composites alumine-fer par exemple.

Les différents mécanismes de renforcement possibles ont été envisagés. Des preuves de
déformation plastique et de déchaussement de grains sont visibles sur des facies de rupture. Un
effet R a ét€ mis en €vidence sur l'échantillon Al,Os/Fe a 36% vol. La taille des grains
d'alumine, différente suivant les systemes (plus faible dans le cas Al,O3-Cr) peut expliquer
certaines propriétés (dureté,...) et le renforcement (AKjc) est mis en relation avec la taille des
plages métalliques.

Enfin, I'interface de ces composites a été¢ modifié en incorporant sous différentes formes
un é€lément tensioactif comme le titane. De fortes différences dans certains cas de

microstructures et de propriét€s mécaniques attestent de l'effet du titane a l'interface.
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Conclusion générale

CONCLUSION GENERALE

Dans ce travail, nous avons €étudié 1'élaboration, les propriétés microstructurales et
mécaniques de matériaux composites alumine-métal a partir de poudres obtenues par
mécanosynthese, en l'occurence la réduction a des températures proches de 'ambiante d'oxydes
mélangés a l'aluminium sous forme divisée.

Nous avons préparé des produits nanocomposites par broyage a haute énergie
principalement dans les syst¢émes alumine-fer et alumine-chrome. L'influence de la teneur en
métal et des poudres de départ a ét€ mise en évidence. La maitrise de la composition des poudres
a été abordée, la contamination par les corps broyants, l'addition d'éléments d'alliage et le
changement de la nature du métal combiné a l'alumine ont en effet été présentés. Dans la
perspective d'élaboration d'échantillons massifs de fagon reproductible, les capacités de broyage
ont ét¢ augmentées et les colits de production des poudres ont été évalués a I'échelle du

laboratoire.

Apres une rapide caractérisation des poudres (structure et propriétés de surface), la mise
en forme et la consolidation ont été réalisées par des procédés classiques. Deux voies distinctes
ont été choisies : la voie séche, se composant simplement d'un pressage uniaxial a chaud de la
poudre, et la voie humide, avec une étape supplémentaire de filtre-pressage de dispersions
aqueuses, avant le pressage a chaud.

Les matériaux cermets obtenus sont denses (supérieurs a 95 % de la densité théorique),
homogenes et leurs microstructures restent ajustables en fonction des conditions de broyage
utilisées. Quels que soient les systémes étudiés (Al,O3-Fe, -Cr, -Nb, -V, ...), les plages
métalliques gardent une morphologie ramifiée tres complexe et présentent une bonne cohésion a
l'interface avec l'alumine. Cette ramification et cette cohésion sont par exemple confirmées par
un seuil de percolation de l'ordre de 7 % en volume de métal pour les composites a base de

chrome.

L'évolution de la microstructure lors du passage de la poudre ayant complétement réagi au
matériau massif a été étudiée. Les phénomenes de croissance ou de changement de morphologie
des plages métalliques ont ét€ mis en évidence (instabilité capillaire, mirissement d'Ostwald,
coalescence et mise a I'équilibre des contacts interphases), par des consolidations a différentes
températures et des recuits sur des échantillons massifs.

L'étude du frittage des poudres réactives dans le systtme alumine-chrome a été faite avec
notamment une optimisation du cycle de pressage conduisant a des matériaux de densité relative

