THESE

Présentée &

L’Université Paris 12 Créteil — Val de Marne

En vue d’obtenir le grade de
Docteur de |"Université Paris 12
Spécialité : Chimie et Science des Matériaux

Par

Loic Perriére

Elaboration par solidification dirigée et comportement
mécanique de céramiques eutectiques a base d’'oxydes
réfractaires. Réle de la microstructure sur la fissuration et la
déformation plastique a haute température

Soutenance le 26 novembre 2008 devant le jury :

Ph. Colomban LADIR — Université Paris 6 Rapporteur

J. Crampon LSPES — Université des Sciences et Techniques de Lille Rapporteur

J. Castaing Centre de recherche et restauration des musées en France  Examinateur

P. Chereau DGA Examinateur

l. Guillot Université Paris 12 — ICMPE Examinateur

L. Mazerolles CNRS - ICMPE Directeur de thése
M. Parlier Onera Co-encadrant

AC_MPE - ONERA /7

J CON S,
‘/—\ MARN E| W THE FRENCH AEROSPACE LAB DGA







I’m just a curbside prophet, with my hand in my pocket.

And I'm waiting for my rocket to come (yo).






GRAD‘
STUDENT
Motivation
Level

JORGE CHAM ETHE STANFORD DALY
A condenser a trois ans pour la France...

www.phdcomics.com






Remerciements

J’aurais aimé écrire mes remerciements a la maniere d’Harlan Coben dans Fade Away
(qui est, soit dit en passant, un excellent livre, comme toute la série des Myron Bolitar) : « J’ai
écrit ce [manuscrit] seul, sans 1’aide de personne. Si toutefois des erreurs venaient a se glisser
dans les pages suivantes, le responsable est a chercher dans les personnes citées ci-
dessous... ». Mais, n’assumant pas mon humour, je me tiendrais donc a quelque chose de plus

classique.

Je tiens donc a remercier vivement M. Philippe Colomban pour avoir accepté la tache
de rapporteur, ainsi que pour les conversations que nous avons pu avoir sur la spectroscopie
Raman.

Je tiens a adresser mes chaleureux remerciements a M. Jacques Crampon, qui m’a fait
I’honneur d’accepter d’étre rapporteur dans ce jury. Les nombreuses discussions que nous

avons eues a propos du fluage m’auront énormément servi, et son expérience m’aura été
excessivement bénéfique.

Mes remerciements vont également a M. Jacques Castaing, qui a eu 1’aimable
gentillesse d’accepter de prendre part a ce jury.

Merci aussi a M. Pascal Chereau d’avoir également pris part a ce jury. A travers lui, je
remercie par la méme occasion la DGA pour I’allocation de recherche qui m’a été attribuée
pendant trois ans.

N

Je souhaite également adresser mes remerciements a M. Ivan Guillot, pour sa

participation a ce jury, ainsi que pour le service de taxi gratuit dont j’ai pu bénéficier a
plusieurs reprises pendant presque deux ans.

J’adresse également mes plus sinceres remerciements a M. Léo Mazerolles, directeur de
[ma] these de son état, pour la confiance et I’autonomie qu’il a su m’accorder, mais également
pour ses encouragements et son implication de tous les instants au cours de ces trois dernieres
années. Qu’il soit, grace a ces quelques lignes, assuré de mon enticre gratitude.

J’exprime tous mes remerciements 2 M. Michel Parlier, co-encadrant de [ma] these de
son état, qui a su m’accorder une confiance sans faille tout au long de mon passage a 1I’Onera.
Ses encouragements et ses conseils souvent (pour ne pas dire tout le temps) précieux m’auront
été d’une grande aide pour avancer dans mon travail.

Je souhaite aussi adresser le plus grand des merci a M. Roger Valle, qui m’a fait
bénéficier de toute sa culture (générale et scientifique). Si le travail que j’ai pu effectuer est de
cette qualité, M. Valle y est pour beaucoup, et je ne lui serais jamais assez redevable pour tout
ce qu’il a fait pour moi au cours de ces trois ans. Quoi qu’il en soit, j’aurais aimé pouvoir le



prendre en défaut au moins une fois, mais a part disserter des courants philosophiques
développés au Kazakhstan pendant la deuxieme moitié du 15°™ siecle, et a condition de parler
en islandais (ou peut-&tre en zimbabwéen), je ne vois pas comment j’aurais pu faire.

Pour la patience dont elle a fait preuve a mon égard, ainsi que pour son immense
gentillesse, je tiens a exprimer mes sinceres remerciements a Sylvie Lartigue, qui a réalisé les
études MET présentées dans ce travail. Sa connaissance de I’alumine m’aura été plus que
bénéfique.

Merci également a Gwénaél Gouadec, qui a eu la gentillesse de prendre en charge les
mesures des contraintes résiduelles, et pour I’implication dont il a fait preuve a cet effet.

Merci aussi a Nicolas Carrere pour avoir réalisé les quelques calculs par éléments finis,
mais surtout pour ces nombreux encouragements. Je suppose qu’ils viennent du fait qu’il sait
ce qu’endure un doctorant qui doit supporter M. Valle, mais ils m’ont fait excessivement
plaisir.

Je souhaite également remercier la société DJEVA (Monthey, Suisse), et sa directrice
Mme Katia Djevahirdjan, qui a gracieusement accepté de nous fournir des monocristaux de
saphir de grandes dimensions. Ceux-ci ont été indispensables a la bonne réalisation des essais
de fluage.

Viennent ensuite un certain nombre de personnes avec qui j’ai eu grand plaisir a
travailler, et que je tiens a remercier :

Tout d’abord, c6té Onera (n’y voyez aucune discrimination, j’espere juste n’oublier
personne en séparant les origines professionnelles), Marie-Hélene Ritti, qui aura découvert en
ma compagnie les joies de la solidification eutectique; Monique Raffestin, pour les
innombrables séances de polissage et de MEB (et surtout pour étre d’une patience sans faille
quand M. Valle rale parce que les images ne lui plaisent pas) ; Jean-Francois Justin, qui s’est
rendu compte avec moi que les manips de fluage, ce n’est pas vraiment drole quand tout va
bien ; Anne Mavel, pour les manips interminables de compression (et qui a aussi supporté les
incessantes visites de M. Valle) ; Daniel Abbé, pour m’avoir acceuilli dans son département ;
et aussi Bruno Passilly, Johan Petit, Michel Bejet, Pierre Beauchene, Bertrand Laine, Jean-
Claude Daux, Francois Lemarchand, et finalement Martine Menet.

Ensuite, c6t¢ CECM, Marie-France Trichet, elle aussi pour les nombreuses s€ances
MEB ; Sandrine Guérin, pour les heures passées a monter et démonter la machine de fluage.
Mais ses efforts n’auront pas été vains, car pour trouver quelqu’un qui remplace plus vite que
notre bindme les résistances chauffantes, il va falloir s’accrocher ; Sandrine Tussseau-Nenez,
pour sa gentillesse et son implication (ainsi que sa disponibilité) des qu’on touche a la DRX,
et qui m’aura prouvé que, oui, on peut conduire sur I’A86, et que, non, FullProf n’est pas si
cauchemardesque que ca ; et enfin, Yannick Champion, pour tous les précieux conseils qu’il
m’aura donné, les discussions sur les prop méca, et (surtout) pour le délicieux apercu que j’ai
pu avoir de sa cave, un soir de mars 2007...

A titre plus personnel, je tiens également a remercier Marc Blétry, Yvan Cotrebil, Jean-
Philippe Couzinié (qui joue beaucoup au bowling sur internet, pour un maitre de conf’), Farah

Vi



Karmous, Shara Mouhalem, Delphine Ragusa et Cyril Thurier pour tous les trés bons
moments passés en leur compagnie. Je souhaite aussi remercier mes petites camarades,
heureuses thésardes du CECM, Nadia Cherdoudi, Judith Monnier, Johanna « soy capitan »
Muller et Sophie Nowak, qui auront grandement contribué a rendre ces trois dernieres années
extremement agréables.

Sans vouloir entrer dans le cliché, j’aimerais également adresser a ma famille (grands-
parents, oncles, tantes, cousin(e)s inclus) tous mes sinceéres remerciements pour le support
dont ils ont fait preuve pendant ces trois dernieres années, tout comme pendant les 22 qui ont
précédé. En particulier, merci Papa, merci Maman (tous les ans, faudrait qu’ca recommen-en-
en-enceuh, youkaidi-aidi-aida, dit-il sur un air de Pierre Perret ...), et merci Manon (méme si
tu as choisi de faire de I’histoire et que tu considéres mon appart comme une boite aux
lettres). Je vous aime beaucoup.

Enfin, mes derniers remerciements vont a la demoiselle, Stéphanie pour ne pas la
nommer, qui partage ma vie depuis presque cing ans maintenant (et qui par conséquent, arrive
encore a me supporter depuis), et dont les incessants encouragements ainsi que le support
continu m’auront fait le plus grand plaisir. Je t’aime tres fort aussi.

vii






Table des matiéres

Table des matiéres
Liste des abréviations utilisées
Introduction

Chapitre 1 : Etat de I'art

1.1 Objectifs du chapitre

1.2 Elaboration de systemes eutectiques a base d’oxydes par solidification dirigée
1.3 Structures des céramiques eutectiques élaborées par solidification dirigée

1.4 Stabilité microstructurale et chimique

1.5 Contraintes résiduelles

1.6 Comportement mécanique

1.7 Résistance au fluage

1.8 Bilan du chapitre 1 : problématique

Chapitre 2 : Techniques expérimentales

2.1 Objectifs du chapitre

2.2 Procédé d’élaboration au four a image

2.3 Caractérisation microstructurale et structurale

2.4 Caractérisation mécanique

2.5 Essais de fluage

2.6 Observations en microscopie électronique par transmission

Chapitre 3 : Elaboration des composites céramiques eutectiques

3.1 Objectifs du chapitre

3.2 Choix des compositions eutectiques

3.3 Caractérisation structurale, microstructurale et chimique des composites eutectiques in sifu
3.4 Systemes eutectiques retenus pour I’étude du comportement mécanique

3.5 Bilan du chapitre 3

Chapitre 4 : Rupture des composites eutectiques /n situ

4.1 Objectifs du chapitre

4.2 Modes de propagation de fissures

4.3 Calcul des contraintes résiduelles

4.4 Détermination des contraintes résiduelles par spectroscopie Raman
4.5 Bilan du chapitre 4

Chapitre 5 : Etude expérimentale de la déformation plastique
des composites /n situ

5.1 Objectifs du chapitre

16
25
28
29
35
37

39

39
39
42
44
53
63

67

67
67
75
108
110

111

111
112
118
131
138

139
139



Table des matiéres

5.2 Validation de I’appareillage expérimental 140
5.3 Etude de la déformation plastique par essais de fluage des composites eutectiques in sifu binaires 142
5.4 Réponse en fluage des composites eutectiques in situ ternaires 155
5.5 Bilan du Chapitre 5 166

Chapitre 6 : Interprétation du comportement en fluage des

céramiques eutectiques 167
6.1 Objectifs du chapitre 167
6.2 Résumé des résultats expérimentaux 167
6.3 Analyse de la déformation des systémes eutectiques binaires 171
6.4 Influence de la phase zircone sur le comportement en fluage des systemes ternaires 199
6.5 Bilan du chapitre 6 202

Conclusions 203

Références bibliographiques 207

Annexe 1 : Structure cristallographique des phases eutectiques Il

Annexe 2 : Parameétres de maille de la zircone stabilisée sous sa forme
cubique Vil



Liste des abréviations utilisées

Plusieurs abréviations sont utilisées dans le présent document. Elles concernent les
formules chimiques des phases considérées, et sont détaillées ci-dessous.

Formule  Abréviation o
. e Signification
chimique utilisée

Acronyme anglais pour « yttrium aluminium garnet », soit
Y:AO,  YAG yIme angtas Potil « YU AT SAret
phase de structure grenat a I’yttrium et a 1I’aluminium.

Acronyme anglais pour « erbium aluminium garnet », soit
ErAlO5,  ErAG yme aigials p ol duminium garnet
phase de structure grenat a I’erbium et a I’aluminium.

Acronyme anglais pour « dysprosium aluminium garnet », soit
Dy3A15012 DYAG Y 8 P 3P . < 1s g ..
phase de structure grenat au dysprosium et a 1I’aluminium.

Acronyme anglais pour « yttrium aluminium perovskite », soit

YAIO YAP . . R .
: phase de structure pérovskite a I’yttrium et a I’aluminium.
Acronyme anglais pour « erbium aluminium perovskite », soit
ErAlO;  ErAP YITe ANETHIS POUT « CTOIIT ATHNIIHM PETOVSHE
phase de structure pérovskite a I’erbium et a I’aluminium.
Acronyme anglais pour « dysprosium aluminium perovskite »,
DyAlO; DyAP soit phase de structure pérovskite au dysprosium et a
I’aluminium.
Acronyme anglais pour « gadolinium aluminium perovskite »,
GdAIO; GdAP soit phase de structure pérovskite au gadolinium et a

I’aluminium.

A certains moments, ces composés sont décrits sous I’appellation générique de LnAG
pour les phases grenats, ou LnAP pour les phases pérovskites. De telles appellations
assimilent I’yttrium a un élément lanthanide ce qui, d’un point de vue strictement chimique,
est incorrect. Toutefois, elles permettent de clarifier et raccourcir le texte, et ont donc été
utilisées a cet effet.

Sous le méme abus de langage, les oxydes d’yttrium, d’erbium, de dysprosium et de
gadolinium sont également cités avec I’appellation générique Ln,0Os3.






Introduction

Avec I’émergence de pays tels que la Chine ou I'Inde, la demande en énergie ne cesse
d’augmenter. Afin de limiter les impacts environnementaux que cela engendre, tels que
I’épuisement des ressources fossiles ou des rejets de gaz a effet de serre toujours plus
importants, une évolution de nos modes de transport est indispensable. Ainsi, au niveau du
transport aérien, par exemple, une évolution des turboréacteurs s'avere nécessaire. La
production d’énergie a partir de gaz naturel, via des turbines terrestres de cogénération
(production d’électricité et de chauffage), est également soumise aux mémes problématiques.
En effet, I’augmentation du prix du pétrole et I’utilisation importante, a 1’échelle européenne,
du gaz naturel dans la production d’électricité imposent de réduire la consommation de
carburant et d’optimiser les rejets de polluants, notamment les oxydes d’azote NOy

(responsables des pluies acides).

Dans le cas des turboréacteurs, les solutions a court terme consistent a optimiser la
combustion, notamment au niveau de l'injection de carburant. Cependant, une évolution
durable passe obligatoirement par 1’augmentation de la température des gaz a I’entrée de la
turbine afin d’accroitre le rendement global du moteur. Pour une amélioration sensible du
rendement des turboréacteurs, on estime, au minimum, a 1 700°C la température d’entrée
turbine (de I’ordre de 1 200°C sur les générations actuelles de turboréacteurs).

Pour diminuer les émissions NOy, I’introduction de parois chaudes dans les chambres de
combustion permettrait d’en homogénéiser la température et donc de mieux contrdler la
combustion. La suppression du circuit de refroidissement des aubes de turbine permettrait
également d’augmenter le rendement du réacteur, puisque 1’air de ce circuit est prélevé dans
les étages de compression.

Les picces soumises aux plus hautes températures dans les turboréacteurs sont les aubes
de turbine qui sont constituées d’un monocristal orienté d’alliage a base de nickel. Toutefois,
malgré tous les progres réalisés au cours des cinquante dernieres années, ces alliages arrivent
a leur limite de fonctionnement. L’optimisation cristallographique des superalliages (afin de
réduire I’impact de I'inversion de matrice Y — 7y’ catastrophique pour la résistance au fluage),
ainsi que I’utilisation récente d’aubes refroidies et recouvertes d’une barriere thermique,
permet d’augmenter la durée de vie de ces pieces. Cependant, la température maximale de
fonctionnement n’excede pas 1 050 — 1 100°C.

Ces deux problématiques nécessitent d’utiliser des matériaux plus réfractaires que les
alliages a base de nickel utilisés actuellement. En terme de réfractarité, les céramiques
monolithiques, oxydes ou non (de type nitrures ou carbures), peuvent prétendre a étre utilisées
a haute température. Néanmoins, leurs propriétés mécaniques chutent rapidement au-dela de
1 300°C, principalement a cause de phénomenes de glissement aux joints de grains. Le choix
de matériaux thermostructuraux, stables a trés hautes températures et présentant des propriétés
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mécaniques adaptées a leur utilisation en tant qu’aubes de turbine (résistance au fluage et
ténacité principalement) est donc limité.

A cet effet, I’utilisation de matériaux céramiques monocristallins pourrait ouvrir la voie
a de nouvelles perspectives. En effet, méme si les nitrures et les carbures ne peuvent étre
retenus en raison de leur température de fusion trop élevée pour préparer des monocristaux,
certains oxydes monocristallins sont suffisamment réfractaires pour étre utilisés a des
températures supérieures a 1 500°C.

Dans ce contexte, les composés eutectiques a base d’oxydes réfractaires, élaborés par
solidification dirigée, apparaissent comme une solution potentielle. En effet, ils présentent des
microstructures qui restent stables jusqu’a des températures proches de leur température de
fusion (souvent supérieure a 1 700°C). En outre, les phases eutectiques sont cohérentes entre
elles et ne présentent aucune réactivité I’une envers I’autre. De plus, la croissance eutectique
par solidification dirigée permet d’obtenir des phases eutectiques monocristallines, sans
composé cristallis€é ou amorphe aux interfaces. Enfin, 1’association de deux phases
eutectiques aux propriétés complémentaires permet d’améliorer le comportement global du
systéme eutectique par rapport aux phases individuelles, sans prendre en compte la valeur
ajoutée potentielle induite par les interfaces.

Les premiers systemes eutectiques d'oxydes étudiés dans les années 80 présentaient des
microstructures souvent treés anisotropes. Leurs performances mécaniques moyennes
constituaient un handicap certain pour des utilisations a haute température. Depuis la fin des
années 90, des études menées sur des systemes eutectiques préparés dans les systemes
AlO3 - Ln,O5 (Ln représente un élément lanthanide ou 1’yttrium) ont conduit a I’obtention,
par solidification dirigée, de matériaux dont certaines propriétés mécaniques apparaissaient
prometteuses pour des applications thermomécaniques. Certaines compositions présentent
ainsi des valeurs de résistance a la rupture élevées, maintenues constantes jusqu'a des
températures supérieures a 1 500°C, et une trés bonne tenue au fluage. Ces composites in situ
ont la particularit¢ de présenter des microstructures constituées d’un entrelacement
tridimensionnel des deux phases eutectiques, souvent exprimée sous le terme de
microstructure interconnectée.

Néanmoins, peu de travaux se sont attachés a une étude systématique de ces
compositions eutectiques afin de définir les parametres structuraux et microstructuraux
pertinents responsables de ces bonnes propriétés mécaniques.