élevée.
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Enfin, certaines caractéristiques mécaniques de tous ces cermets ont €té évaluées. Les
propriétés mécaniques mesurées (dureté, modules élastiques, résistance a la flexion, ténacité)
évoluent de maniere progressive en fonction de la teneur en phase métallique. L'agencement
particulier du métal entraine un renforcement de la matrice. En effet, comparées aux valeurs
pour l'alumine seule, la ténacité et la résistance a la flexion sont nettement améliorées. Ainsi,
pour les composites alumine-chrome, pour une teneur en phase métallique variant de 0 a 36 %,
la ténacité passe de 4 a2 8 MPa.m!/2, la résistance 2 la flexion augmente de 350 a 550 MPa,
tandis que la dureté baisse de 21 & 12,3 GPa. Ce renforcement, dont les différents mécanismes
sont passés en revue, dépend de la teneur en seconde phase ductile, mais également du type de
métal utilis€. Des modifications ont donc été apportées sur Il'interface céramique-métal,
notamment en ajoutant un élément d'alliage comme le titane. Outre les changements visibles sur
les microstructures des composites ainsi obtenus, notons les propriétés intéressantes mesurées
dans le cas d'un composé a base d'alliage fer-titane (ténacité : 12 MPa.m1/2, dureté : 9,5 GPa et

résistance a la rupture : 700 MPa).

Ces essais de consolidation a partir de poudres composites obtenues par mécanosynthese
conduisent donc a des composites avec des caractéristiques mécaniques encourageantes
comparées a celles des cermets et céramiques techniques existants.

Le développement de ces composites devrait s'orienter dans différentes directions pour
atteindre un niveau de qualité suffisant pour des applications concretes. Une optimisation des
compositions non seulement des cermets, mais aussi des phases métalliques (par exemple dans
le systeéme Fe-Cr-Ti) et de la mise en oeuvre des poudres devrait déja permettre d'améliorer
sensiblement les propriétés de ces composites. Des essais d'utilisation comme outils de coupe,
ou autres pieces travaillant en frottement ou mécaniquement a haute température devraient

permettre de mieux cerner le potentiel et les domaines d'application de ce type de composites.
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Annexe I : Compléments relatifs aux techniques expérimentales

A.L.1. Description du procédé de broyage

Les broyages ont été réalisés sur deux appareils différents notés P5 et P7. Ces broyeurs

planétaires posseédent des caractéristiques différentes qui sont décrites dans le tableau 1.

Notation Nbre de sites @ plateau Vitesse plateau Vitesse jarres
(jarres) . :
tr / min (L) tr / min (®)
P7 2 max 130 mm 600 1200
PS5 4 max 250 mm réglable 0—360 0—450

Tableau 1 : Caractéristiques des broyeurs P5 et P7

Plusieurs types de jarres se différencient de par leur nature et leur taille. Elles sont

répertoriées dans le tableau 2 et schématisées sur la figure 1.

@ int. Matériau de Volume | Surface paroi | Type broyeur
Constitution
Acier traité
50 ml © 75 cm?

40 mm Carbure de tungsténe cm

Alumine
53 mm | Acier traité 125 ml 145 cm?
80 mm | Acier traité 400 ml 335 cm?

Tableau 2 : Caractéristiques des jarres de broyage

Pour chaque type de conteneurs et d'appareil de broyage, plusieurs choix sont possibles

pour les corps broyants (nature, taille, nombre,...). Le tableau 3 donne des indications sur les

choix utilisés lors de notre étude.
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%] Matériau Poids Broyeur/nombre utilisé
10 mm | Acier traité 4¢g P5 — 125
15mm | Acier traité 12 g P7 = 6o0u’7

meme 2_5: P5 — 40
20mm | Acier traité 30g P5—>7o0ul5

suivant les jarres

Tableau 3 : Caractéristiques des corps broyants (billes)

broyeur P7

: jarre (3):55 mm, h=45 mm)
: couvercle
: joint en PTFE

: billes (¢=15 mm) (x7)

WA

5:jarre

6 : jarre
(6=100 mm,

broyeur P5

(¢=65 mm, h=65 mm)

h=105 mm)

7 : billes (¢=20 mm)
(x7 ou x15)

Figure 1 : Schématisation des différents types de jarres et de corps broyants
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Le broyeur P5 a permis la mise en place de conteneurs de plus grande capacité comme le
montre la figure 2 qui explique la rotation inversée des jarres par rapport au plateau ainsi que le
principe de la mécanosynthése au niveau des particules de poudres.