Cette étude s'est inscrite dans le prolongement des travaux initi€s par N. Piquet qui, au
cours de sa these, avait précisé les conditions d'élaboration, par solidification dirigée, de telles
microstructures interconnectées et en avait déterminé les principales caractéristiques
cristallographiques [Piquet, 2006]. L'extension a des systemes ternaires (addition de ZrO,)
avait également permis une augmentation sensible de la ténacité.

Notre travail a eu pour objectifs d’étudier les phénomenes qui interviennent lors de la
rupture de ces matériaux, ou au cours de leur déformation plastique en température, afin de
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comprendre le rdle spécifique de cette microstructure interconnectée sur le comportement
mécanique des systémes eutectiques préparés.

Dans ce contexte, notre démarche a consisté, dans un premier temps, a élaborer, par un
procédé de fusion/solidification unique, plusieurs compositions eutectiques binaires et
ternaires, puis a retenir, pour la suite de cette étude, celles qui, d'un point de vue
microstructural (taille des domaines de phase, absence de défauts, homogénéité cristalline),
semblaient les plus intéressantes pour de bonnes performances mécaniques. Ces résultats font
l'objet du chapitre 3.

Dans un deuxieme temps, le comportement a la rupture des systemes eutectiques
sélectionnés a été étudié et interprété en considérant les contraintes résiduelles présentes au
sein de la microstructure (chapitre 4).

Enfin, les deux derniers chapitres sont consacrés a 1'étude de la déformation plastique a
haute température de ces composites in situ. Les résultats des expériences de fluage, réalisées
en compression a charge constante, sont présentés dans le chapitre 5. Le chapitre 6 vise a
corréler ces résultats avec les différents parametres microstructuraux et a proposer un
mécanisme de déformation en s'appuyant sur une étude en microscopie électronique en

transmission effectuée post mortem sur les éprouvettes déformées.






Chapitre 1 : Etat de |'art

1.1 Obijectifs du chapitre

Dans ce premier chapitre, il nous a paru important de rappeler un certain nombre de
points marquants concernant les céramiques eutectiques élaborées par solidification
dirigée. Ainsi, quelques éléments fondamentaux relatifs a la solidification des systemes
eutectiques seront abordés, puis les principaux résultats obtenus au cours des dernicres
années sur les composites céramiques in situ seront résumés.

1.2 Elaboration de systémes eutectiques a base d’oxydes par
solidification dirigée

Les systemes eutectiques préparés par solidification dirigée peuvent étre définis comme
des matériaux composites, obtenus in situ, constitués de deux phases monocristallines, et
présentant une microstructure complexe et homogene qui est a I’origine de leurs propriétés.
De ce fait, une grande partie des recherches menées sur ces matériaux a eu pour objectifs de
comprendre les relations liant microstructure et propriétés, et maitriser les conditions de
croissance permettant d’obtenir les microstructures désirées, en vue d’applications
spécifiques.

D’une maniere générale, les propriétés d’un matériau composite peuvent présenter un
caractere de type somme ou produit des propriétés des phases constituantes. Dans le premier
cas (somme), seules la fraction volumique des phases et leur distribution spatiale modifient
les propriétés qui sont, de toute fagon, limitées par les propriétés intrinséques de chacune des
phases (comme par exemple, la densité, la rigidité, ou la conductivité électrique). Dans le
second cas (produit), les propriétés sont modifiées par 1’interaction des phases aux interfaces,
et peuvent dépendre de facteurs tels que la périodicité, ou la dimension des phases (par
exemple, les interférences optiques, ou la dureté). En résumé, les propriétés mécaniques ou
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fonctionnelles des eutectiques préparés par solidification dirigée seront fortement dépendantes
de la microstructure (morphologie, forme et dimension des phases) obtenue au cours de
I’étape de solidification.

Dans ce paragraphe, aprés un bref panorama historique des eutectiques in situ, les
principes qui contrdlent la croissance eutectique au cours du procédé de fusion/solidification
seront décrits.

1.2.1 Systémes eutectiques oxyde — oxyde

De nombreuses études ont été menées sur les composites in situ a base d’oxydes, a
partir de la fin des années 70. Ces premiers travaux visaient a 1’obtention de microstructures
eutectiques régulieres (fibreuses ou lamellaires), et de nombreux résultats furent obtenus dans
des systemes a base d’Al,Os, ZrO,, MgO, MgAlO4 ou CaO. Ces recherches, souvent a
caractere fondamental, permirent de définir les conditions d’obtention des microstructures et
de caractériser, jusqu’a I’échelle atomique, les interfaces [Ashbrook, 1977 ; Revcolevschi,
1988].

En vue d’applications thermomécaniques, un certain nombre d’études a concerné plus
particulicrement des eutectiques a base d’alumine, le saphir présentant un excellent
comportement en fluage, selon son axe c. Le systeme pseudo-binaire Al,O; - ZrO, fut plus
spécifiquement étudié, 1’ajout d’Y,0Os permettant d’ajuster la forme cristallographique de la
phase zircone (cubique ou quadratique). Cependant, jusqu’a ces dix dernieres années, les
performances thermomécaniques des composites eutectiques in situ restaient modestes : ces
composés présentaient des caractéristiques trop rédhibitoires (contraintes résiduelles élevées,
microstructures trés anisotropes) pour envisager une utilisation en tant que matériaux de
structure.

Les résultats encourageants obtenus plus récemment au JUTEM' par Waku [Waku,
1997], sur le systeme Al,Os - Y3Als0,,, ont réactivé I'intérét porté a ces matériaux. En effet,
depuis ces travaux préliminaires, les composites céramiques, élaborés par solidification
dirigée, préparés dans les systemes Al,O; - Ln,O3 (oi Ln représente un élément lanthanide
ou 'yttrium), ont recu une attention particuliere. Ces composites in sifu, associant un
aluminate de lanthanide de structure grenat ou pérovskite (selon 1’élément lanthanide utilisé) a
une phase Al,O3;, présentent en effet des propriétés mécaniques remarquables pour des
matériaux a base d’oxydes [Waku, 1998b]. D’autres travaux, visant a améliorer certaines
propriétés (par exemple, la ténacité), ont été également développés, en étendant les recherches
a des systemes eutectiques ternaires [Pastor, 2001 ; Piquet, 2006].

' Japan Ultra-high Temperature Materials Research Center, Ube, Japon
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1.2.2 Rappels concernant la croissance eutectique couplée

Un des aspects cruciaux dans 1’étude des systemes eutectiques est la compréhension de
la croissance eutectique. Les travaux de Zener [Zener, 1946] puis Tiller [Tiller, 1958], sur des
systemes métalliques, ont permis de poser les bases de la compréhension de ce type de
croissance, qui a, depuis, été largement développé dans la littérature [Kurz, 1989 ; Magnin,
1991 ; Hecht, 2004].

Ces travaux ont montré que deux types de croissance eutectique peuvent avoir lieu
[Rutter, 1977] :

— La croissance couplée, pendant laquelle les phases eutectiques forment un front de
solidification commun, plan et isotherme, qui conduit généralement a des
microstructures lamellaires ou fibreuses,

— La croissance eutectique non couplée, pour laquelle les phases solides se forment
indépendamment, c'est-a-dire qu’une phase croit dans le liquide avant 1’autre, qui
comble I’espace laissé libre. L’interface solide/liquide est dans ce cas non plane,
et non isotherme.

La caractéristique principale des systemes Al,Os - Ln,O; étudiés est la croissance
couplée des phases eutectiques. Ce paragraphe a pour objet d’en décrire les principes majeurs.

1.2.2.] Principe de la croissance eutectique

La figure 1.1a schématise le processus de formation d’une microstructure d’un systéme
eutectique binaire o - . Ce processus peut se résumer de la maniere suivante : lorsque la
température de croissance Ty est inférieure a la température eutectique Tg (situation de
surfusion), la force motrice de la croissance des phases o et [ provient de la réduction
d’énergie libre du liquide, de composition Cg. La cristallisation de o et B conduit & un

équilibre entre les phases solides de compositions Cfx et CB, et la phase liquide. Pour

cristalliser a leurs compositions respectives, les phases solides rejettent I’autre soluté dans le
liquide. La composition du liquide, devant le front de solidification, n’est, par conséquent,

plus constante (voir figure 1.1b), et sa composition varie entre Cix et CB.

Ces valeurs limites sont imposées par les phénomenes de diffusion de matiere qui
interviennent parallelement au front de solidification (soit dans les directions x et y).
Cependant, les gradients de composition, AC =C(z) - Cg (pour les deux phases o et B),
diminuent de maniere exponentielle selon z, ce qui conduit a I’introduction d’une couche
limite 8., définie a partir du coefficient de diffusion des solutés dans le liquide D et de la
vitesse de croissance v, selon la relation 8, = 2D/v. La croissance couplée est produite par la

compétition entre les flux de diffusion latéraux (selon x et y), de grandeur caractéristique A, et
le flux perpendiculaire au front de croissance, de grandeur caractéristique O..
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Figure 1.1 (a) Schéma d’un diagramme Figure 1.2 Représentation schématique des
d’équilibre binaire présentant un point eutectique contributions des surfusions, chimique AT,
Cg — (b) Profil de composition dans le liquide, en de courbure AT; et cinétique AT, sur la
avant du front de solidification. surfusion totale AT,

1.2.2.2 Influence de la surfusion

La surfusion, définie par 1’écart de température AT, entre la température eutectique Tg
et la température de croissance Ty, peut se décomposer en trois termes :

AT, = AT, + AT, + AT, (1.1)

ou AT est la surfusion d’origine chimique, AT la surfusion provenant de la courbure des
interfaces solide/liquide et ATy la surfusion cinétique (liée a la vitesse de solidification). Cette
expression est schématisée en figure 1.2.

Pour chaque phase, le terme de surfusion chimique dépend directement de 1’écart a la
composition selon la relation :

AT. =-mAC (1.2)
ol my; est la pente du liquidus de la phase i (i = o ou B). Dans le cas ou les phases a et B

possedent la méme densité, le gradient de composition, et par conséquent le terme de

surfusion chimique, peut s’exprimer comme une fonction périodique selon x, de période A
[Jackson, 1966 ; Zheng, 2000].
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Le terme de surfusion lié a la courbure des phases provient de la présence de points
triples, solide a — solide B — liquide, sur le front de solidification, qui courbent I’interface
solide/liquide, localement, devant chaque lamelle. Cette courbure peut €tre assimilée a un
effet de capillarité et est inversement proportionnelle au rayon de courbure de I'interface
[Jackson, 1966]. Une autre expression du terme de surfusion de courbure peut s’écrire
[Llorca, 2006], pour une phase i (i= o ou P) :

_ 2I;sin(®,)
t

1

AT,

o.i

(1.3)

ou I est le coefficient de Gibbs-Thomson, et t; I’épaisseur de la lamelle. 6; est 1’angle au
point triple qui est défini par les conditions d’équilibre

Yo €08(0¢) = Yp cos(0p) et Yo sin(By) + V5 sin(Op) = Yop (1.4)

avec Y, I’énergie d’interface liquide/solide de la phase i et Yos I’énergie d’interface
solide/solide (voir figure 1.3).

La figure 1.3 indique que le terme de surfusion di a la courbure des interfaces
liquide/solide ATs provient en fait d’'une augmentation de I’énergie d’interfaces du systeme.
D’autre part, le terme de surfusion lié a la vitesse de solidification ATy est négligeable par
rapport aux deux termes que nous venons de détailler. Les évolutions des termes de surfusion
ATc et AT sont représentées sur la figure 1.4, dans le cas de fractions volumiques égales (soit
te = tg). Le terme de surfusion chimique ATc diminue lorsque A augmente. Par contre, le
terme de surfusion 1ié a la courbure des interfaces AT augmente avec A, c'est-a-dire que pour
des A grands (lamelles épaisses), la diffusion contrdle la croissance, alors que pour des faibles
valeurs de Mamellesfines, c’est la capillarité. Les évolutions de ATc et AT, engendrent une

surfusion minimale, AT, pour une valeur de A donnée.

D’apres Zener [Zener, 1946] puis Hunt et Jackson [Hunt, 1966], la croissance
eutectique intervient précisément lorsque la surfusion est minimale. Dans ces conditions, il est
alors possible d’écrire :

v N =K, (1.5)
A-AT,. =k, (1.6)

L’équation (1.5) relie, dans les conditions de croissance eutectique couplée,
I’espacement lamellaire a la vitesse de solidification. Elle n’est cependant valable que si la
longueur de diffusion dans le liquide est plus grande que I’espacement lamellaire, ce qui n’est
vérifié que pour des vitesses de croissance faibles.
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Figure 1.3 Interfaces liquide/solide dans le Figure 1.4 Evolution des termes de surfusion,
cas d’un eutectique a structure lamellaire en chimique AT et de courbure AT, en fonction de
équilibre mécanique. I’espacement lamellaire A : la somme de ces deux

contributions, AT, conduit a une

surfusion minimale AT ;.

1.2.2.3 Condiitions nécessaires @ la croissance eutectique couplée

La croissance couplée, qui intervient dans des conditions proches de celles décrites dans
le paragraphe précédent, permet d’obtenir des structures eutectiques régulieres. La structure
peut s’adapter a des instabilités de croissance locales grace au phénomene de « branching ».
Au cours de ce phénomene, les lamelles ou les batonnets peuvent changer de direction de
croissance, ou se regrouper, afin de rattraper les conditions de surfusion minimale (voir figure
L.5).

Figure 1.5 Exemple de « branching » : deux lamelles de phase 3 s’éloignent, ce qui déstabilise

le front de croissance devant les lamelles de phase o dans un premier temps, puis devant les
lamelles de phase 3. Si le systeme le permet, la lamelle de phase 3, dont le front de
solidification est déstabilisé, se divise en deux pour que le systeme revienne a un état proche de
I’équilibre, avec un front de solidification plan.
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Cela permet une certain degré de liberté dans les conditions de croissance. Cependant,
pour certains systémes, le phénomene de « branching » peut €tre perturbé : tout d’abord, si
une des phases eutectiques présente une croissance selon des directions cristallographiques
tres privilégiées, les changements de directions de croissance des lamelles seront difficiles. Ce
phénomene, tres fréquent pour les croissances d’oxydes, conduit a des instabilités du front de
croissance, et donc a des espacements lamellaires irréguliers. Une autre difficulté qui entrave
le phénomene de « branching » est un éventuel écart a la composition eutectique, qui peut
conduire a des croissances cellulaire ou dendritique.

En pratique, trois parametres contrélent la croissance eutectique couplée, et par
conséquent, la présence d’un front de solidification macroscopiquement plan :

— La vitesse de solidification v,
— Le gradient thermique de solidification Gr,
— L’écart a la composition eutectique AC.

Il a été démontré expérimentalement [Pefia, 2002 ; Piquet, 2006], dans le cas des
systemes eutectiques oxydes étudiés, que, pour un gradient thermique et un écart a la
composition donnés, le front de croissance est plan jusqu’a une certaine vitesse de
solidification critique v, a partir de laquelle des cellules commencent a apparaitre au sein de
la microstructure. Si la vitesse de solidification est encore augmentée, des dendrites de la
phase majoritaire apparaissent.

N

Ceci revient a considérer un rapport critique gradient thermique sur vitesse de
solidification : la croissance reste couplée tant que les conditions expérimentales induisent un
rapport inférieur au rapport critique (voir équation 1.7).

&<(&J (1.7)

A\ A\

critique

Ainsi, pour que la croissance couplée puisse avoir lieu, il faut que la vitesse de
solidification soit suffisamment faible, ou que le gradient thermique de solidification soit tres
important.

1.2.3 Techniques d'élaboration

Comme nous 1’avons expliqué dans le paragraphe précédent, la croissance homogene
des systemes eutectiques est intimement liée a la présence d’une interface liquide/solide
plane, a I’échelle microscopique et a I’échelle macroscopique. En effet, il est primordial
d’éviter une surfusion chimique trop importante (qui conduit a 1’obtention de dendrites) ou
une déstabilisation du front de solidification (qui entraine 1’apparition d’une structure
colonnaire). En pratique, ces conditions, similaires a celles requises pour 1’élaboration de
monocristaux, imposent de travailler avec un gradient thermique élevé dans la direction de
solidification.
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Les techniques d’élaboration disponibles pour la croissance eutectique peuvent étre
classées en deux catégories :

— Les méthodes pour lesquelles la fusion et la croissance s’effectuent dans un
creuset,

— Les méthodes de tirage a partir d’'un ménisque liquide.

Parmi les méthodes utilisant un creuset, la méthode Bridgman est la plus courante. Elle
permet I’élaboration de lingots de dimensions assez grandes (la seule limitation est la taille du
creuset). Le liquide eutectique est disposé dans un creuset de métal hautement réfractaire
(molybdene, tungsténe), qui est généralement chauffé par un suscepteur en graphite, lui-méme
chauffé par induction. La solidification dirigée s’établit lorsque le creuset est translaté en
dehors de la zone chaude du four. Les gradients thermiques généralement obtenus dans les
fours de type Bridgman sont inférieurs 2 10* K.cm™, et les vitesses de solidification doivent
par conséquent étre assez faibles (< 50 mm.h™), de manire 2 éviter une croissance
colonnaire. Ces conditions de croissance conduisent alors a des dimensions de phases plutot
grandes — voir équation (1.5).

La méthode Czochralski est assez similaire a la méthode Bridgman, a la différence que
le composé eutectique est tiré a partir du mélange liquide.

Des gradients thermiques beaucoup plus importants, accompagnés de vitesses de
solidification plus rapides, sont atteints pour des méthodes de zone fondue. En effet, pour ces
techniques d’élaboration, qui ne font intervenir qu’un faible volume de liquide, des gradients
thermiques de 1'ordre de 10° a 10* K.cm™ sont obtenus selon la méthode de chauffage
(chauffage laser, par concentration de rayonnements ou par induction HF) [Pefia, 2002]. Il en
résulte des microstructures beaucoup plus fines — voir équation (1.5) — que celles obtenues

avec la méthode Bridgman, par exemple [Sayir, 2000 ; Argon, 2001 ; Farmer, 2002].

Les relations, rappelées dans le paragraphe 1.2.2, entre les parametres de croissance et
la taille de la microstructure imposent des limites a la croissance eutectique. Le fait que les
techniques d’élaboration ne permettent pas les mémes conditions de croissance ajoute a ces
limites une forte dépendance de la taille de la microstructure, ainsi que de sa morphologie, en
fonction de la technique choisie.

1.3 Structures des céramiques eutectiques élaborées par
solidification dirigée

Les solides eutectiques préparés par solidification dirigée ont la particularité de
posséder une microstructure fine, avec des interfaces propres, c'est-a-dire sans couche
intermédiaire vitreuse (interphase), et des phases en relation d’épitaxie. Selon les conditions
d’élaboration mises en ceuvre, une grande variété de morphologies de microstructure, qui
controle les propriétés des matériaux sera également accessible.
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L’objet de ce paragraphe est ainsi de rappeler bricvement les travaux qui ont porté sur la
caractérisation structurale des céramiques eutectiques élaborées par solidification dirigée a
partir des systemes Al,O3 - LnyO3 (- ZrO,), avec principalement Ln = Y. Les résultats relatifs
a la caractérisation microstructurale ainsi que ceux concernant la cristallographie de ces
matériaux y seront donc présentés.