(a)

Figure 2 : (a) Schématisation du fonctionnement du broyeur P5 et (b) : principe de la mécanosynthese,
representation schématique des processus de soudage et de fracture ; poudres de départ et leurs caractéristiques de

déformation
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(b)

collision

poudre-bille-poudre

Metal A Q —_— ——

Metal B @
————

20um
Poudres de départ

A.L2. Informations sur les poudres de départ

Les matériaux de départ broyés ont toujours €t€ sous forme de poudres. Le tableau 4

Intermetallique O — £

| - g -
0.5um 20um

regroupe leurs caractéristiques transmises par les fournisseurs.

&2y

—_
0.5um

apres une simple collision

Nature Pureté % Taille moyenne Provenance Référence
(um)
Al,O4 <99 0,5 Martinswerck HRA-5
Cry0O3 99,0 0,5 Riedel de Haen 12 233
Cr 99,2 100 Cerac C-129
Fe 99,9 <40 Cerac 11021
Al 99,5 1,3 Ecka AS 011
Fe,04 99.0 0,6 Riedel de Haen 31234
CrOy 99,0 - Labosi C 1510
Nb,O54 99,9 - Labosi N 525
V,054 99,6 - Labosi V50
MnO, 99 - Labosi M 430
NiO 99 1 Labosi N 435
TiO, 99,9 0,4 Aldrich 23203-3
TiH, - - Riedel de Haen 14013

Tableau 4 : Spécificités des poudres utilisées
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A.L3. Description de l'analyse granulométrique par diffraction LASER

Il est intéressant d'étudier la répartition granulométrique des poudres non seulement pour
déterminer quels sont les moyens et traitements a mettre en oeuvre mais aussi afin de mettre en
évidence l'efficacité de ceux-ci.

Connaissant le large domaine de taille de grains des poudres, le choix de la méthode &
utiliser s'est porté sur une technique basée sur l'optique, la diffraction LASER. Les analyses
sont faites a 1'aide d'un granulométre Malvern Mastersize dont la gamme de mesure s'étend

suivant les modules de 0.1 a 2000 pm.

En optique ondulatoire, les grains isodiamétriques répartis au hasard diffractent la lumiére
monochromatique et lorsqu'on observe I'image de Gauss d'une source ponctuelle, on constate
des franges circulaires avec une distribution en intensités représentée par la figure 3. La théorie
de Fraunhofer montre que le rayon angulaire de la premiére frange sombre vaut 1.222/d, A étant

la longueur d'onde et d le diameétre des grains.

Intensité Si dans le faisceau, on place une cuve
diffractée . . N
contenant une suspension de grains 2

distribution continue en diameétre, cette

—— suspension étant constamment agitée pour
io=1.22d

éviter la sédimentation, l'image de
diffraction sera la superposition d'une
infinit€ de répartitions propres a chaque
valeur du diametre d. Par une méthode
relevant de I'analyse de Fourier, on détecte a

différentes distances du point central les

-io 0 io intensités (au  moyen de cellules

photoélectriques) et le traitement des

~

Fig. 3 : Diffraction par un élément circulaire. résultats conduit a I‘établissement de la
répartition granulométrique de la

suspension.
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A.L4. Description des mesures de potentiel zéta

La mesure du potentiel zéta ({) est basée sur la mobilité €lectrophorétique des particules en
suspension.

Par le passé, ces mesures &taient réalisées par microscopie, les particules étant
chronométrées manuellement. Ces procédures étaient fastidieuses et non adaptées a la mesure de
la charge de particules de taille inférieure 2 0.5 um.

L'apparition des LASER a révolutionné cette technique en proposant une méthode simple,

rapide et beaucoup plus représentative pour mesurer la vitesse sur un échantillon.