1.3.1 Microstructures des composites eutectiques élaborés par
solidification dirigée

1.3.1.1 Les différents types de microstructures eutectiques

Chacune des phases eutectiques croit avec ses propres caractéristiques
thermodynamiques. En pratique, cela se traduit par 1’adoption d’une croissance facettée
(certaines directions cristallographiques sont privilégiées pendant la croissance cristalline) ou
non facettée (pas de direction de croissance privilégiée) [Kurz, 1989]. Hunt et Jackson [Hunt,
1966] ont proposé un critere pour prédire la structure des composés eutectiques, en se basant
sur une classification empirique des cristaux monophasés selon leur mode de croissance, en
fonction du parametre de rugosité de surface o.. Ce parametre o peut s’écrire de la maniere
suivante :

_£AS,
=g~ (1.8)

ou & est un facteur cristallographique sans dimension, proche de 1, AS; I’entropie de fusion du
cristal considéré et R la constante des gaz parfaits.

Si a est supérieur a 2, 'interface liquide/solide est plane, et le cristal présentera un
mode de croissance facettée. Par contre, si o est inférieur a 2, ’interface liquide/solide est
beaucoup plus rugueuse, et la croissance sera non facettée.

Hunt et Jackson ont postulé que la morphologie de la microstructure eutectique
dépendait de I’entropie de fusion des phases eutectiques. Ils ont ainsi proposé une
classification qui permet de prédire la microstructure de solides eutectiques binaires selon le
type de croissance adopté par chaque phase eutectique :

— Si les deux phases présentent un parametre o inférieur a 2 (croissance non facettée
pour les deux phases), la croissance eutectique sera couplée, et la structure
eutectique sera fibreuse ou lamellaire,

— Si une des deux phases seulement présente un parametre o inférieur a 2
(croissance facettée / croissance non facettée), la structure eutectique sera
irréguliere, mais la croissance eutectique toujours couplée,
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— Enfin, si les deux phases présentent un parametre o supérieur a 2 (croissance
facettée pour les deux phases), les deux phases cristallisent indépendamment 1’une
de I’autre, ce qui induit une croissance eutectique qui n’est plus couplée.

Ce dernier type de croissance est commun pour les matériaux non métalliques, car ils
possedent généralement des entropies de fusion élevées. Toutefois, la classification de Hunt et
Jackson ne s’applique pas forcément a tous les systemes eutectiques céramiques [Stubican,
1981]. Viechnicki et Schmid ont par exemple réussi a obtenir, pour le systetme eutectique
AL O3 - Y3Al50,, des microstructures colonnaires en utilisant un four Bridgman [Viechnicki,
1969].

1.3.1.2 Morphologies des microstructures des céramiques eufectiques
élaborées a partir des systemes Al,O; - Ln,O,

Méme si le parametre oo — voir équation (1.8) — n’est pas connu pour la majorité des
phases étudiées dans ce travail, les matériaux oxydes montrent, généralement, une forte
tendance a la croissance cristalline facettée, due a leur entropie de fusion tres élevée (voir
tableau 1.1).

La tendance d’une phase donnée a développer des facettes peut Etre établie
expérimentalement en observant, pour des compositions hors eutectique, la morphologie des
domaines de phase primaires [Farmer, 2002].

Des facettes sont toujours observées dans le cas de I’alumine et des aluminates de terres
rares, indiquant ainsi que ces phases possedent des entropies de fusion élevées. Cette tendance
a produire des facettes indique que pour des compositions eutectiques, des structures
irrégulieres seront obtenues.

COI’HpOSé A1203 ZI‘OZ MgO NiO CoO MgA1204 Y3Al5012

AHgysion/RTtusion 5,75 3,55 3,01 2,94 3,15 9,82 36,08

Tableau 1.1 Valeurs d’entropies de fusion de quelques matériaux oxydes [Fabrichnaya, 2001 ;
Llorca, 2006].

L’exemple le plus frappant de microstructure irréguliere concerne le composite
eutectique élaboré par solidification dirigée associant une phase alumine Al,Os a un aluminate
d’yttrium Y3AlsOp2 (YAG). Ce composite in situ, dont une micrographie est représentée
figure 1.6, présente une microstructure constituée d’un réseau tridimensionnel, isotrope et
interconnecté.

[’extension aux systémes eutectiques ternaires par ajout de zircone permet d’affiner les
domaines de phases, comme 1’indique la figure 1.7. Malgré I’affinement constaté de la
microstructure, les phases alumine et grenat ou pérovskite gardent leur caractere
interconnecté. La phase zircone se présente en effet sous la forme d’une fine dispersion de
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nodules, localisés essentiellement aux interfaces entre les deux autres phases. Les interfaces

entre les phases eutectiques présentent de grands domaines facettés.

Figure 1.6 Microstructure typique d’un

composite in situ de composition eutectique
ALO; - Y3Al504, élaboré par
solidification dirigée (Four a image - vitesse de
solidification : 5 mm.h™") [Piquet, 2006]".

ISR
e
A

/G

Figure 1.8 (a) Image 3D de la microstructure
du composite in situ Al,O; - YAG obtenue par
tomographie X — (b) Séquence de coupes
perpendiculaires  la direction de croissance’
[Yasuda, 2005].

2 La phase alumine apparait en noir.

Figure 1.7 Microstructure typique d’un
composite in situ de composition eutectique
AL Os - Y;3Al50y; - ZrO, élaboré par

solidification dirigée (Four Bridgman - vitesse de

solidification : 14 mm.h™") [Piquet, 2006]°.

Figure 1.9 Micrographie MEB de la
morphologie des domaines de phases YAG

dans le composite in situ Al,O; - YAG
[Nakagawa, 2005].

® La phase alumine apparait en noir, et la zircone en blanc.

4 L’alumine apparait en blanc.
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Plusieurs études récentes ont démontré le caracteére continu et tridimensionnel de cette
microstructure. Yasuda et al. [Yasuda, 2005] ont, par exemple, utilisé la tomographie des
Rayons X a haute résolution pour montrer la continuité des domaines de chaque phase (voir
figure 1.8). Nakagawa er al. [Nakagawa, 2005] ont, eux, observé le squelette de la phase
YAG (voir figure 1.9), apres avoir éliminé la phase alumine par un recuit a haute température
en présence de graphite. De tels recuits effectués sous air, a des températures supérieures a
1500°C, permettent la formation d’oxycarbures d’aluminium trés volatils [Folomeikin,
2006a ; Folomeikin, 2006b]. Néanmoins, la modélisation de la génération de ce type de
microstructures n’a, pour I’instant, été que tres peu étudiée [Kaiden, 2002]. Les travaux de
Kaiden et al., qui reposent sur un modele basé sur une représentation cellulaire du matériau
solidifié, reproduisent assez bien les microstructures observées pour certains systémes
Al;O3 - Ln,O3 (Ln représentant un élément lanthanide ou 1’ yttrium).

Pour plusieurs systemes Al,O; - Ln,Os3, la solidification dirigée conduit a I’obtention de
microstructures interconnectées associant une phase alumine a un aluminate de terre rare,
comme celle présentée figure 1.6. Ces différents systémes présentent tous une microstructure
constituée d’un réseau interconnecté des deux phases. Quelques différences au niveau des
dimensions des domaines de phases, ainsi qu’au niveau de la morphologie des interfaces,
existent néanmoins d’un composite in situ a 'autre [Waku, 1997 ; Piquet, 2006]. En
particulier, pour 1’élément Y, les domaines de phases montrent des dimensions trois a cinq
fois plus importantes que pour les autres systémes.

1.3.1.3 Influence des conditions d’élaboration sur la microstructure

La relation (1.5) indique que, pour un gradient thermique dans la direction de
solidification donné, la modification de la vitesse de solidification va influencer, dans un
premier temps, la taille de la microstructure. Si la modification de la vitesse entraine un
éloignement des conditions de croissance couplée (voir figure 1.4), la morphologie de la
microstructure peut également évoluer.

Cet effet a été mis en évidence par Piquet [Piquet, 2005 ; Piquet, 2006], pour les
systemes Al,Oj3 - LnyO3 élaborés a 1’aide d’un four a image. Un léger affinement de la
microstructure pour des vitesses de solidification inférieures 2 20 mm.h"' a été observé. Puis,
au-dela de 30 mm.h™', le mode de croissance change, en passant 2 une croissance colonnaire.
Les microstructures obtenues avec ces vitesses d’élaboration restent assez grossieres (voir
figure 1.6). Le gradient thermique limite donc I'utilisation de ce moyen d’élaboration a des
vitesses de solidification assez faibles. Pour élaborer des céramiques eutectiques présentant
une microstructure plus fine, I'utilisation de méthodes disposant de gradients thermiques plus
élevés se révele nécessaire. Plusieurs études ont ainsi porté sur 1’élaboration de composites
céramiques in situ dont la fusion a été réalisée par chauffage laser [Calderon-Moreno, 2004a ;
Calderon-Moreno, 2004b ; Calderon-Moreno, 2005]. Ce mode de chauffage offre 1’acces,
comme indiqué au paragraphe 1.2.3, a des gradients thermiques tres élevés dans la direction
de solidification, tout en conservant une croissance couplée des phases eutectiques. Dans de
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telles conditions, des microstructures beaucoup plus fines que celle présentée figure 1.6 sont
accessibles pour les mémes systemes de départ. Certains travaux ont ainsi montré la
possibilité de conserver une croissance couplée pour des vitesses de solidification de I’ordre
de plusieurs centimetres par heure [Pefia, 2006].

Toutefois, si le chauffage laser permet un gradient thermique élevé dans la direction de
solidification, et donc 1’obtention de microstructures affinées, il induit également des
gradients thermiques élevés dans le plan du front de solidification. Ainsi, les échantillons
élaborés par cette méthode sont obligatoirement de treés faible diametre (au maximum
1,5 mm) [Su, 2007 ; Su, 2008a ; Su, 2008b].

Trés récemment, Harada et al. [Harada, 2008] ont pu obtenir des microstructures
similaires a celles provenant d’une élaboration par fusion laser, mais en utilisant un procédé
d’élaboration différent. Ce procédé consiste a élaborer un verre a la composition eutectique
désirée par fusion, puis trempe. Le matériau amorphe ainsi obtenu est alors broyé puis fritté
par SPS (Spark Plasma Sintering). Dans ce cas, le caractere monocristallin de la
microstructure est perdu, a I’échelle de I’échantillon, mais une structure interconnectée
submicronique apparait au sein des grains.

1.3.2 Cristallographie des composites /n sifu

Un aspect important des céramiques a base d’oxydes élaborées par solidification dirigée
concerne leur cristallographie. En effet, les phases eutectiques monocristallines cristallisent
préférentiellement selon des directions cristallographiques bien définies. Ces directions ne
correspondent pas forcément aux directions de croissance facile de chaque phase considérée
séparément, mais s’adaptent pour vérifier des conditions d’énergie interfaciale minimale. La
stabilit¢ des composés eutectiques, ainsi que la majorité de leurs propriétés physiques,
dépendent des propriétés interfaciales. Ainsi, la caractérisation des interfaces (a la fois
structurale et chimique) et la détermination des relations d’orientation entre les phases
eutectiques oxydes se révélaient nécessaires.

1.3.2.1 Directions de croissance et relations d’orientation

Les relations cristallographiques entre les phases eutectiques sont définies par deux
criteres :

— Le plan d’interface, défini par les plans (hikili)o et (hikil)g qui lui sont
paralleles,

— Ladirection de croissance définie par les directions [hokslb]q et [hokolo]g.

Ces informations peuvent €tre obtenues par microscopie électronique par transmission
(MET), en effectuant des clichés de diffraction en sélection d’aire au niveau des interfaces.

Des observations effectuées sur des lames minces découpées perpendiculairement a la
direction de croissance permettent d’obtenir a la fois les directions de croissance de chacune
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des phases, et, par superposition des réseaux réciproques, les directions cristallographiques
communes aux deux structures cristallines.

Les relations d’orientation des eutectiques oxydes suivent les regles générales qui ont
été établies pour différents systeémes céramiques [Stubican, 1981 ; Revcolevschi, 1988 ;
Mazerolles, 2005 ; Llorca, 2006] : I'interface se caractérise par une minimisation de 1’énergie
interfaciale (parametres cristallins et orientations des réseaux des phases eutectiques) et
I’équilibre des charges ioniques (pour atteindre la neutralité de I’interface). D’apres ces
études, les principes suivants ont été dégagés :

— Les directions de croissance eutectique correspondent a des directions
cristallographiques bien définies, et sont liées aux relations d’orientation entre les
phases (qui sont uniques dans la majorité des cas),

— Des réseaux parfaitement alignés produisent des interfaces planes : les interfaces
correspondent généralement a des arrangements denses,

— Le mode de croissance est généralement imposé par la phase majoritaire.

Cependant, il est possible de rencontrer des écarts de quelques degrés par rapport a des
directions cristallographiques simples [Sakata, 2005]. Ces écarts peuvent €tre causés soit par
des contraintes liées a un meilleur accord des structures, d’un point de vue énergétique, soit a
des variations locales des conditions de croissance [Waku, 1998d].

Quelques exemples de ces relations d’orientation sont donnés pour différents systemes
dans le tableau 1.2. Y figurent, notamment, des relations concernant les microstructures
tridimensionnelles de certains systemes Al,O; - LnyO3. Les regles générales énoncées
précédemment sont bien vérifiées dans le cas des microstructures fibreuses ou lamellaires.
Pour les microstructures interconnectées, la direction de croissance préférentielle de

I’alumine, observée pour nos échantillons, est [OITO], et la direction de la seconde phase est

probablement imposée par les relations d’orientation aux interfaces. Les résultats obtenus sur
I’eutectique Al,O3 - YAG - ZrO; confirment cette hypotheése, puisque la direction de
croissance de la phase grenat est différente de celle de I’eutectique Al,O3 - YAG, alors que les
directions de croissance et les relations d’orientation des phases alumine et zircone
correspondent, elles, a celles observées dans le systeme binaire Al,O3 - ZrO,.
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5

Directions de

Relations

Systeme eutectique  Morphologie croissance & orientation Référence
ALO; - ZrO, fib. [o1T0] /[001],  (21710) //100),  [Mazerolles, 1986]
MgAl,O, - MgO fib. [111], o /1], - [Stubican, 1981]
MeO - ZrO, fib. [LTo] #fi10],  (111), /(111), [Echigoya, 1985]
CaZrOs - ZrO, lam. [110], //[011], {l To)Z //(100),. [Mazerolles, 2005]
NiO - ZrO, lam. [100], /=1 TO]N (002),//(111),  [Revcolevschi, 1993]
ALO; -YAG int. [1To0] #T11],  (0001),//(112), [Frazer, 2001]
ALLO; - GdAP int. [or1o] #/[o10].  [2110] /[112],  [Mazerolles, 2005]
T T

Tableau 1.2 Cristallographie de quelques céramiques eutectiques élaborées par

solidification dirigée.

Les études en diffraction électronique permettent de déterminer les relations d’épitaxie

entre les phases a partir de I’analyse des réseaux réciproques. L’observation du réseau direct

au niveau des interfaces permet de visualiser la maniere dont s’accordent les phases

eutectiques, et de déceler, éventuellement, des phases secondaires cristallisées ou vitreuses
[Waku, 1998b ; Waku, 2001 ; Waku, 2002 ; Mazerolles, 2005 ; Waku, 2005 ; Piquet, 2006].
Le moyen principalement utilisé pour obtenir ces informations est la microscopie électronique

par transmission a haute résolution (METHR), qui permet 1’observation directe des structures

atomiques. Des exemples d’images d’interfaces observées a haute résolution sont présentées

en figure 1.10.

Ces observations des interfaces en microscopie €lectronique par transmission a haute

résolution [Piquet, 2005 ; Piquet, 2006] ont permis de vérifier deux points importants :

— Les phases eutectiques sont en relation d’épitaxie, et 1’accommodation des

réseaux cristallins est réalisée par des défauts d’interfaces, répartis de maniere

périodique le long des interfaces,

— Aucune phase intermédiaire (interphase), susceptible de dégrader les propriétés

mécaniques a haute température, n’a été détectée aux interfaces entre phases.

> Morphologies de la microstructure : fib. : fibres ; lam. : lamelles ; int. : interconnectée.
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SR
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Figure 1.10 Images MET haute résolution réalisées sur des composites in situ a base d’oxydes :
(a) interface Al,O3/YAG (systeme binaire Al,O; - YAG) [Piquet, 2006] — (b) interface
YAG/ZrO, (systeme ternaire Al,O; - YAG - ZrO,) [Waku, 2002].

1.3.2.2 Homogénéité cristalline

Les études MET par diffraction électronique sur lames minces donnent une information
cristallographique locale. La technique EBSD (Electron BackScattered Diffraction) permet
également de réaliser, sur des échantillons massifs, des cartographies des orientations
cristallines, sur plusieurs mm?®. Dans le cas d’un matériau polycristallin, une texture
éventuelle peut ainsi €tre mise en évidence, ainsi que des désorientations entre grains
adjacents. Ces études EBSD, réalisées sur les composites in situ élaborés au laboratoire, ont
permis de vérifier le caractere monocristallin de chaque phase [Piquet, 2005 ; Piquet, 2006].
Un exemple de cartographie d’orientations est représenté en figure 1.11.

Pour établir ces cartographies d'orientations, ou figures de poles inverses, le triangle
stéréographique est référencé a des codes de couleurs. Il est alors possible de visualiser
d’éventuelles hétérogénéités d'orientation, et, donc, des grains différents séparés par un joint
de grains.

Dans I’exemple présenté, pour la phase YAG, la seule couleur observée indique une
orientation cristalline unique proche de la direction [110], d’apres la couleur qui lui est
associée dans le triangle stéréographique (voir figure 1.11b). Dans le cas de la phase alumine
(figure 1.11a), les deux couleurs visibles indiquent deux directions de croissance [1010] et

[OITO]. Les domaines de phase alumine sont en relation de macle, et les deux directions de

croissance observées pour cette phase sont, d’un point de vue cristallographique, équivalentes.
Le maclage de I’alumine a également été mis en évidence par Frazer et al. [Frazer, 2001]. Les
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cartographies d’orientation réalisées montrent que 1’orientation des phases eutectiques est

conservée sur de grandes surfaces.
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Figure 1.11 Cartographies d’orientations, triangles stéréographiques associés et figures de
podles de chaque phase, réalisées sur le composite in situ Al,O; - YAG : (a) cas de la phase
Al,O5 — (b) cas de la phase YAG [Piquet, 2006].