Cellule de Tension
1’échantillon f appliquée

miroir ;

Lentille Photodétection
convergente

Photomultiplicateur

Elargisseur

de faisceau =y Bz

Ordinateur-corrélateur
Modulateur / ; - 1‘

optique

Modulation f
du signal

Fig. 4 : Schéma descriptif du principe d'un zétametre a détection homodyne (un seul faisceau LASER

originel).

Quand un champ électrique est appliqué a travers un électrolyte, les particules possédant
une charge électrique et qui sont en suspension, sont attirées vers l'électrode de charge opposée.
La force de frottement subie par les particules tend a s'opposer a ce mouvement. Quand
I'équilibre entre les deux forces est atteint, les particules se déplacent a vitesse constante. La
vitesse dépend de la force du champ électrique, de la constante diélectrique, de la viscosité du

milieu et du potentiel £.
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v avec Ug : mobilité électrophorétique
U, = E (D V :la vitesse des particules
E : le champ électrique

Le potentiel  est déduit de 1a mobilité électrophorétique par la loi de Henry :

avec {:le potentiel zéta
_ elf(xa)

U
¢ 6TA

2) € : la constante diélectrique
A : la viscosité du milieu

(ko) est un facteur sans unité correspondant au rapport entre 1'épaisseur de la double
couche ionique et le diametre de la particule et dépendant également de la forme des particules.

Pour de faibles valeurs de (xa), la fonction f(xo) tend vers 1 (approximation de Huckel :
particule beaucoup plus petite que la double couche ionique) et pour un facteur (xa) important,
elle tend vers 1,5 (approximation de Smoluchowsky : particule beaucoup plus grosse que la
double couche ionique). La majorité des mesures de potentiel zéta sont réalisées en milieu
aqueux avec une faible concentration d'électrolyte. Dans ces conditions, f(xo) approche la
valeur de 1,5. '

Notons que le potentie]l zéta est indépendant de 1la taille des particules, mais dépend de la
force ionique de l'électrolyte et dans le cas de suspension aqueuse, de la valeur du pH.

Plus le potentiel zéta est élevé en valeur algébrique, plus on se rapproche des conditions de
stabilité des dispersions. Dans notre cas, des mesures de { en fonction de la force ionique et du
pH du milieu s'imposent afin de déterminer les conditions optimales de mise en suspension des
différentes poudres pour obtenir les dispersions les plus stables.

Pratiquemment, les poudres sont dispersées dans des solutions de force ionique I (le
composé€ ionique choisi est NaCl). La concentration en solide de la suspension est de I'ordre de
0,15%0 en masse. Le pH est ajusté aux valeurs désirées par l'ajout de quelques gouttes de
solutions contenant HCI ou NaOH associés a NaCl en concentration égale a L.

La mesure du potentiel { est moyennée sur trois analyses successives sur trois minutes. La
suspension reste ensuite 5 minutes au repos dans l'appareillage décrit en figure 4 puis 3
nouvelles analyses sont effectuées. La valeur moyenne du potentiel { obtenue alors permet de
mettre en évidence, de par une éventuelle différence notable avec la premiére moyenne, une

sédimentation non négligeable de la poudre.

A.L.5. Analyse chimique, Dosages
Ces analyses chimiques ou dosages concernent les surnageants obtenus aprés mise

suspension des poudres composites dans un milieu aqueux. Les titrations sont effectuées en

solution aqueuse avec des ajouts de NaOH ou HCl 0,1 mol/l a 'aide d'une micropipette de

142



Annexes

précision. Le pH des solutions est mesuré par une électrode Mettler Toledo (U402-S7/120)
connectée a un pH-métre pH M210 MeterLab. Les solutions sont préparées avec de l'eau
distillée dégazéifiée mais les titrages sont réalis€s sous conditions atmosphériques.

L'analyse des éléments présents dans le surnageant des supensions est menée par
spectrométrie d'émission avec une longueur d'onde de 396,152 nm pour Al et 425,435 nm pour
Cr.

A.L.6. Diffraction des rayons X

Les diffractogrammes ont été réalisés au LSG2M & l'aide d'un montage goniométrique
Siemens D 5000 a axe vertical muni d'un monochromateur. Le rayonnement K utilisé est
celui du cobalt, de longueur d'onde A = 0,178892 nm.

A.L.7. Dilatométrie

La dilatométrie est pratiquée grace a un dilatometre ADAMEL-LHORMAGY DI24. Les
essais sont faits sous atmosphere d'argon a une vitesse de 10°C/min jusqu'a 1400°C. Les

échantillons se présentent sous forme de barrettes (5%5%15 mm?3) obtenues par pressage.
A.1.8. Analyses thermiques

Les analyses thermiques différentielles sont pratiquées a 1'aide d'un appareil SETARAM
HTC-2000K. Le cycle le plus utilisé, notamment sur les poudres, était une montée jusqu'a
1200°C a 5°C/min et le refroidissement a 10°C/min. La référence choisie dans cette gamme de
température est 'alumine. La poudre a étudier, généralement entre 120 et 160 mg, est dégazée
sous vide puis placée sous flux d'argon pour la mesure.

Les analyses thermogravimétriques ont été réalisées sur une thermobalance Setaram B70

(1600°C) sous argon avec une montée en température de 30°C/min.
A.L9. Analyses de surface B.E.T.

La mesure de surface spécifique est basée sur la détermination du volume gazeux
nécessaire pour former une monocouche de gaz physisorbé a la surface de I'échantillon. Les
mesures ont €t€ réalisées avec un appareil automatique Micromeritics ASAP 2400 piloté par

ordinateur en utilisant un procédé d'adsorption en multicouches de gaz a basse température
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Annexe II : Détermination de la dimension fractale et résultats pour les

composites Al,03-Fe

Dans notre étude, les plages métalliques peuvent étre considérées comme des amas finis.
L'expérience numérique montre que la taille s des amas est reliée par une loi de puissance
définissant une dimension fractale au rayon de giration (Rs). Cette relation n'est correcte que

pour les grands amas et au-dessus du seuil de percolation et s'écrit(D) :
S« RD

avec R, le rayon de giration de la particule
S, 1a surface dans la coupe visualisée. Cette surface est reliée a la masse.

D, une dimension fractale de surface

En tracant, log S en fonction de log R, la pente de la droite corrélée au nuage de points
donne la valeur de la dimension fractale. Chaque point correspond a une inclusion. C'est par

analyse d'image que sa surface et son rayon de giration sont mesurés.

4
F y =0,74371 + 1,7642x
R=0,99038
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Composition % 12 17 22 27 32 36
vol. de fer
D 1,733 1,716 1,741 1,781 1,757 1,764
Coeff. corrélation | 0,985 0,989 0,987 0,989 0,989 0,990

Tab. 5 : Résultats de la détermination des dimensions fractales des composites alumine-fer

La microstructure des composites Al,O3-Cr étant beaucoup plus fine, cette détermination est

beaucoup plus risquée sans commettre des imprécisions de mesures de la surface et du rayon

R,. Aucune dimension fractale n'a ét€ calculée pour cette série d'échantillons.
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Annexe III : Choix de diagrammes de phases

Oxydes :

L'alumine, I'hématite et I'oxyde de chrome ont la méme structure hexagonale avec pour
parametres cristallins respectivement (a=0,4758 nm ; c=1,2991 nm), (a=0,5038 nm ; c=1,3772)
et (a=0,4959 nm ; ¢=1,3594 nm). Le spinelle FeAl,O4 -cristallise dans une structure cubique
(Fd3m) avec un parametre a=0,8153 nm.

Les oxydes Al,O3 - CryO3 (fig.1) dont les températures de fusion sont respectivement de
2045 et 2275°C forment des solutions solides dans tout le domaine de concentration 2
l'atmosphere ambiante. Le diagramme binaire Fe;O3 - Al,O3 (fig.2), sous une pression partielle
d'oxygene de 0,2 atm, présente a basse température un large domaine biphasé hématite +
corindon et de part et d'autre, une faible solubilité de Al,O3 dans Fe,O5 et vice-versa (<10 % en
maése).