D’autre part, les figures de pdles mettent en évidence 1'alignement, a quelques degrés
pres, de la direction de croissance (centre du cercle stéréo) avec les axes [110] de la phase
YAG, et r100] de la phase ALO;. Par ailleurs, la superposition de pdles (0001)

Al,O4

(1 1 2)YAG (cercles rouge sur la figure 1.11) indique une seconde relation d'orientation entre les

deux phases. Cette étude EBSD confirme les directions de croissance et les relations
d’orientation déterminées par microscopie électronique en transmission (voir tableau 1.2).

Les analyses EBSD effectuées sur d’autres eutectiques, préparés a partir des systemes
AlLO3 - LnyO3, ont conduit a des résultats similaires, démontrant ainsi leur homogénéité
cristalline [Piquet, 2006]. Ces résultats prouvent que les conditions d’élaboration sont bien
controlées, et permettent d’obtenir des barreaux dont I’orientation cristallographique est
reproductible.

1.4 Stabilité microstructurale et chimique

Les matériaux a base d’oxydes présentent une stabilité thermique trés intéressante,
surtout au contact d’atmospheres oxydantes. Le développement des céramiques eutectiques a
base d’oxydes élaborées par solidification dirigée a été guidé, en partie, par le besoin en
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matériaux pouvant résister a des températures tres €élevées (supérieures a 1 500°C) pendant
des temps longs (plusieurs centaines d’heures) [Hirano, 2005]. En effet, la plupart des
matériaux céramiques couramment utilisés ne peuvent résister a des températures élevées, que
ce soit a cause de problemes d’oxydation ou d’une ruine des propriétés mécaniques. Par
exemple, des monocristaux d’alumine ou de zircone quadratique voient leurs propriétés
mécaniques chuter rapidement avec la température, en raison, respectivement, de phénomenes
de rupture sous-critique (rupture a une contrainte inférieure a celle définie par le facteur
d’intensité de contrainte critique Ky, intrinseque au matériau) et de corrosion sous contrainte,
intervenant des 600°C sous air [Newcomb, 1993 ; Ridruejo, 2005]. La stabilité thermique de
la microstructure des composites in situ préparés dans les systemes Al,Os - Ln,O3 a donc fait
I’objet de plusieurs études, dont les principaux résultats sont synthétisés dans ce paragraphe.

1.4.1 Stabilité thermique de la microstructure

En regle générale, les microstructures eutectiques subissent peu de phénomenes de
grossissement lors de recuits prolongés a haute température [Ardell, 1999]. Dans certains cas,
des modeles ont été développés pour expliquer le grossissement des microstructures
eutectiques lamellaires ou fibreuses, notamment par 1’apparition de bulbes sur les batonnets
[Llorca, 2006]. Pour les microstructures interconnectées qui nous concernent, peu de
phénomenes de grossissement ont été mis en évidence.

Piquet a étudié la stabilit¢é de la microstructure de certains composites in situ
AlLO3 - LnyO3 en cyclage thermique entre 300°C et 1 500°C [Piquet, 2006]. Ses conclusions
indiquent une faible évolution microstructurale apres plusieurs cycles thermiques.

D’autres travaux ont montré 1’excellente stabilité de la microstructure a des
températures proches de la température eutectique : aucun grossissement de la microstructure
n’a été détecté apres des recuits de plusieurs centaines d’heures, sous air, et a 1 700°C, pour
les composites in situ Al,O3 - YAG et Al,O; - GAAP [Waku, 1998c ; Waku, 1998b ;
Nakagawa, 2005]. Des travaux complémentaires ont montré que ce systeme eutectique ne
montre pas de variation de masse ou de volume apres des recuits de 20 h a 1 800°C sous
argon, ou air sec (a titre de comparaison, la température du point eutectique entre les phases
Al,O3 et YAG est de I’ordre de 1 820°C [Levin, 1975]). Ces résultats s’accordent avec 1’étude
de Mah et al. [Mah, 1997b], qui a montré la stabilit¢ des composés issus du diagramme
pseudo-binaire Al,O3 - YAG en atmosphere oxydante, entre 1 500°C et 1 650°C.

Ces résultats sont a comparer avec ceux obtenus par Pefa et al. [Pefia, 2002] sur le
systeme Al,Os - ZrO,, présentant une microstructure fibreuse, et dont la microstructure subit
un grossissement beaucoup plus marqué.

Les composites in situ préparés a partir des systemes Al,Os - Ln,O3 montrent une bonne
résistance au grossissement microstructural global. Quelques études ont toutefois signalé des
traces de grossissement de la microstructure localisées a la surface de fibres du systeme
eutectique Al,O3 - YAG [Farmer, 1995 ; Yang, 1996 ; Matson, 1999].
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1.4.2 Résistance a la corrosion

A haute température, la vapeur d’eau peut constituer une espece corrosive néfaste.
L’effet de I’humidité sur la stabilit¢é a haute température de plusieurs eutectiques
AlL,Os; - Ln,O; a donc été étudié [Bahlawane, 2000 ; Otsuka, 2005b ; Otsuka, 2005a].
Quelques résultats de perte de masse, a 1 500°C, sous atmosphere d’argon humide (pression
partielle de vapeur d’eau: 0,15 MPa, pression totale : 0,6 MPa) sont représentés en figure
1.12. La perte de masse des composites in situ a base d’oxydes, méme si elle s’accélere au fur
et a mesure, reste toutefois négligeable par rapport a celle des céramiques a base de silicium,
soumises a des conditions similaires (1 500 °C, pression partielle de vapeur d’eau : 33 kPa).
La perte de masse de ces céramiques eutectiques peut étre expliquée par la décomposition, a
haute température, de la phase alumine en hydroxyde d’aluminium AI(OH); gazeux [Tai,

1999 ; Opila, 2004].

Pour les trois céramiques eutectiques étudiées, la corrosion a haute température par la
vapeur d’eau se traduit, au niveau de la microstructure, par une évolution localisée des
interfaces entre les phases eutectiques. Par contre, ces évolutions de microstructure ne
semblent pas affecter la résistance mécanique de ces matériaux [Bahlawane, 2000].

La résistance a la corrosion des composites in situ par d’autres especes que la vapeur
d’eau n’a pas été tres étudiée. Mah et al. [Mah, 1997b] montrent cependant que les aluminates
d’yttrium se corrodent rapidement a 1500°C sous air en présence de CO, ainsi que sous vide,
au voisinage de carbure de silicium massif. Cette étude doit toutefois €tre nuancée, au vu des
résultats obtenus par Otsuka et al. [Otsuka, 2003 ; Otsuka, 2005a]. En effet, ces études ont
montré que le composite in situ Al,O3 - YAG est stable a 1500°C, en présence de gaz de
combustion, ou de poussiere d’oxyde de vanadium V,0s.
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Figure 1.12 Perte de masse de plusieurs composites in situ au cours du temps a 1 500°C, sous
atmosphere d’argon humide. Des résultats obtenus sur du SiC et du Si;Ny4, dans des conditions
similaires, ont été reportés sur le graphique [Llorca, 2006].
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1.5 Contraintes résiduelles

1.5.1 Origine des contraintes internes

Les céramiques eutectiques a base d’oxydes €laborées par solidification dirigée sont,
par définition, préparées a partir de I’état fondu. La réaction eutectique, qui s’effectue a tres
haute température, conduit a la nucléation de deux ou trois phases eutectiques, présentant des
coefficients de dilatation thermique parfois tres différents. La différence de comportement a la
dilatation thermique induit des contraintes internes d’origine thermique lorsque le matériau
eutectique refroidit. Ces contraintes thermiques ne peuvent pas, au cours du refroidissement,
étre relaxées, car la déformation plastique des céramiques oxydes reste limitée. Ainsi, dans les
systemes eutectiques a base d’oxydes, les niveaux de contraintes internes peuvent étre tres
élevés. La nature fortement anisotrope, d’un point de vue cristallographique, de la
microstructure introduit une difficulté supplémentaire. En effet, les coefficients de dilatation
peuvent étre tres différents selon la direction cristallographique pour une méme structure (par
exemple, Al,O3). La rigidité des interfaces qui présentent une excellente cohésion (voir
tableau 1.2), offre généralement peu de possibilités pour accommoder ces différences.

Par ailleurs, le niveau des contraintes internes ne dépend pas seulement des coefficients
de dilatation thermique des phases eutectiques, mais également de parametres
microstructuraux, tels que la morphologie de la microstructure eutectique, ou encore du
développement de mécanismes de relaxation de ces contraintes. L’amplitude des contraintes
internes peut également dépendre de transformations de phases, comme c’est le cas pour les
eutectiques contenant une phase zircone non stabilisée. En effet, la phase ZrO, subit une
transformation martensitique aux alentours de 900°C (variété tétragonale <> variété
monoclinique), qui est associée a une augmentation de volume de 4,7% [Harlan, 2002].

1.5.2 Techniques de détermination des contraintes résiduelles

Les contraintes résiduelles dans les céramiques eutectiques ont été mesurées par des
méthodes faisant intervenir la diffraction des rayons X [Dickey, 1997 ; Dickey, 1999], la
diffraction de neutrons [Brewer, 2003], ainsi que des méthodes piézo-spectroscopiques
[Pardo, 2000 ; Harlan, 2002 ; Merino, 2002 ; Orera, 2002 ; Llorca, 2004 ; Gouadec, 2005].

Les méthodes de diffraction des rayons X et des neutrons se basent sur les
modifications, engendrées par la présence des contraintes résiduelles, des distances
réticulaires des réseaux cristallins de chaque phase. En rapportant les distances inter-planaires
mesurées sur les composites eutectiques a celles des phases individuelles non soumises a une
contrainte interne, il est possible, grace aux tenseurs de raideur des phases, de remonter a une
estimation des contraintes internes. Néanmoins, 1’erreur sur les mesures de distances
inter-réticulaires conduit souvent a des déterminations imprécises. Les méthodes basées sur
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I’effet piézo-spectroscopique (défini par le déplacement de certaines bandes spectroscopiques
— raies d’émission ou Raman — induit par la présence de contraintes) sont plus précises, car
elles permettent un calcul direct de la contrainte. Ainsi, la fluorescence des impuretés de
chrome présentes dans la structure corindon a été largement étudiée afin de déterminer le
niveau de contraintes dans des monocristaux d’alumine [He, 1995]. Cette méthode a été
appliquée a la mesure de contraintes internes dans les composites in situ préparés dans les
systemes Al,O3 - ZrO; et Al,O3 - LnyOs, et a été utilisée au cours de cette étude.

1.5.3 Estimation des contraintes résiduelles dans les céramiques
eutectiques élaborées par solidification dirigée

L’état de contraintes résiduelles, pour les composites eutectiques in sifu, constitue une
donnée importante, ces matériaux étant composés de phases intrinsequement fragiles. Les
contraintes vont affecter les propriétés mécaniques, surtout a température ambiante. Plusieurs
travaux ont été consacrés a la détermination des contraintes résiduelles au sein des céramiques
eutectiques a base d’oxydes élaborées par solidification dirigée.

Les résultats récents, obtenus pour les eutectiques Al,O3 - Ln,O3, montrent un niveau de
contraintes globalement plus faible (de I’ordre de la centaine de MPa, en valeur absolue) que
d’autres céramiques eutectiques élaborées par solidification dirigée [Dickey, 1999 ; Gouadec,
2005]. Les systemes eutectiques Al,Os-(c)ZrO, [Harlan, 2002 ; Merino, 2002] et
NiO - (c)ZrO; [Dickey, 1997] présentent des niveaux de contraintes résiduelles beaucoup plus
élevés, voisins du GPa dans chaque phase, en valeur absolue.

1.6 Comportement mécanique

Les propriétés mécaniques des composites in sifu sont fortement dépendantes a la fois
des propriétés intrinseques de chacune des phases (liaisons fortes iono-covalentes entre les
atomes), des interfaces, qui assurent une forte cohésion entre les phases, et de la nature de la
microstructure (isotrope ou anisotrope). Les liaisons iono-covalentes conduisent a des
matériaux durs et fragiles présentant des constantes d’élasticité élevées, ainsi qu’une
température de fusion haute. De plus, la déformation plastique de tels matériaux ne peut
intervenir qu’a des températures élevées, et par des mécanismes tres différents de ceux
rencontrés dans les matériaux polycristallins, du fait de la quasi-impossibilité de glissement
aux joints.

Les céramiques eutectiques élaborées par solidification dirigée a partir des systemes
AlLO3 - LnyO3 possedent des orientations cristallographiques bien définies et ne présentent
pas, ou tres peu, de joints de grains (voir paragraphe 1.3.2), ce qui leur confere, a haute
température, des propriétés mécaniques similaires a celles d’'un monocristal. De plus, la faible
dimension des domaines de phases limite la taille des défauts critiques qui contrdle la
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résistance a la rupture de ces matériaux. Enfin, la présence de nombreuses interfaces, sans
phase intermédiaire, et le niveau de contraintes résiduelles peuvent améliorer la ténacité de
ces matériaux. Les propriétés mécaniques des eutectiques préparés dans les systemes Al,Os -
Ln,0s3, qui nous intéressent dans ce mémoire, ont fait 1’objet d’un certain nombre d’études,
au cours de ces dernieres années, et leurs résultats sont résumés dans les paragraphes ci-
dessous. Il est cependant important de préciser les conditions expérimentales, les composites
eutectiques ayant été testés sous forme de fibres, ou bien d’éprouvettes massives.

1.6.1 Modules d’élasticité

Les données expérimentales concernant les modules d’élasticité des céramiques
eutectiques élaborées par solidification dirigée sont peu nombreuses, du fait de la faible
disponibilité d’échantillons de grande dimension pour réaliser les mesures, et d’une rigidité
élevée qui nécessite des techniques non-standard pour mesurer la déformation. Seules
quelques études ont donné lieu a la mesure de modules d’Young.

Les résultats, obtenus par mesure de la fréquence de résonance de barreaux excités en
flexion, proposés par Pastor et al. [Pastor, 2001] sont résumés dans le tableau 1.3. Ces
mesures sont en bon accord avec les modules calculés, par les mémes auteurs, a partir d’un
modele auto-cohérent, pour le systeme Al,O3; - YAG. Compte tenu des valeurs des modules
des phases constituantes, le module de ces composites in situ suit globalement une loi des
mélanges, peu modifiée par la nature de la microstructure.

Systeme eutectique  Module théorique Mesure expérimentale Référence
Al O3 - (¢)ZrO, 370 GPa 343 £7 GPa [Pastor, 2001]
AlL,Os3 - YAG 340 GPa 340 £ 3 GPa [Llorca, 2006]

Tableau 1.3 Valeurs expérimentales, a température ambiante, des modules d’ Young des
composites in situ Al,O; - (¢)ZrO, et Al,O3 - YAG, comparées a des estimations calculées a
partir d’un modele auto-cohérent.

L’évolution, avec la température, du module d’Young du systeme eutectique Al,O; -
YAG a également été étudiée, et les résultats sont présentés en figure 1.13. Pastor et Llorca
(travaux non publiés, cités dans [Llorca, 2006]) ont mesuré ces modules d’élasticité a partir
du déplacement de la traverse pendant le déchargement lors d’essais de flexion 3 points,
réalisés sur des barreaux parallélépipédiques. Les résultats ont montré la constance du module
d’Young de ce systeme jusqu’a des températures proches de 1300°C. Ochiai et al. ont observé
[Ochiai, 2001b], par la méthode de I’écho d’ondes supersoniques pulsées (supersonic wave
pulse echo method), une décroissance linéaire du module d’Young en fonction de la
température, selon la loi :

E,,=345-0,0361-T (1.8)
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ou Eay est le module d’Young du composite in situ, exprimé en GPa, et T la température,
exprimée en K.
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Figure 1.13 Evolution du module d’Young du composite in situ Al,O; - YAG en fonction de la
température [Ochiai, 2001b ; Llorca, 2006]. La température eutectique, T, est indiquée a titre
de comparaison.

Bien que ces deux études ne montrent pas le méme type de dépendance vis-a-vis de la
température, on peut considérer que les valeurs mesurées du module d’Young restent d’un
ordre de grandeur comparable et sont également tres proches a haute température (voir figure
1.13).

1.6.2 Résistance a la rupture

1.6.2.1 A température ambiante

Les données concernant la résistance a la rupture des céramiques de composition
eutectique élaborées par solidification dirigée sont plus nombreuses. Les valeurs de contrainte
a la rupture déterminées, au cours d’essais de flexion, sur quelques composites in situ,
préparés dans les systemes Al,Os - Lny O3 (- ZrO,), sont rassemblées dans le tableau 1.4.
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Systeme eutectique  Grupwre (MPa) Référence
AlLOs - YAG 310 a 390 [Waku, 1996 ; Waku, 2001]
ALO; - ErAG 350 a 430 [Waku, 2001]
ALO; - GAAP ~ 690 [Waku, 1997]

AlOs - YAG - ZrO, ~ 640 [Waku, 2002]

Tableau 1.4 Valeurs des contraintes a la rupture, mesurées en flexion 3 points, de plusieurs
composites in situ préparés dans les systemes Al,O; - Ln,0; (- ZrO,) :
élaboration au four Bridgman, & 5 mm.h™".

Les valeurs du tableau 1.4 indiquent que :

— Le composite in situ Al,0O3 - YAG, qui présente la taille de microstructure la plus
large, possede une résistance a la rupture plus faible que le systeme Al,Os - ErAG,
qui associe les mémes formes cristallographiques, mais dont la taille des domaines
de phases est plus petite (voir paragraphe 1.3.1). La taille de la microstructure a
donc un léger effet sur la résistance a la rupture.

— Le systeme eutectique Al,O3; - GAP, associant une phase alumine a une phase
pérovskite, et dont la taille des domaines de phases est similaire au systeme
AlL,O3 - ErAG, possede également une résistance a la rupture accrue.

— L’ajout d’une troisieme phase zircone permet également une augmentation
notable de la contrainte a la rupture par rapport au systéme binaire correspondant
(dans le tableau 1.4, Al,O3 - YAG et Al;,O3 - YAG - ZrO,). Si la phase de zircone
a un effet sur le niveau de contraintes résiduelles, 1’ajout de cette phase permet
également de diminuer sensiblement la taille moyenne des domaines de phases
(voir paragraphe 1.3.1).

Les dimensions de la microstructure eutectique apparaissent donc &tre un parametre
important dans la maitrise de la contrainte a la rupture. Au vu des phases qui constituent les
composites in situ, ce résultat semble logique. En effet, les céramiques eutectiques élaborées
par solidification dirigée sont constituées de phases intrinsequement fragiles, dont les
propriétés mécaniques sont dépendantes de la taille de défaut critique. Les composites in situ
suivent le méme type de comportement et plusieurs études ont montré que la rupture de ces
matériaux, a température ambiante, est initiée sur un défaut critique [Farmer, 1995 ; Yang,
1996 ; Pastor, 2005]. Cependant, la taille des domaines de phase limite la taille du défaut
critique. Par conséquent, plus la microstructure sera fine, plus le défaut critique sera petit, et
donc, plus la contrainte a la rupture sera €élevée. Les résultats rassemblés dans le tableau 1.4
illustrent bien cette relation entre la taille des domaines de phases et la contrainte a la rupture.