Enfin le diagramme TiO, - Al,O3 (fig.3) dévoile l'existence de 1'oxyde mixte Al,TiO5 au-
dessus de 1150°C qui se décompose en Al,O5 et TiO, a plus basse température.

200
o

200

0 20 40 0 8
Mol 7

Fig. 1 : Diagramme de phases Al,03-Cr,0O5 (2).
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Fig. 2 : Diagramme de phases Fe,03-Al,03 (3).
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Fig. 3 : Diagramme de phases TiO,-Al,O5 (4).

A la température ambiante le chrome et le fer cristallisent sous une unique forme cubique

centrée (Im3m) avec pour parametres cristallins respectifs a=0,2884 nm et a=0,2866 nm.

L'aluminium de structure cubique a faces centrées a un parametre cristallin a=0,4049 nm.

Le diagramme Al-Fe (fig.4) montre une grande solubilité de l'aluminium dans le fer (18 %

at.) a basse température alors que la solubilit¢ du fer dans l'aluminium est quasiment nulle.

Entre ces deux domaines de solution solide existent plusieurs composés intermétalliques fer-

aluminium (FesAl, Fe,Al, Fe)Als et FeAls).

Le diagramme binaire Fe-Cr (fig.5) présente les limites de solubilité du chrome dans le fer
(9 % at.) et du fer dans le chrome (5 % at.) a 400°C.
Le diagramme de phases Al-Cr (fig.6) montre un large domaine de solubilit¢ de

I'aluminium dans le chrome (25 % at. a basse température alors que la solubilit€ du chrome dans

I'alJuminium est tres faible (< 0,1 % at.). Entre ces domaines coexistent plusieurs composés
intermétalliques (Al;3Cry, Al{;Cry, Al4Cr, AlgCry, AlgCrs et AlCry). Les températures de
fusion du chrome et de I'aluminium sont respectivement de 1875 et 660°C.
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Fig. 5 : Diagramme de phases Fe-Cr (5)
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Fig. 6 : Diagramme de phases Al-Cr (6)

La solubilité du fer dans le titane ¢ est trés faible mais celle du titane dans le fer y peut étre
importante, jusqu'a 10 % at. a 1290°C, au niveau de l'eutectique (cf. fig. 7). A plus basse
température, on trouvera des domaines de coexistence de la phase Fea et des composés définis
TiFe, et TiFe.

Le diagramme Ti-Cr (fig. 8) montre que juste en-dessous de la température de fusion
congruente (1410°C), il y a une compléte miscibilité entre BTi et Cr. A plus basse température,
le chrome a une tres faible solubilité dans le titane @, et les phases oTi et Cr cohabitent avec un

composé défini oTiCr,.
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Fig. 7 : Diagramme de phases Fe-Ti (7)
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Fig. 8 : Diagramme de phases Cr-Ti (8)
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Une Iégére contamination de la phase métallique par l'acier au chrome constituant les
jarres et I'acier au carbone des billes, il est intéressant de regarder le diagramme ternaire Fe-Cr-
Ti (figure 9). L'incorporation en faible quantité de chrome dans la phase métallique n'a qu'une

faible influence sur les températures de liquidus.

10

<0
3
<,
b

~ Weight Percent Chromium

Fig. 9 : Diagramme de phases Fe-Cr-Ti (9)

Le diagramme Fe-C (fig. 10) nous donne des indications précieuses sur I'abaissement de
la température du liquidus avec 'augmentation de la teneur en carbone. II suffit de moins d'1 %

pds de C pour abaisser d'une centaine de degrés la température de fusion fer pur initialement a
1535°C.
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Fig. 10 : Diagramme Fer-Carbone (10)
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