De plus, plusieurs séries de mesures de la contrainte a la rupture du composite in situ
AlLOs3 - YAG élaboré a différentes vitesses de solidification (et donc, avec des tailles de
microstructures différentes, voir équation (1.5)), montrent que celle-ci augmente lorsque la
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taille des domaines de phases diminue (c'est-a-dire lorsque la vitesse de solidification
augmente) [Matson, 1999 ; Waku, 2001 ; Pastor, 2005].

1.6.2.2 A haute température

L’évolution, en fonction de la température, de la contrainte a la rupture des céramiques
eutectiques élaborées par solidification dirigée a également fait 1’objet de plusieurs études.
Celles-ci ont permis de mettre en évidence un atout majeur d’eutectiques préparés dans les
systtmes Al,Oj3 - LnyOs (- ZrO;), par rapport aux autres matériaux céramiques préparés
traditionnellement (notamment par frittage) : le maintien de la résistance a la rupture vis-a-vis
de la température, comme I’indique la figure 1.14.

500 T T T T 2500
(a) ] [ ]
I ° i ]
400 F ° ] 2000 i ]
ge | :
L O ] [o) ! ]
300 F P . o 1500 E
(0]
3
200 F 7 S 1000 .
] b [ ]
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100 —e— Composite in situ ] 500 [ —e— Cylindres, testés en flexion ]
—o— Composite fritté —o— Fibres, testées en traction
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Figure 1.14 Contrainte a la rupture & haute température des composites eutectiques (a) Al,O; -
YAG élaboré par solidification dirige’:e6 et frittage [Waku, 2000a], (b) ALO; - YAG - ZrO,
massif’ [Pefia, 2006], ou sous forme de fibre® [Lee, 2001]. Les températures eutectiques sont
notées Tk.

Contrairement aux céramiques frittées, dont la résistance a la rupture chute lorsque la
température augmente, les composites in sifu présentent une valeur de Oppure & peU pres
constante jusqu’a des températures proches de la température de fusion (voir figure 1.14a).
L’absence de joints de grains, ainsi que celle de phase intermédiaire aux interfaces, sont les
principales raisons avancées par les auteurs de ces études pour expliquer la différence de
comportement des composites in situ, par rapport aux céramiques préparées de manicre
traditionnelle. Ces résultats montrent également que les composites in situ évitent certains des
inconvénients de leurs phases constituantes. En effet, I’alumine o ou la zircone cubique

¢ Elaboration au four Bridgman, & 5 mm.h".
7 Elaboration par fusion de zone, avec chauffage laser, & 300 mm.h™'.
8 Elaboration par micro-tirage & partir d’un bain liquide, & 900 mm.h"".
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subissent une réduction importante de leur résistance a la rupture pour des températures de
I’ordre de 1 000°C, en raison de phénomenes de fissuration sous-critique ou de corrosion sous
contrainte [Newcomb, 1993 ; Ridruejo, 2005].

Des résultats similaires ont été obtenus sur d’autres systémes eutectiques, notamment le
systeme eutectique ternaire Al,O3 - YAG - ZrO,, sous forme massive ou sous forme de fibre
(voir Figure 1.14b). Dans le cas de ce systeme, bien que les valeurs absolues de résistance a la
rupture soient différentes (elles sont liées a la morphologie des éprouvettes, ainsi qu’au type
de mesure effectué), la contrainte a la rupture reste quasiment constante jusqu’a des
températures de I’ordre de 1200°C. La dégradation de la résistance a la rupture du systéme
ALOs - YAG - ZrO; intervient plus tot que pour le composite in situ Al;O3 - YAG. Comme
dans le cas des systemes Al,Os - ZrO,, cette dégradation est attribuée a la relaxation des
contraintes résiduelles a haute température, ainsi qu’a la déformation plastique des domaines
de zircone [Pena, 2002].

1.6.3 Ténacité

Les céramiques sont des matériaux fragiles, souvent caractérisées par une ténacité tres
faible, qui limite leur champ d’application en tant que matériaux de structures. Le
renforcement des céramiques est un domaine de recherche trés développé, qui concerne
surtout I’amélioration de la résistance a la propagation de fissures au sein de ces matériaux.
Plusieurs stratégies ont été étudiées, comme le renforcement par des fibres ou des particules,
ou encore ’emploi de matériaux multicouches. Ces voies ont toutes en commun de multiplier
les obstacles a la fissuration. Les composites in situ présentent une microstructure laissant
penser qu’un renforcement, par rapport a des matériaux monocristallins, est envisageable. En
effet, la grande quantité d’interfaces et la présence de contraintes résiduelles au sein de la
microstructure de ces matériaux sont des facteurs permettant une augmentation de la ténacité.

Les valeurs de ténacité rapportées dans ces différents travaux refletent une certaine
dispersion, pour un systeme eutectique donné, mais d’une maniere générale, les céramiques
eutectiques binaires n’offrent qu'un léger renforcement par rapport aux monocristaux. Les
études de Larrea et al. et de Pastor et al. indiquent, en effet, une ténacité de I’ordre de 2 a
2,5 MPa.m'? pour le systeme eutectique Al,O3; - YAG [Larrea, 2005 ; Pastor, 2005]. Or, il a
été rapporté, pour des monocristaux de saphir, une ténacité comprise entre 2 et 3 MPa.m"?
[Iwasa, 1981 ; Iwasa, 1984], selon I’orientation cristallographique. Des monocristaux de YAG
ont, par ailleurs, montré une ténacit¢é comprise entre 1 et 2 MPa.m'? [Mah, 1993 ;
Blumenthal, 1997 ; Mah, 1997a].

Ochiai et al. [Ochiai, 2001a] ont, d’autre part, mesuré la ténacité du composite in situ
ALOs3 - YAG jusqu’a 1750°C, et ont montré que la valeur de la ténacité a température
ambiante était maintenue jusqu’a 1500°C. Au-dela de cette température, la ténacité augmente,
ce qui est certainement lié a un émoussement de la pointe de fissure, di a la déformation
plastique qui a lieu a ces températures. Ce comportement est intéressant, notamment par
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rapport a celui du corindon, dont la ténacité décroit trés rapidement avec la température
[Hirano, 2005].

1.7 Résistance au fluage

Les études de comportement en fluage des céramiques eutectiques élaborées par
solidification dirigée n’ont porté essentiellement que sur deux systémes : Al,Os - (¢)ZrO; et
AlL,Os3 - YAG.

Les vitesses de déformation du composite in situ Al,Os - (c)ZrO, sont comprises entre
celles mesurées pour des monocristaux de zircone [Sayir, 2000] et pour des monocristaux
d’alumine orientés selon leur axe ¢ [Corman, 1991]. Le comportement de ce systeéme
eutectique est a priori controlé par celui de la phase alumine, alors que le role des domaines
de zircone dans la déformation plastique globale du composite in sifu, semble minime [Yi,
2005 ; Yi, 2006].

Les vitesses de déformation du systeme Al,Os - (¢)ZrO; en régime stationnaire ont été
mesurées entre 1200 et 1500°C, pour des contraintes comprises entre 60 et 300 MPa. Leur
évolution suit une loi puissance, de type Norton, avec un exposant de sensibilité a la
contrainte, n, compris entre 4 et 6, et une énergie d’activation de ’ordre de 300 kJ.mol™
[Sayir, 2000 ; Yi, 2005]. Ces résultats sont compatibles avec des mécanismes de déformation
par montée des dislocations (contrdlée par 1’autodiffusion des atomes d’oxygene) appartenant
au systeme de glissement pyramidal de la phase alumine.

La résistance au fluage du composite in situ Al,O3 - YAG est meilleure que celle du
systtme Al,O3 - (¢)ZrO, (voir figure 1.15a), notamment a cause de sa microstructure,
constituée d’un entrelacement des deux phases monocristallines. Celle-ci impose en effet des
conditions d’iso-déformation, puisque les glissements aux joints de phase sont a priori
interdits par les relations d’orientation entre les phases. Les cristaux de structure grenat, tres
présents dans la crofite terrestre, font partie des oxydes les plus résistants au fluage [Corman,
1993 ; Voegele, 1998]. Cette particularité permet aux systemes eutectiques a base de grenat,
comme le composite eutectique Al,Oz - YAG, de présenter des vitesses de déformation
inférieures a celles de la majorité des matériaux oxydes.

Les vitesses de déformation, mesurées en compression, dans le cas du composite in situ
AL O3 - YAG sont inférieures de plusieurs ordres de grandeur a celles de matériaux de méme
composition, mais préparés par frittage et donc polycristallins [Waku, 1998a ; Waku, 2000a],
comme l'indique la figure 1.15b. Des observations en microscopie €électronique par
transmission ont indiqué que la déformation des matériaux frittés intervient aux joints de
grains (par des phénomenes de glissement et de rotation), plutdt que par mouvements de
dislocations, comme c’est le cas pour le composite in situ Al,Oz - YAG. De plus, les vitesses
de déformation affichées par le systeme Al,Os3 - YAG se situent entre celles des monocristaux
de YAG et d’alumine orientée selon I’axe C.
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Figure 1.15 (a) Vitesses de déformation des composites in situ Al,O; - YAG [Waku, 1998a] et

ALO; - (¢)ZrO, [Sayir, 2000] élaborés par solidification dirigée — (b) Contraintes d’écoulement

viscoplastique, en fonction de la vitesse de déformation imposée, du systéme eutectique
AlLOs - YAG élaboré par solidification dirigée ou frittage [Waku, 1998a].

quantité de vapeur d’eau présente dans 1I’atmosphere de test. La présence de vapeur d’eau
induit, de plus, une diminution nette de 1’énergie d’activation (~ 600 kJ .mol'l), alors que les

Enfin, les travaux de Harada et al. [Harada, 2003 ; Harada, 2005] ont porté sur
I’influence de la vapeur d’eau (principale espece corrosive a haute température) sur le
comportement en fluage des composites in situ Al,O3 - YAG et Al,O3 - GAP. Ces études ont
montré une augmentation de la vitesse de déformation de ces systemes eutectiques avec la

valeurs d’exposants de sensibilité a la contrainte restent sensiblement les mémes.
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1.8 Bilan du chapitre 1 : problématique

Ce bilan bibliographique des travaux qui ont été menés sur les céramiques eutectiques
élaborées par solidification dirigée, a partir des systemes Al,Os - Ln,Os3;, met en
évidence un certain nombre de points.

Depuis une quinzaine d’années, un nombre important d’études a été réalisé pour
caractériser la structure des composites in sifu, et comprendre les relations existant entre
les parametres régulant leur croissance cristalline et leur structure (microstructure et
cristallographie).

La caractérisation mécanique a également fait 1’objet de plusieurs travaux, dont il
ressort deux aspects essentiels. D’une part, ces composites présentent une
microstructure constituée d’un réseau interconnecté de deux phases monocristallines.
Celle-ci est responsable des bonnes propriétés mécaniques, qui restent quasiment
constantes jusqu’a des températures tres €levées, supérieures a 1500°C. D’autre part,
I’extension a des systemes ternaires par 1’ajout d’une troisieme phase de zircone permet
une augmentation non négligeable de la ténacité et de la résistance a la rupture a
température ambiante. Enfin, la caractérisation mécanique a haute température du
systtme Al,O3; - YAG a montré une résistance au fluage supérieure a celle des autres
matériaux céramiques.

Toutefois, la caractérisation du comportement en fluage des composites in situ reste
encore incompléte, notamment au niveau de l’identification des mécanismes de
déformation. De plus, I'influence de la phase zircone sur I’amélioration de certaines
propriétés mécaniques est encore mal comprise. Dans ce contexte, les objectifs de ce
travail, dont les résultats seront développés dans ce mémoire, consisteront a :

—En premier lieu, élaborer plusieurs composites in situ dans les systemes
ALO3 - LnyOs (- ZrO,), et sélectionner les plus prometteurs, a partir de criteres
microstructuraux (chapitre 3),

— Comprendre I’influence de la zircone sur les propriétés mécaniques a température
ambiante, notamment la résistance a la fissuration (chapitre 4).

— Enfin, évaluer la résistance au fluage des composites in sifu sélectionnés, par des
essais mécaniques a tres haute température, et identifier les mécanismes de déformation
intervenant dans la déformation plastique a haute température (chapitres 5 et 6).
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Chapitre 2 : Techniques

2.1 Obijectifs du chapitre

expérimentales

protocoles expérimentaux qui lui sont liés, seront décrits.

Au cours de ce second chapitre, les techniques expérimentales qui ont été utilisées lors
de ce travail seront présentées. Le procédé d’élaboration des barreaux eutectiques, ainsi
que des techniques de caractérisation structurale qui ont été utilisées, seront tout d’abord
exposés. Les dispositifs expérimentaux relatifs a la caractérisation mécanique a
température ambiante seront également détaillés. Enfin, I’appareil de fluage, et les

2.2 Procédé d’élaboration au four a image

Les céramiques eutectiques étudiées dans ce travail ont été élaborées par solidification

dirigée. Cependant, avant de procéder a la solidification dirigée, des étapes préliminaires ont

été nécessaires. Le procédé d’élaboration complet peut é€tre schématisé de la manicre

suivante :

Pesée des poudres
d’oxydes

|| Mélange au turbula

(3 heures, 4 fois)

Pressage isostatique

1(1500 bar, 2 minutes)[]

Consolidation
par frittage
(1400°C, 10 heures)

Solidification dirigée
(10 mm/h)

Figure 2.1 Procédé d’élaboration des barreaux eutectiques.
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2.2.2 Mélange des poudres

La premiere étape intervenant au cours du procédé d’élaboration est la préparation des
mélanges de poudres d’oxydes dans des proportions correspondant aux compositions
eutectiques souhaitées. Les poudres d’alumine (o-Al,O3;, Baikowski Chimie, France),
d’oxyde d’yttrium, d’oxyde d’erbium, d’oxyde de gadolinium et d’oxyde de dysprosium
(oxydes de terres rares : Rhodia — Rhone Poulenc, France) utilisées, sont de qualité 4N
(pureté : 99,99%). La poudre de zircone (Th. Goldschmidt Industriechemikalien, Allemagne)
présente une pureté de 99,9%. La pesée de ces poudres a été effectuée a 1’aide d’une balance
dont la précision est de 5.107 g.

Les poudres, introduites dans des jarres en polypropylene, ont ensuite ét¢ mélangées
dans un Turbula, pendant dix a douze heures, afin d’homogénéiser la répartition des différents
oxydes dans les mélanges de composition eutectique. Afin de faciliter le mélange, quelques
billes d’acier ont été ajoutées dans les jarres. Ce mélange au Turbula était généralement
effectué en plusieurs étapes de trois heures. Ces pauses dans le mélange nous ont permis
d’éviter que les poudres s’agglomerent trop dans la jarre, et ainsi d’éviter une pollution des
poudres, qui aurait pu étre induite par des chocs trop énergiques entre les billes et les
agglomérats de poudre.

2.2.3 Mise en forme des préformes

Ensuite, les mélanges de poudres ont été pressés, afin d’obtenir des barreaux
cylindriques crus. Le pressage a été effectué au moyen d’une presse isostatique (ACB — Gec
Alsthom, France). Afin d’obtenir des barreaux crus assez denses, les mélanges de poudres,
contenus dans des enveloppes de latex, ont subi une pression isostatique de 1500 bars pendant
deux minutes.

Pour consolider ces barreaux crus, ceux-ci ont également été frittés. Le cycle thermique
permettant le frittage des barreaux a consisté a chauffer les barreaux crus avec une vitesse de
chauffe de 300°C.h™", jusqu’a une température de 1400°C, maintenue pendant 10 heures. Le
refroidissement a également été effectué a 300°C.h™". Apres I’étape de frittage, les barreaux
peuvent atteindre un diametre de I’ordre de 8 mm, et une longueur maximale de 8 cm.

2.2.4 Fusion au four a image

Une fois toutes les étapes de préparation des barreaux de composition eutectique
effectuées, la solidification dirigée des barreaux eutectiques a pu étre réalisée au moyen d’un
four a concentration de rayonnements [Revcolevschi, 1970], schématisé sur la figure 2.2.

Ce procédé d’élaboration consiste a concentrer en un point la lumiere issue d’une lampe
a arc. Cette concentration de rayonnement permet une €lévation locale de la température, qui
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permet de fondre la mati¢re au niveau du point de concentration. Le principe de ce four est
donc, grace a deux miroirs ellipsoidaux fixes, de concentrer la lumiere issue de la lampe
(ampoule au xénon, de puissance 6 kW), au foyer d’un des deux miroirs. Deux barreaux de
matiere sont placés au dessus et au dessous du foyer. Ces deux barreaux sont également mis
en rotation autour de leur axe commun, en sens inverse, afin d’homogénéiser leur
température, ainsi que pour stabiliser la zone fondue, une fois que celle-ci est établie.

Figure 2.2 Schéma de principe du fonctionnement du four a image.

La fusion est initiée sur le barreau inférieur, qui sert alors de germe. Le barreau
supérieur est ensuite mis en contact avec le barreau inférieur au niveau de la zone fondue. Une
fois que le contact entre les deux barreaux est établi, I’ensemble est translaté vers le bas, ce
qui a pour conséquence la croissance d’un barreau eutectique sur le barreau inférieur. La
croissance de ce barreau eutectique est approvisionnée en matiere par le barreau supérieur, qui
se consomme au fur et 2 mesure de sa descente, en passant au niveau du foyer du miroir.

La vitesse de translation est réglable. Pour 1’élaboration de barreaux eutectiques
préparés a partir des systemes Al,O; - LnyOs, des vitesses de solidification inférieures a
30 mm.h™' sont préférables sur cet équipement [Piquet, 2006]. En effet, pour des vitesses de
solidification supérieures, le gradient thermique du four que nous avons utilisé (de 1’ordre de
10> K.cm™) ne permet plus d’obtenir des conditions de croissance eutectique couplée. Ainsi,
nous avons, pour toutes les compositions eutectiques étudiées, utilisé une vitesse de
solidification de 10 mm.h”, afin de garantir 1’obtention de barreaux présentant une
microstructure homogene, et de dimensions suffisantes pour les études souhaitées (5 a 6
heures de temps d’élaboration). Les barreaux eutectiques obtenus, dont quelques exemples
sont visibles en figure 2.3, atteignent des longueurs de 5 a 6 cm, pour un diametre moyen
compris entre 6 et 9 mm.
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Figure 2.3 Exemples de barreaux élaborés au four a image : (a) composition eutectique
AlLOs - Y;3Al50y,, (b) composition eutectique Al,O; - Er;AlsO5.

2.3 Caractérisation microstructurale et structurale

Une fois les barreaux eutectiques élaborés, leurs structures ont été caractérisées. Des
études microstructurales en microscopie électronique a balayage (MEB) ont ainsi été menées,
afin de déterminer la morphologie des microstructures obtenues. La structure des phases
eutectiques a également été étudiée, au moyen d’analyses par diffraction des rayons X (DRX).
Enfin, la chimie des phases eutectiques a été vérifiée par des analyses par spectrométrie a
dispersion d’énergie (EDS).

2.3.1 Etude microstructurale : microscopie électronique a balayage (MEB)

2.3.1.1 Préparation des échantillons

La préparation des échantillons pour les observations MEB s’effectue de la maniere
suivante : les barreaux eutectiques sont tout d’abord découpés selon les plans que 1’on veut
observer (typiquement, le plan perpendiculaire a la direction de croissance, ou un des plans la
contenant). Ces découpes ont été réalisées au moyen d’une trongonneuse a découpe lente
(Buehler Isomet, USA) équipée d’un disque diamanté. Les échantillons ainsi découpés sont
ensuite enrobés a froid dans une résine, puis sont polis a la pate diamantée, jusqu’a une
granulométrie d’un micrometre.

Ces matériaux étant de mauvais conducteurs électriques, un dépot de carbone s’est
avéré nécessaire pour limiter les phénomenes de charge et faciliter les observations MEB, et
les analyses EDS (nécessitant des temps d’acquisition prolongés pour les cartographies). De
plus, pour permettre une évacuation correcte des charges électriques, un contact électrique
entre les échantillons et leurs supports a été effectué, avec de la laque a I’argent.
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2.3.1.2 Imagerie MEB

Les observations de la microstructure ont été effectuées par microscopie électronique a
balayage. Cette méthode apporte les informations relatives a la morphologie, les dimensions
et ’homogénéité de la microstructure.

Les observations présentées au chapitre 3 ont été réalisées sur un microscope Leo 1530,
équipé d’un canon a émission de champ. Les images ont été obtenues pour une tension
d’accélération de 10 kV. Le contraste utilis€ pour nos micrographies est le contraste
d’électrons rétrodiffusés (BSE), qui nous permet d’obtenir un contraste chimique. Ce
contraste est principalement sensible aux différences de numéros atomiques qui existent entre
les éléments constituant les phases. Il permet ainsi de bien différencier les phases des
céramiques eutectiques, dont certains cations présentent des écarts importants au niveau de
leurs numéros atomiques (par exemple, les phases Al,O; et Er;AlsOy;). Toutefois, le contraste
BSE est également sensible a d’autres facteurs que les numéros atomiques, et une différence
de contraste entre plusieurs phases peut parfois étre difficile a obtenir (voir chapitre 3).

Les micrographies présentées dans le chapitre 4 ont été réalisées sur un microscope
Zeiss Gemini, équipé également d’un canon a émission de champ. Sur ce microscope, des
tensions d’accélération de 10 et 15 kV ont été utilisées pour effectuer les micrographies.

2.3.1.3 Analyses chimiques

Afin de déterminer la répartition des éléments chimiques dans chaque phase, des
analyses chimiques élémentaires par spectrométrie a dipersion d’énergie (Energy Dispersive
X-ray Spectrometry : EDS ou EDX) ont été effectuées. Celles-ci ont été réalisées sur le
microscope Leo 1530, équipé d’un détecteur EDX Princeton Gamma-Tech, a une tension
d’accélération de 15 kV. Des analyses ponctuelles (temps d’acquisition : 100 secondes), ainsi
que des cartographies chimiques (zone analysée 60 x 60 pmz, temps d’acquisition : 1 000
secondes) ont ainsi été obtenues.

2.3.2 Analyses radiocristallographiques par diffraction des rayons X

N

La structure cristallographique des phases eutectiques a été déterminée a partir des
diagrammes de diffraction X, réalisés sur des poudres issues, par broyage, des barreaux
solidifiés.
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Deux diffractometres ont été utilisés pour ces analyses structurales :

— Un générateur Philips PW A730, couplé a un goniometre 6/26 Philips PW 1050,
— Un diffractometre PanAnalytical X’Pert Pro, équipé lui aussi d’un goniometre
0/26.

Ces deux appareils sont équipés d’une source de rayons X avec anticathode de cobalt
(longueur d’onde : Ago1 = 1,78897 A). Les conditions d’acquisition des diffractogrammes sont
identiques pour les deux générateurs. Elles sont résumées dans le tableau 2.1.

Plage angulaire
(26)

40 kV 30 mA 20 = 120° 0,02° 10s

Tension Intensité Pas angulaire Temps d’acquisition par pas

Tableau 2.1 Conditions d’acquisition des diffractogrammes des rayons X.

Le traitement des diffractogrammes a été effectué grace au logiciel EVA DiffPlus
(Brukér-AXS), et les calculs de parametres de maille, au moyen du logiciel FullProf Suite
2007.

2.4 Caractérisation mécanique

2.4.1 Essais de flexion biaxiale

2.4.1.1 Choix de la géométrie

L’objectif principal de ces essais de flexion est d’étudier les modes de fissuration qui
peuvent intervenir dans les céramiques eutectiques. Afin de mener a bien cette part de 1’étude,
il a tout d’abord fallu déterminer la géométrie d’éprouvette la plus favorable. En effet, de par
leur forme cylindrique et élancée (voir figure 2.3), les barreaux issus de la solidification
dirigée ne permettent la découpe que d’un, voire deux, barreau parallélépipédique. Pour
augmenter le nombre d’éprouvettes issues d’un barreau, et donc la fiabilité des mesures, la
géométrie cylindrique s’est imposée. En effet, en découpant des disques de faible épaisseur
dans un barreau solidifié, le nombre d’éprouvettes est beaucoup plus important.

2.4.1.2 Appareillage expérimental

Compte tenu de la géométrie d’éprouvette retenue, il a fallu concevoir, et développer,
un dispositif expérimental permettant de tester nos matériaux. Le choix final s’est donc porté
sur une géométrie a symétrie de révolution [Wachtman, 1972 ; Marshall, 1980], qui consiste a
poser une éprouvette en forme de disque sur un support annulaire, et appliquer un chargement
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annulaire, a I’aide d’un poingon circulaire. Le principe du dispositif expérimental est décrit
sur la figure 2.4.

(a) l F l (b)
9 z
Al o
10 o—
\\\\ 21,
N
el > s [T
2 _ a T~ 1 —_—
™ \\ Support
3 2r, | mm
40| /
L — 5

Figure 2.4 (a) Appareil de flexion biaxiale' — (b) Eprouvette chargée,
prise entre le poingon et le support.

L’échantillon est placé sur un support annulaire (1), duquel il dépasse latéralement, ce
qui élimine les effets de bords. Le support annulaire est relié, via une colonne et un guidage
élastique constitué de deux lames d’acier (2), au capteur de force (3) et a la glissiere a
billes (4) permettant la translation de la partie basse de la machine. La translation, guidée par
la glissiere a billes, est assurée par une vis a billes (5) et une butée a aiguilles (6), I’axe (7)
étant entrainé par un moteur pas a pas. Le poincon (8), fixé a I’entretoise (9), peut étre centré
par rapport au support au moyen de deux vis (10). Lors de I’essai, toute la partie basse de
I’appareil se déplace vers le haut, et I’éprouvette entre en contact avec le poingon qui la met
en flexion biaxiale [Perriere, 2008].

Le pourtour de I’éprouvette se situant a I’extérieur de I’appui, il n’est pas soumis a des
contraintes de traction [Vitman, 1962], les possibilités d’amorcage de fissures sur les bords de
I’échantillon se trouvent ainsi minimisées. D’autre part, 1’épaisseur de I’éprouvette est moins
importante que le diametre du support, et la fleche de 1’éprouvette est plus faible que son

! Schéma : Michel Bejet (ONERA/DMSC)
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épaisseur. L’éprouvette peut alors étre considérée comme une plaque mince rigide, pour
laquelle la théorie de I’élasticité s’applique. Les composantes de la contrainte recue par
chaque point de I’éprouvette peuvent donc étre calculées analytiquement [Schmitt, 1983].
Ainsi, dans la partie centrale de I’éprouvette, définie par le rayon du poincon (pour r < ry),
I’état de contrainte, homogene et maximum, est donné par la relation suivante :

3(1+ V)F — 2or? r?
Grzcez(_z) 21n£+1_".¥.f1_2} 2.1)
4m-t , I+v 1 1

ou Vv est le coefficient de Poisson, F la force appliquée, t I’épaisseur de la lame, ry le rayon du
poingon, 1 le rayon du support et r; le rayon de 1’éprouvette.

Dans le cas de I’appareil utilisé pour cette étude, les dimensions des rayons du poincon,
du support, et de I’éprouvette sont :

- 19=0,425 mm
— r;=2mm
— 1,=2,5mm

Le fait que 1’état de contrainte soit uniforme sous le poincon constitue un autre atout
pour cette géométrie puisque la mesure de contrainte a la rupture des matériaux fragiles
dépend de la taille de la zone testée.

Ce dispositif a principalement été utilisé afin d’initier des fissures au sein de la
microstructure. Le pilotage de 1’essai a donc été programmé pour essayer d’arréter le
déplacement du support des qu’une chute de charge était détectée sur la courbe de
chargement. La vitesse de déplacement de la partie inférieure a été fixée a 1,4 10 m.s™.

2.4.1.3 Préparation des éprouvettes

Les éprouvettes ont été découpées dans les barreaux issus du four a image avec une scie
a découpe lente (Buehler Isomet Low Speed, USA), perpendiculairement a l’axe de
solidification. Les défauts de découpe ont été éliminés avec une rectifieuse a meule diamantée
(Struers Discoplan-TS, Danemark). La rectification a également permis d’obtenir I’épaisseur

de lame souhaitée, c'est-a-dire environ 750 pm.

Le diametre des barreaux eutectiques étant proche de 8 mm, un polissage mécanique a
été nécessaire pour ramener le diametre des éprouvettes a 5 mm. Celui-ci a été effectué sur
des papiers abrasifs de granulométrie 30 pm, puis 15 pm.

La face inférieure (celle soumise aux contraintes de traction) a également été polie afin
d’éliminer la plupart des défauts de surface. Ce polissage a été effectué dans un premier temps
sur plusieurs papiers abrasifs, jusqu’a une granulométrie de 15 pm. La suite du polissage a été
réalisée sur des feutres enduits de solutions diamantées (solutions Buehler), de granulométrie
9, 6 et 3 um. Une étape de finition a également été effectuée, au moyen d’une solution de
silice colloidale (granulométrie : 0,25 um).
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2.4.2 Essais de caractérisation thermo-élastique

En complément des essais de flexion biaxiale, la caractérisation thermo-élastique des
céramiques eutectiques a été entreprise. Celle-ci a consisté a mesurer les modules d’Young
des céramiques in situ par des essais de compression, ainsi que leurs coefficients de dilatation
thermique, au moyen d’essais de dilatométrie.

Ces essais avaient pour objectif principal d’obtenir les données nécessaires aux calculs
de contraintes résiduelles, que nous détaillerons dans le chapitre 4.

2.4.2.] Essais de compression

Les essais de compression uniaxiale ont été conduits sur une machine de traction DY 37
(MTS, USA), adaptée pour les essais de compression avec un dispositif inverseur. Les
éprouvettes étaient placées dans ce dispositif, entre deux cales de carbure de tungstene. Un
feuillard d’aluminium était interposé entre les extrémités de 1’éprouvette et chacune des cales.

Une calibration de I’appareillage a été réalisée en testant des monocristaux de corindon
(alumine ) taillés parallelement et perpendiculairement au plan basal {0001} de la structure

cristallographique.

L’éprouvette étant équipée de deux jauges de déformation collées sur deux faces en vis-
a-vis, les modules d’Young ont été mesurés a partir des courbes contrainte — déformation, a la
charge et a la décharge. Dans le but d’obtenir des valeurs représentatives des matériaux testés,
plusieurs dizaines de cycles charge/décharge ont été effectuées sur les éprouvettes de
compression. Cela permet, d’une part, d’assurer un bon alignement du dispositif expérimental
sur les premiers cycles (par écrasement et écrouissage des feuillards d’aluminium), et d’autre
part, sur les cycles suivants, de vérifier la reproductibilité des mesures. En outre, les essais ont
été conduits en utilisant des contraintes maximales différentes (valeur minimale : 150 MPa ;
valeur maximale : 350 MPa). Typiquement, les essais étaient débutés par des cycles
charge/décharge réalisés pour des contraintes comprises entre 0 et 150 MPa. Apres quelques
cycles, la contrainte maximale était ensuite augmentée par pas de 25 MPa. Les essais ont tous
été menés avec une vitesse de montée en charge de 0,6 MPa.s.

Les éprouvettes utilisées pour les essais de compression uniaxiale ont été découpées
dans les barreaux élaborés par solidification dirigée, a I’aide d’une trongonneuse a scie
diamantée (Buehler Isomet Low Speed, USA). Les éprouvettes sont de forme prismatique a
base carrée de dimensions 4 x4 x 7 mm>. Une rectifieuse 2 meule diamantée (Struers
Discoplan-TS, Danemark) a tout d’abord été utilisée pour rendre les faces paralleles deux a
deux et perpendiculaires entre elles. La découpe des extrémités des éprouvettes a été effectuée
de maniere a ce que les directions de solidification et de sollicitation concordent. Pour cette
découpe, qui a été réalisée sur une trongconneuse a disque diamanté (Buehler Isomet 4000,
USA), les barreaux rectifiés étaient collés sur une équerre consommable en aluminium afin
d’obtenir deux surfaces d’appui strictement paralleles, et d’éviter les éclats de fin de coupe
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lors du tronconnage. La translation de I’équerre, par vis micrométrique, sans démontage entre
chaque découpe, permet d’obtenir des surfaces aussi paralleles que possible.

2.4.2.2 Mesures de coefficients de dilatation thermigue

Les essais de dilatation thermique ont été conduits sur un dilatometre DI 24 (Adamel,
France). Ces essais ont été réalisés avec une vitesse de chauffage et de refroidissement de
300 K.h'l, entre 25°C et 1400°C. Les coefficients de dilatation thermique ont été déterminés a
partir des courbes longueur — température.

Un étalonnage du dilatometre a été réalisé en mesurant les coefficients de dilatation
thermique de monocristaux d’alumine « taillés parallelement et perpendiculairement au plan
basal de la structure corindon.

Pour les mesures de coefficients de dilatation thermique, les barreaux élaborés au four a
image ont directement ét¢ découpés en troncons afin d’obtenir des rondins aux extrémités
paralleles. La mise en forme a été effectuée de maniere identique que précédemment (voir
paragraphe 2.4.1.3).

2.4.3 Mesure des contraintes résiduelles par fluorescence des impuretés
Cr®* de I'alumine (collaboration LADIR?)

2.4.3.1 La fluorescence

La fluorescence peut étre définie comme une émission radiative de photons depuis un
état électronique excité vers les différents états en vibration de 1’état fondamental. Ainsi, le
phénomene de fluorescence a lieu lorsqu’un atome est excité avec une énergie supérieure a
I’énergie d’une de ces transitions électroniques (ou d’une impureté de ce matériau).

L’effet piézo-spectroscopique définit le déplacement de certaines bandes
spectroscopiques sous 1’action d’une contrainte. En analysant ces déplacements, il est possible
d’obtenir des informations sur les contraintes et les déplacements que subit un matériau.

La fluorescence de I’alumine o dopée au chrome (également appelé rubis) a été
largement étudiée afin de mesurer des contraintes résiduelles dans les céramiques eutectiques
préparées par solidification dirigée [Pardo, 2000 ; Harlan, 2002 ; Merino, 2002 ; Orera, 2002 ;
Llorca, 2004 ; Gouadec, 2005], notamment Al,O3 - ZrO,.

La majorité des matériaux céramiques monocristallins sont transparents, d’un point de
vue optique, a cause de leurs grandes bandes de gap. Toutefois, la présence d’impuretés
(surtout les métaux de transition et les éléments lanthanides) peut induire une fluorescence
intense, qui provient des transitions électroniques des ions dopants.

2 L Aboratoire de Dynamique, Interactions et Réactivité — UMR 7075, CNRS et Université Paris 6
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Par exemple, dans le réseau cristallin du corindon (alumine o), les anions 0% sont
organisés selon un empilement hexagonal compact, et les cations N occupent deux tiers des
sites octaédriques (voir annexe 1). Si une petite quantité d’ions Cr’* est présente dans
I’alumine (appelée alors rubis), ces ions se substituent aux ions Al’*, ce qui engendre une
faible distorsion du réseau cristallin. Dans le cas d’un cristal au repos, a température
ambiante, et de concentration en ions crt faible, ceci conduit a la présence de deux raies de
fluorescence R; et R, dans le spectre optique du rubis, pour des longueurs d’onde respectives
de 14403 et 14 433 cm™.

Ces raies sont tres sensibles a 1’environnement ionique local [McClure, 1959], et
I’application de contraintes externes engendre un déplacement des ions cr? par rapport aux
sites octaédriques qu’ils occupent au repos. Ces déplacements modifient les énergies
associées aux raies de fluorescence de ces ions.

L’effet piézo-spectroscopique induit donc un déplacement des raies de fluorescence R;
et R,. Ce phénomene a été utilisé pour mesurer le niveau de contraintes résiduelles dans des
matériaux a base d’alumine [Ma, 1993].

Une relation phénoménologique reliant le déplacement des raies et la contrainte
appliquée a initialement été proposée par Grabner [Grabner, 1978]. Celle-ci exprime le
déplacement d’une raie de fluorescence, Av, selon une fonction linéaire de 1’état de
contraintes :

AV=T-0C (2.2)

ou o est le tenseur de contraintes, et T le tenseur piézo-spectroscopique. Grabner a considéré
que ce deuxieme tenseur possede la méme symétrie que le tenseur de contraintes. De cette
manicre, le tenseur piézo-spectroscopique, correspondant au spectre d’un ion dopant isolé, est
sensé suivre la symétrie ponctuelle de I’ion en question au sein du réseau cristallin déformé.
Ceci implique que le tenseur piézo-spectroscopique est diagonal (T; = 0 si i #J) s’il est défini
dans le repere d’axes cristallographiques (<1§10> ; <10T0> ; <OOOI>) du réseau hexagonal.

A partir de ces hypotheses, He et Clarke [He, 1995] ont déterminé expérimentalement
les constantes piézo-spectroscopiques pour les raies de fluorescence R1 et R2 du rubis (dopé a
0,05 % massique de Cr3+), a 20°C, dans le cadre d’une compression uniaxiale. Ces constantes
sont données, pour des contraintes inférieures a 900 MPa, par les relations suivantes :

Av,=2,56-6,,+3,50-6,,+1,53 -0, (2.3)
Av,=2,56-6,,+2,80-0,, +2,16-G,;, (2.4)
ol le déplacement est exprimé en cm’' et les contraintes en GPa.

Ces coefficients piézo-spectroscopiques ont été décrits comme peu dépendants du taux
d’ions Cr'*, et peuvent étre utilisés plus généralement pour mesurer les contraintes dans la
phase alumine de matériaux contenant de I’alumine [He, 1995].
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Ces expressions peuvent étre simplifiées si I’on considére un état de contrainte
hydrostatique :

Av,=7,59-0 (2.5)

hydrostatique

AVZ = 7’61 ’ Ghydrostatique (26)

D’autre part, les raies de fluorescence R; et R, des ions Cr’* sont tres intenses, et surtout
plus sensibles aux changements de contraintes que ne le sont les raies Raman. L’étude du
déplacement de ces raies pour mesurer les contraintes internes, présentes au sein de la phase
alumine, se révele donc un outil de choix.

2.4.3.2 Appareillage expérimental

Pour mesurer le déplacement des raies de fluorescence du chrome, un spectrometre
Raman appartenant au LADIR a été utilisé.

La spectroscopie Raman est une méthode non-destructive qui permet la caractérisation
de la composition moléculaire et de la structure d'un matériau. Elle consiste a focaliser un
faisceau de lumiere monochromatique (par exemple, un faisceau laser) sur 1'échantillon
étudié, et a ensuite analyser la lumiere diffusée: cette lumiere est envoyée dans un
monochromateur et son intensité est finalement mesurée avec un détecteur. Méme si le
spectrometre Raman n’est pas concu pour un tel usage, la détection des phénomenes de
fluorescence est possible sur ce type d’appareillage en ajustant la longueur d’onde de 1’onde
excitatrice.

Les spectres ont été enregistrés en utilisant un spectrographe (Dilor XY1, Jobin-Yvon,
France), schématisé sur la figure 2.5, équipé d’un capteur CCD de résolution
2000 x 800 pixels (Spex, Jobin-Yvon, France). Un double monochromateur holographique
filtre la diffusion élastique (ou diffusion Rayleigh). Une platine X-Y (pas de 0,1 um) permet
de déplacer I’échantillon.

Un laser argon-krypton (Innova 70, Coherent, USA) a été utilis€ comme source de
rayonnement. L’illumination de I’échantillon et la collecte de la lumiere se font a travers un
microscope (MSPlan, Olympus, Japon). Ses optiques permettent un grossissement maximal
de x100, mais lorsqu’elles sont conjuguées avec celle du spectrometre, un grossissement de
x1000 est accessible. La taille de sonde minimale est de 1’ordre du micrometre, ce qui permet,
dans le cadre de notre étude, d’analyser sélectivement la majorité des domaines de phases.
L’intensité lumineuse est mesurée par un détecteur photodiode (Ophir, USA).

Une lampe au néon, installée dans la chambre du détecteur, est utilisée comme référence
pour les mesures de contraintes. En effet, la stabilité temporelle des spectrometres au cours de

e . . s e . 2 N -1
I’acquisition n’est pas garantie. La raie d’émission du néon correspond a 14 220 cm' .

Le spectrographe utilis€ possede une résolution spectrale d’environ 0,7 cm ™. La
précision des mesures de contraintes résiduelles, a partir des déplacements des raies de
. 2 3 , .

fluorescence R; et R, des impuretés de Cr * est, par conséquent, relativement bonne.
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Figure 2.5 Schéma de principe du spectrographe Raman utilisé’.

Les échantillons prélevés dans les barreaux eutectiques sont des cubes d’environ 3 mm
de coté. La surface observée est perpendiculaire a la direction de croissance. Méme si 1’état de
surface n’est pas essentiel pour une étude de fluorescence, une préparation de la surface a
analyser a tout de méme été entreprise. Cette préparation de surface, qui est identique a celle
réalisée pour les éprouvettes de flexion biaxiale (voir paragraphe 2.4.1), avait surtout pour but
d’avoir la possibilité de visualiser la microstructure de nos matériaux, et de repérer ainsi la
zone ol I’analyse était effectuée. De plus, la fluorescence dépendant de la longueur d’onde du
laser excitateur, plusieurs spectres ont été acquis pour plusieurs longueurs d’ondes excitatrices
A (458, 488, 514 et 632 nm), afin de trouver la plus appropriée. Nous avons ainsi déterminé la
longueur d’onde pour laquelle les raies Raman, dont la position est indépendante de la
longueur d’onde excitatrice, et les bandes de fluorescence ne se superposaient pas. La
longueur d’onde excitatrice qui a finalement été retenue pour la détermination des contraintes
résiduelles est 514 nm.

Enfin, pour estimer le niveau de contraintes résiduelles, nous avons, comme nous
I’avons déja décrit, utilisé la fluorescence des ions Cr*, qui existent a I’état d’impuretés dans
la phase alumine de nos barreaux eutectiques. Pour un systéme eutectique donné, la position
des deux raies de fluorescence R; et Ry, sensible a 1’état de contrainte, est comparée a celle
des mémes raies obtenues pour un monocristal de rubis non soumis a une contrainte. Pour un
cristal de rubis au repos, les raies R; et R, se situent respectivement a 14 403 et 14 433 cm’!
de la raie excitatrice. Pour nos expériences, cette dernicre a été choisie a 514 nm, ce qui
correspond a un nombre d’onde de 19 435 cm™. L’origine de référence des spectres étant

% Schéma réalisé par Ludovic Bellot-Gurlet (LADIR)
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donnée par le nombre d’onde de la raie excitatrice, les raies R; et R, vont donc se trouver au
.« . -1 . . 2 sz
voisinage d’un nombre d’onde de 5 000 cm . Le principe de la mesure est schématisé sur la

figure 2.6.
—» Compression
Traction —
Raie R1
(14 403 cm’)
Raie R2 Raie d'étalonnage :
(14 433 cm) émission du néon
(14 220 cm’)
~ Av, R
| ; E— T y | ; — T g — T T
4950 4975 5000 5025 5050 5075 5200 5225

Nombre d'onde Raman (cm’)

Figure 2.6 Schéma de principe de la mesure des contraintes résiduelles par fluorescence des
ions Cr’* dans AL,O; (spectre du néon en rouge, et spectre réalisé sur un rubis au repos en noir).

En outre, le déplacement des raies R; et R, est assez faible. Par exemple, pour une
contrainte hydrostatique de 100 MPa, la raie R; se déplace de 0,759 cm'l, et la raie R, de
0,761 cm™ (voir équations 4 et 5). Ces mesures demandent donc une précision importante,
d’autant plus qu’il existe une légere dérive du nombre d’onde de la raie excitatrice. Une raie
d’étalonnage a donc été utilisée : la raie d’émission d’une lampe au néon, dont la raie
d’émission principale se situe 2 14 220 cm™. Toutefois, cela implique que les mesures sur la
raie R2 sont moins précises, car celle-ci se trouve superposée a une autre raie d’émission du
néon, présente a 14 431 cm’
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2.5 Essais de fluage

2.5.1 Technique expérimentale

La déformation plastique des céramiques eutectiques a été étudiée au moyen d’essais de
fluage en compression sous air, pour une gamme de températures comprises entre 1450°C et
1600°C, et pour des contraintes variant de 50 a 200 MPa. Au cours de ces essais, une charge
constante est appliquée sur une éprouvette, dont on mesure la variation de longueur au cours
du temps.

Connaissant la contrainte et la température, 1’analyse des vitesses de déformation a
I’état stationnaire permet de mettre en évidence es différences éventuelles de mécanismes de
déformation a 1’échelle macroscopique.

Le choix d’essais de compression, et non de traction, réalisés a charge constante, plutot
qu’a vitesse constante, a été guidé par plusieurs raisons pratiques. En effet, effectuer de tels
essais présente plusieurs avantages :

— Tout d’abord, les éprouvettes de compression sont de forme simple, et facilement
usinables en laboratoire,

— De plus, pour un mode de sollicitation a charge constante, la méthode
expérimentale est relativement simple a mettre en ceuvre.

Pour cette étude, nous avons utilisé une machine de fluage compression a charge
constante, fonctionnant sous air, et dont nous détaillerons le fonctionnement par la suite.

2.5.1.1 Parametres thermomécaniques mis en jeu

Au cours d’un essai de fluage, on mesure la variation de longueur Al de I’éprouvette en

fonction du temps, et on calcule la déformation vraie €, a partir de la relation suivante :
e=] 4o h{i] - ln(l + ﬁ] —In(l+g,) 2.7)
] 1, 1,

ou g est la déformation nominale de 1’échantillon, / sa longueur initiale, et / sa longueur a
I’instant t.

Une fois I’essai terminé, a partir de I’enregistrement de la compression de I’échantillon,
il est ais€¢ de déterminer la déformation vraie €, en fonction du temps, et d’en déduire la
vitesse de déformation €.

Le comportement d’'un matériau en fluage se divise classiquement en trois étapes
principales. La premiere, appelée fluage primaire ou transitoire, voit la vitesse de fluage
diminuer rapidement. Ensuite, le matériau entre dans le stade de fluage secondaire, également
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appelé fluage stationnaire, pour lequel la vitesse de déformation est constante. Enfin, au cours
de la troisieme étape, la vitesse de déformation augmente a nouveau du fait de
I’endommagement final de I’échantillon. Au cours du stade secondaire qui nous intéresse ici,
la vitesse de déformation peut s’exprimer par une loi de type Norton :

gp=A-0"- exp(_ %Tj (2.8)

avec :
— ¢y la vitesse de déformation au stade secondaire,

— A une constante dépendant de la microstructure,
— © la contrainte appliquée,
— n’exposant de sensibilité a la contrainte,

— Q D’énergie d’activation de la déformation, T la température absolue et R la
constante des gaz parfaits.

La relation (2.8) correspond au cas d’un monocristal, qui est une situation proche des
matériaux présents. Pour un matériau polycristallin, la vitesse de déformation dépend
également de la taille de grains, selon un terme en 1/d”, ot d exprime la taille moyenne de
grains et p la sensibilité a la taille de grains [Poirier, 1985].

D’autre part, pour les composites céramiques de composition eutectique, la
microstructure est treés stable thermiquement, puisque plusieurs études ont montré son
invariance pour des recuits de plusieurs centaines d’heures a 1700°C [Matson, 1989 ; Farmer,
1995 ; Matson, 1999 ; Nakagawa, 2000 ; Nakagawa, 2005]. Ainsi, la dépendance de la
constante A, vis-a-vis de la microstructure, peut apparaitre négligeable.

La connaissance de I’exposant de contrainte n et de 1’énergie d’activation Q permet de
déterminer le ou les mécanismes qui pilotent la déformation du matériau. Ces parametres sont

obtenus en dérivant, respectivement par rapport a la contrainte et a la température, la
relation (2.8) :

. d1n(¢) 2.9)
d1n(o) T ’
_ 9ln(g)
Q_—al/T l (2.10)

Afin de pouvoir déterminer indépendamment n et Q, il faut donc effectuer des essais en
fixant soit la température, soit la contrainte. Pour cette étude, nous avons donc opté pour des
essais par sauts, au cours desquels une variable est fixée et I’autre subit de brusques
variations, une fois que le régime stationnaire est établi. Ce type d’essais est particulierement
intéressant, car il est ainsi possible de déterminer, sur un méme échantillon, n ou Q, et ainsi de
s’affranchir d’éventuelles différences de microstructure pouvant exister d’un échantillon a
I’autre [Clarisse, 1997].

54



Techniques expérimentales

2.5.1.2 Dispositif expérimental

Les essais de fluage ont été effectués sur une machine développée au CNRS [Gervais,
1978], représentée figure 2.7 et schématisée en figure 2.8, qui est adaptée a la réalisation
d’essais de fluage en compression.

Cet équipement est constitué d’un four comportant quatre résistances chauffantes en
chromite de lanthane (figure 2.8a, n°l) disposées en carré autour de 1’éprouvette. La
régulation est assurée par un régulateur Eurotherm. Un thermocouple type B
(Pt-6%Rh / Pt-30%Rh), situé dans I’enceinte du four (figure 2.8a, n°2), assure la prise de
température permettant la régulation thermique. L’isolation thermique des parties hautes et
basses de la machine s’effectue grace a deux circuits de refroidissement (figure 2.8a,
n°3 et 4). Au niveau de la partie inférieure de la machine, se trouvent deux bras de leviers
(figure 2.7, n°3 et 4 ; figure 2.8a, n°5 et 6), avec une démultiplication de 3 pour I'un et de 10
pour le second. Ces deux bras de leviers permettent d’appliquer la charge sur I’éprouvette
(aux points A et B visibles sur la figure 2.7), en passant par I'intermédiaire du piston inférieur
(figure 2.7, n°20 ; figure 2.8b, n°7). Ce dernier est d’ailleurs réglable en hauteur, au moyen
d’un systeme de manivelle, vis sans fin horizontales, pignons et vis verticales (figure 2.7,
n°25 a 27; figure 2.8a, n°8), afin de pouvoir ajuster 1’écartement par rapport au piston
supérieur (figure 2.7, n°19 ; figure 2.8b, n°9) qui, lui, est fixe. Les deux pistons sont fabriqués
a partir d’alumine frittée, de grade SD23 (fournisseur : Friatec).

Pour éviter un endommagement trop rapide des pistons en alumine frittée, des
entretoises d’alumine monocristalline orientée selon 1’axe ¢ (figure 2.8b, n°10 et 11) sont
insérées. De plus, pour éviter toute indentation de ces deux monocristaux par 1’éprouvette,
cette derniere (figure 2.8b, n°12) est placée entre deux pastilles (figure 2.8b, n°13 et 14) d’une
section intermédiaire entre les dimensions de I’éprouvette et le diametre des monocristaux.
Ces pastilles sont découpées dans des barreaux des composites in situ testés. Leur
déformation et leur indentation étant ainsi minimes, on pourra considérer que le déplacement
mesuré ne provient que de la déformation de I’éprouvette elle-méme.

La mesure de déplacement se fait au moyen d’un capteur de déplacement inductif
LVDT (TESA - Hexagon, Suede) (figure 2.7, n°16; figure 2.8b, n°15), situé en téte de
machine. Il est prolongé, dans la zone chaude, par une tige de rappel en alumine (figure 2.8b,
n°16), qui vient établir le contact avec la partie inférieure de la machine.

Un second contrdle de température est effectué au niveau de 1’échantillon avec un autre
thermocouple (figure 2.8b, n°17). Une centrale d’acquisition numérique Agilent A34790
(Agilent Technologies, USA) permet de collecter les données fournies par le capteur de
déplacement et les thermocouples de régulation et de controle, et d’enregistrer celles-ci, pour
pouvoir les traiter ensuite.
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Figure 2.7 Vue en élévation de la machine de fluage [Gervais, 1978].
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Figure 2.8 Description de la machine de fluage : (a) Schéma de principe de la machine,
(b) Schéma de détail au niveau de 1’éprouvette.

2.5.1.3 Préparation des éprouvetfes

Les éprouvettes de fluage ont été découpées dans les barreaux élaborés par
solidification dirigée, a I’aide d’une scie diamantée (Buehler Isomet Low Speed, USA). Les
éprouvettes sont de forme prismatique a base carrée de dimensions 2,5 x 2,5 x 5,5 mm°. Ces
dimensions sont a la fois suffisamment importantes pour garantir une bonne représentativité
du comportement des barreaux et assez faibles pour pouvoir appliquer des charges unitaires
élevées sans risque pour I’appareillage. De plus, ces dimensions conférent aux éprouvettes un
élancement (rapport hauteur sur largeur) inférieur a deux, ce qui diminue le risque de
flambage des éprouvettes pendant la déformation. Une rectifieuse a meule diamantée (Struers
Discoplan-TS, Danemark) a été utilisée pour rendre les faces paralleles deux a deux et
perpendiculaires entre elles.

2.5.2 Protocole expérimental

2.5.2.] Principe

Comme nous I’avons précisé dans le paragraphe précédent, nous enregistrons
I’évolution, au cours du temps, du déplacement fourni par le capteur de déplacement. La
figure 2.9 montre un déplacement évoluant d’une maniere classique : aprés un court stade
primaire (qui correspond a une déformation de moins d’un pourcent), le stade secondaire
s’établit, et la vitesse de déformation reste alors quasiment constante. La vitesse de
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déformation est I’information qui nous est utile pour obtenir les valeurs de la sensibilité a la
contrainte « n » et I’énergie d’activation « Q ». Ainsi, une fois que le stade secondaire est
atteint pour une contrainte ou une température fixée, nous pouvons faire varier I’un de ces
deux parametres, dans le but d’obtenir une nouvelle vitesse de déformation, comme nous
pouvons le noter sur la figure 2.9. Toutefois, si pour les essais par sauts de contrainte, le
changement de parametre est quasi-instantané, dans le cas des essais par sauts de température,
le changement de température ne 1’est pas tout a fait. Tous les changements de température
ont été effectués avec des vitesses de chauffe les plus rapides possible (300°C.h" avec le four
dont nous disposons), mais I'inertie thermique du four et des pieces chauffées fait qu'un
changement de température s’étale sur une quinzaine de minutes.
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Figure 2.9 Evolution du déplacement en fonction du temps pour le composite in situ
ALO; - Y3Al50y; : (a) déformé par sauts de contrainte a 1525°C, (b) déformé par sauts de
température pour une contrainte de 70 MPa.

En principe, ces différents sauts au cours de I’essai reviennent a discrétiser les relations
(2.9) et (2.10). En effet, considérons un premier palier ou la contrainte, Gj, est constante. Pour
cette contrainte, nous obtenons, au bout d’un certain temps, une vitesse de déformation au
stade secondaire qui est propre a cette contrainte :

Lorsque la contrainte suivante, Gi.i, est appliquée, 1I’éprouvette se déforme alors selon
une autre vitesse de déformation en accord avec la nouvelle contrainte :

iy € =A Oy - exp(_ %T) (2.12)

Grace a ces deux couples de valeurs, il est ainsi possible de calculer une valeur de n, qui
ne dépend que du niveau initial et du niveau final de contrainte :

_ ln(én,m/én,i)
n="——/—-————-

In(G;4/0;) 319

De la méme maniere, au cours d’un essai par sauts de température, pour deux paliers de
température consécutifs, T; et Tj;;, nous obtenons :
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et:
T1+1 —> 8H,l+1 = A ° Gn ° exp(_ %Tl_'_lj (2.15)

Ainsi, nous déduisons une valeur de I’énergie d’activation pour une plage de
température comprise entre T; et Tiy; :
In\€pq iy /€
Q=—R ( 111,1+1/1H,1) (2.16)

Ti+1 T

1

Cette approche discrete nécessite toutefois de prendre quelques précautions relativement
au choix des contraintes et des températures a appliquer. En effet, pour éviter de donner trop
de poids a une gamme de contraintes ou de températures par rapport a une autre, nous
choisirons des intervalles réguliers entre deux contraintes ou températures successives, au
sens des relations (2.13) et (2.16), soit :

In(c,,,)—1In(c;)=cte
V(j)e [Lm=1 1 1 _ (2.17)
T.

jl j
ou m exprime le nombre maximal de paliers au cours d’un essai.
A partir de ces considérations, les conditions suivantes ont été utilisées :

— Paliers de contrainte a 50, 70, 100, 140 et 200 MPa pour les essais par sauts de
contrainte,

— Paliers de température a 1450, 1490 et 1530°C, dans un premier temps, pour les
essais par sauts de température.

De plus, en effectuant ces sauts au chargement et au déchargement, il est possible
d'obtenir deux valeurs de I'exposant de sensibilité a la contrainte n et de 1'énergie d'activation
Q pour un méme intervalle de contraintes ou de températures. Cela permet de vérifier si les
valeurs de n et de Q varient avec le taux de déformation des éprouvettes, puisque ces
parametres, s'ils sont mesurés deux fois au cours d'un méme essai, le sont, par conséquent, a
deux taux de déformation différents.

2.5.2.2 Détermination d’un exposant de sensibilité a la contrainfe

Pour les essais par sauts de contrainte, a partir du déplacement Al(t) (voir figure 2.9),
nous calculons la déformation vraie de I’éprouvette (équation (1)), puis la vitesse de
déformation. Afin d’éliminer le bruit du capteur de déplacement, le calcul de la vitesse de
déformation se fait sur des intervalles de 300 secondes. L’évolution obtenue de la vitesse de
déformation en fonction du taux de déformation de 1’éprouvette, exprimé en pourcents, est
donnée en figure 2.10.
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Figure 2.10 Evolution de la vitesse de déformation en fonction du taux de déformation, pour le
composite AL,O; - Y;Al50,, déformé par sauts de contrainte a 1525°C.

A partir de ces courbes, le calcul de I’exposant de sensibilit¢ a la contrainte
correspondant a chaque saut doit étre effectué a partir de vitesses de déformation a 1’état
stationnaire mesurées a des taux de déformation équivalents. A ce titre, nous avons décidé de
calculer la vitesse de déformation au stade stationnaire pour les taux de déformation
correspondant aux taux de déformation mesurés au début et a la fin de chaque palier de
contrainte. Ce calcul permet de s’affranchir de I’influence du taux de déformation sur les
vitesses utilisées dans le calcul de 1’exposant de sensibilité a la contrainte n. Néanmoins, les
valeurs de n calculées de la sorte sont « instantanées » et dépendent du taux de déformation de
I’éprouvette. En effet, pour un saut de contrainte effectué a un taux de déformation différent,
la valeur de I’exposant de sensibilité a la contrainte apparent peut étre différente. C’est pour
cette raison que les sauts de contrainte sont effectués deux fois au cours d’un essai, en
chargement et en déchargement : en effectuant deux sauts entre les mémes contraintes, a
fortiori pour des taux de déformation différents, il est possible de détecter une évolution de
I’exposant de sensibilité a la contrainte vis-a-vis du taux de déformation.

Ainsi, calculer la vitesse de déformation au stade secondaire a la fin d’un palier ne
présente aucune difficulté ; par contre, pour le palier suivant, il faut extrapoler une vitesse de
déformation au stade secondaire pour le taux de déformation correspondant au début du
palier. Cette extrapolation est basée sur 1’évolution de la vitesse de déformation au stade
secondaire. Si le matériau étudié présente un stade stationnaire, la vitesse de déformation est
constante au cours du stade secondaire. L’extrapolation consiste alors a prolonger jusqu’au
taux de déformation correspondant au saut, le comportement tangent observé en fin de palier.
Dans ce cas, la vitesse de déformation extrapolée en début et celle mesurée en fin de palier

seront égales. On peut alors poser, pour une contrainte 6; donnée :

¢n(0;.80)=£y(0;.€,) (2.18)
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ou g est le taux de déformation correspondant au début du palier de contrainte G;, et €; est le
taux de déformation correspondant au saut entre les contraintes G; et Gij,;. De maniere

identique, pour le palier suivant, effectué a une contrainte Gi,; :
éH(GiH’Sl):éH(GiH’eZ) (2.19)

ou &, est le taux de déformation correspondant au saut entre les contraintes Giy; €t Gjo. Ainsi,
I’exposant de sensibilité a la contrainte, caractéristique du domaine [Gj, Ci4+1], calculé a partir
des valeurs de £;(c;.¢,) et de &;(c,,,.€,), ne sera pas influencé par le taux de déformation.

Or, dans le cas de nos matériaux, et comme le montre la figure 2.10, entre deux paliers
effectués a la méme contrainte, en chargement et en déchargement, c’est-a-dire pour des taux
de déformation différents, la vitesse de déformation diminue légerement. Ainsi, cette
évolution laisse supposer que I’exposant de sensibilité a la contrainte « n » va dépendre non
seulement de la gamme de contraintes [G;, ;1] sur laquelle il est calculé, mais également du
taux de déformation. Pour s’affranchir de 1’effet du taux de déformation, il sera nécessaire de
considérer des exposants de sensibilité a la contrainte apparents « n’ », valables pour un taux
de déformation donné.

En abordant ainsi le calcul des exposants de sensibilité a la contrainte, la prise en
compte de la diminution de la vitesse de déformation au stade secondaire pour une contrainte
donnée est primordiale. En effet, c’est a partir de cette évolution que nous allons pouvoir
extrapoler les vitesses de déformation, pour deux contraintes G; et Gi.j, pour le taux de
déformation correspondant au saut de contrainte. Le fait que la vitesse de déformation au
stade secondaire diminue revient a poser la relation suivante :

Vie [Lm—-1]é4(0,) =1,(€) (2.20)
ou m est le nombre de paliers de contraintes réalisés au cours d’un essai.

La prise en compte de 1’évolution de la vitesse de déformation au stade secondaire dans
le calcul des différents exposants de sensibilité a la contrainte apparents «n’ » va donc se
traduire par la détermination, pour deux paliers de contrainte successifs, de la vitesse de
déformation au stade secondaire, pour le taux de déformation correspondant au saut de
contrainte. Soit, pour un saut de contrainte entre G; et Gj, réalisé pour un taux de déformation

€.

{QH(Gi’Sl) 2.21)

€ (Gi+1 »€1 )

L’utilisation de ces deux valeurs de vitesses de déformation dans 1’équation (2.13)
donne un exposant de sensibilité a la contrainte apparent, n’, caractéristique de 1’intervalle de
contrainte [Gj, Ciy;] et du taux de déformation correspondant au saut de contrainte. En
appliquant cette démarche a chaque saut de contrainte, un ensemble de valeurs d’exposants de
sensibilité a la contrainte apparents est obtenu, grace auquel nous observons I’effet de la
contrainte appliquée sur les mécanismes de déformation. De plus, comme les valeurs de n’
mesurées sont €galement sensibles au taux de déformation, il est possible, en effectuant
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plusieurs fois un saut entre deux mémes contraintes au cours d’un méme essai, de détecter une
éventuelle influence du taux de déformation sur la valeur de n’, et donc sur les mécanismes
controlant la déformation plastique. Si, pour un intervalle de contrainte donné, les valeurs
den’ sont identiques pour plusieurs sauts, nous pourrons considérer les exposants de
sensibilité a la contrainte comme indépendants du taux de déformation. Ils ne sont plus de ce
fait apparents, et caractériseront I’intervalle de contrainte sur lequel le saut a été effectué.

Pour illustrer cette démarche, considérons, par exemple, le cas de I’éprouvette dont
I’évolution de la vitesse de déformation est représentée en figure 2.10. Pour chaque palier de
contrainte, nous avons tracé, sur la figure 2.11, une tendance de I’évolution de la vitesse de
déformation au stade secondaire. Ainsi, pour calculer I’exposant de sensibilité a la contrainte
correspondant au saut entre les contraintes o; et G, effectué a un taux de déformation €;, nous
avons déterminé deux vitesses de déformation éy(c,.€,) et é;(c,.€,) : points d’intersection

des courbes £,(c,)=f,(€) et £;(c,)=1,(€) avec la droite d’équation € = €. Enfin, le calcul de

I’exposant de sensibilité a la contrainte apparent correspondant au saut entre G; et G, est

effectué en injectant les valeurs de 61, G,, £;(0;,¢,) et £;(0,,¢,) dans I’équation (2.13).
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Figure 2.11 Détermination des vitesses de déformation avant et apres un saut.
2.5.2.3 Détermination d’une énergie d’activation thermique Q

Le calcul, pour remonter a 1’énergie d’activation thermique a partir des différentes
vitesses de déformation, est sensiblement identique a celui utilis€ pour les exposants de
sensibilité a la contrainte — voir équations (2.13) et (2.16). En effet, I’aspect général des
courbes représentant 1’évolution de la vitesse de déformation en fonction du taux de
déformation est globalement le méme pour les deux types d’expériences, comme I’indique la
figure 2.12. Toutefois, les temps d’essais étant beaucoup plus longs, le calcul des vitesses de

déformation a été effectué sur un intervalle de temps de 1 000 secondes.
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Figure 2.12 Evolution de la vitesse de déformation en fonction du taux de déformation, pour le
composite Al,Os - Y3Al50;, déformé par sauts de température pour une contrainte de 70 MPa.

2.6 Observations en microscopie électronique par transmission

Les observations MET effectuées sur les différents composites eutectiques in situ
étudiés ont été réalisées sur des lames minces issues, d’une part, des barreaux juste apres leur

élaboration, et, d’autre part, des éprouvettes découpées a partir des mémes barreaux et
déformées a haute température.

Des informations sont ainsi obtenues sur les échantillons au niveau de :

— La cristallographie : les directions de croissance et les relations d’épitaxie des
phases eutectiques sont ainsi vérifiées avant et apres déformation,

— L’absence de nouvelles phases aux interfaces apres fluage,

— La déformation a I’échelle locale des phases constituantes : la caractérisation des
dislocations mises en évidence permet ainsi d’aborder, de facon complémentaire
aux résultats des courbes de déformation (voir paragraphe 2.5.2), la
compréhension des mécanismes de déformation mis en jeu.

2.6.1 Préparation des lames minces

Les lames minces observées ont été obtenues principalement a partir de coupes réalisées
perpendiculairement a la direction de croissance des barreaux (et donc également a 1’axe de
sollicitation des éprouvettes). Dans quelques cas, des coupes paralleles a la direction de
croissance ont aussi été étudiées. La préparation de ces lames s’est opérée en trois étapes,
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selon les techniques généralement mises en ceuvre pour les matériaux chimiquement tres
stables et/ou isolants, qui ne peuvent €tre amincis par des voies chimiques ou électrolytiques.

2.6.1.1 Découpe des éprouvettes de fluage

Tout d’abord, les éprouvettes de fluage sont découpées avec une scie a découpe lente
(Buehler Isomet Low Speed, USA), afin d’obtenir des lames de 500 a 750 um d’épaisseur.
Les défauts de découpe sont ensuite éliminés par polissage mécanique, sur un papier de
polissage de granulométrie 15 um. Le diametre de la lame mince est également réduit, au
cours de la méme étape de polissage, afin d’obtenir une lame circulaire de 3 mm de diametre.
Cette derniere opération est dictée par la taille des porte-objets du microscope.

Le plan de découpe choisi était perpendiculaire ou parallele a I’axe de sollicitation de
I’éprouvette.

2.6.1.2 Polissage mécanique

L’épaisseur des lames est ensuite réduite par polissage mécanique (Buehler Minimet,
USA), avec des disques pré-imprégnés de particules de diamant de granulométrie 3 um. A la
suite de ce polissage mécanique, les lames présentent une épaisseur comprise entre 100 et
150 um. Des lames plus fines pourraient €tre obtenues, mais leur tenue mécanique serait
compromise. Pour poursuivre 1’amincissement mécanique sans remettre en cause 1’intégrité
mécanique des lames, un dispositif permettant de creuser une cuvette au centre des lames
(dimpler) a été utilisé (South Bay Technology Inc., modele 515, USA). La préparation de
cette cuvette est cruciale, car il faut suffisamment creuser pour réduire le temps
d’amincissement ionique, mais il ne faut absolument pas la percer. En effet, dans ce cas de
figure, les bords autour du trou sont trop abrupts, et I’épaisseur de la lame en bord de trou
devient alors trop importante pour permettre la transmission des électrons du faisceau
incident. Le fonctionnement du dimpler est schématisé figure 2.13. La formation d’une
cuvette au centre de la lame (figure 2.13, n°1) est induite par 1’abrasion de la lame par une
meule (figure 2.13, n°2). Celle-ci est recouverte de pate diamantée, et I’abrasion est lubrifiée
avec un liquide spécifique. La lame est collée sur un support (figure 2.13, n°3) qui est mis en
rotation. La combinaison des rotations de la lame et de la meule engendre la cuvette. La
profondeur de pénétration de la meule peut étre réglée avec un micrometre (Palmer), couplé a
un interrupteur. Celui-ci arréte 1’abrasion quand la profondeur voulue est atteinte. Cette
précaution permet de ne pas percer la lame. A la fin du polissage mécanique, 1’épaisseur de la
lame, en fond de cuvette, est de 1’ordre de 50 um.
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Figure 2.13 Schéma de fonctionnement du dimpler.

2.6. 1.3 Amincissement ionigue

La derniere étape de la préparation des lames consiste a obtenir des zones suffisamment
minces pour étre observées au MET. Cet amincissement final est obtenu avec un amincisseur
ionique (Gatan Duo Mill 600, USA), dont le principe consiste a bombarder les deux faces
d’une lame mince avec des ions argon. Cette équipement a été préféré a une autre méthode
d’amincissement, le PIPS (Precision Ion Polishing System), qui bien que plus efficace en
temps d’amincissement, détériore trop la lame et entraine [’apparition de contrastes
d’irradiation gé€nant les observations. Les conditions d’amincissement utilisées sur
I’amincisseur ionique sont rassemblées dans le tableau 2.2.

Tension Intensité Inclinaison des faisceaux

S5kV 1 mA +8%a+12°

Tableau 2.2 Conditions d’amincissement ionique des lames minces.

La détermination de I’inclinaison des faisceaux d’ions est un parametre important. En
effet, les faisceaux ne doivent pas étre trop inclinés par rapport au plan de la lame, car cela
entrainerait des trous avec des bords trop épais. La lame serait alors inutilisable. Toutefois, les
faisceaux doivent étre inclinés un minimum par rapport a la lame. Sinon, le temps
d’amincissement serait trop long, et la lame serait exposée a un risque d’amincissement
hétérogene (les faisceaux pourraient rencontrer les bords épais de la lame, plutot que le fond
de sa cuvette). Avec les conditions d’amincissement décrites dans le tableau 2.2, la durée
d’amincissement ionique est de plusieurs dizaines d’heures. L’amincissement ionique est

arrété manuellement, lorsque les premiers trous dans la lame sont détectés.
2.6.1.4 Dépét d’une couche conductrice de carbone

Les matériaux que nous étudions n’étant pas conducteurs, s’ils sont irradiés par un
faisceau d’électrons, ils n’arriveront pas a évacuer correctement les charges. Ce phénomene
dégrade la qualité des images qui peuvent étre obtenues en microscopie €lectronique (par
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transmission, comme a balayage). Cependant, il est possible d’y remédier en procédant a un
dépot d’une fine couche conductrice.

Dans le cas de la microscopie électronique par transmission, de tels dépdts sont donc
nécessaires, mais nécessitent une attention particuliere. Le dépot doit étre en effet assez épais
pour évacuer les charges €lectriques, mais doit également &tre assez fin pour ne pas dégrader
la qualité de I’image (le probléme se pose notamment pour 1I’imagerie haute résolution).

Nous avons choisi d’effectuer ces dépots en deux étapes :

— Tout d’abord, un dépdt tres court, sur toute la surface de la lame. Ceci nous
permet d’obtenir une couche conductrice tres fine, qui ne permet pas d’évacuer
totalement les charges électriques.

— Ensuite, un dépot plus long, pour lequel les zones minces de la lame ont été
masquées grace a un dispositif spécial (Coat Master).

Grace a ce double dépot, la couche de carbone est suffisamment épaisse sur la
périphérie de la lame pour évacuer efficacement les charges électriques, et suffisamment
mince au niveau des zones observables pour ne pas dégrader la qualité de I’image. Si,
toutefois, apres ces deux dépots, une lame mince se chargeait encore, un troisieme dépot,
court également, serait réalisé, afin d’améliorer 1’évacuation des charges.

2.6.2 Microscope électronique par transmission

Les observations MET ont été effectuées sur un microscope Jeol 2000 EX (Jeol, Japon),
fonctionnant avec une tension d’accélération de 200 kV. Ce microscope est équipé d’un
filament de tungstene.

Un porte-objet a double inclinaison a été utilisé. La platine du microscope permet des
inclinaisons de + 45°. Cette possibilité d’inclinaison est importante, car le réseau réciproque
peut étre largement exploré. Ceci permet une étude des relations d’orientation entre les phases
par les clichés de diffraction, par exemple. Dans le cadre de notre étude, elle permet
d’identifier les vecteurs de Burgers des dislocations. En effet, le produit scalaire des vecteurs
de diffraction (g) et de Burgers (B) définit le contraste d’une ligne de dislocations [Hull,
2001]. Ainsi, en ayant facilement acceés a plusieurs vecteurs de diffraction, nous pouvons
effectuer plusieurs images d’une méme ligne de dislocation, avec des contrastes de ligne

différents, ce qui permet d’identifier b, notamment a I’aide du critere d’extinction (g b=0).
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Chapitre 3 : Elaboration des
composites céramiques
eutectiques

3.1 Objectifs du chapitre

L’objectif premier du travail exposé dans ce chapitre, est d’obtenir des composites
céramiques eutectiques, élaborés par solidification dirigée, possédant une
microstructure interconnectée, fine, et dépourvue de défauts. En tenant compte des
résultats obtenus antérieurement au niveau des conditions expérimentales (chapitre 1),
plusieurs compositions eutectiques, dans les systeémes pseudo-binaires Al,Os - Ln,O;3 et
pseudo-ternaires Al,O3 - LnyO3 - ZrO,, seront €laborées. Apres caractérisation de leur
structure et de leur microstructure, les systémes les plus représentatifs et susceptibles de
présenter les meilleures propriétés, en considérant des criteres fondés sur des parametres
microstructuraux, seront retenus pour 1’étude du comportement mécanique.

De plus, les recherches de nouvelles compositions eutectiques sans phase alumine dans

la microstructure finale et leur élaboration seront également présentées dans ce chapitre.

3.2 Choix des compositions eutectiques

3.2.1 Détermination des systémes eutectiques

Au cours du chapitre 1, les principales études portant sur les céramiques de composition
eutectiques, a base d’oxydes, élaborées par solidification dirigée, ont été résumées. Ce
chapitre a montré les liens entre la microstructure spécifique des composites eutectiques
in situ Al,Os - Ln,O3 et certaines de leurs caractéristiques mécaniques. Les études réalisées au
Laboratoire [Mazerolles, 1988 ; Piquet, 2006] ont permis de définir les conditions d’obtention
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de microstructures interconnectées et orientées, selon les différents équipements utilisés (four
Bridgman, four a image présenté au paragraphe 2.2.4). A partir de ces résultats obtenus,
quatre €léments ont été retenus pour notre étude : I’yttrium, le gadolinium, le dysprosium et
I’erbium.

Ainsi, pour atteindre les objectifs fixés a la fin du chapitre 1 (voir paragraphe 1.8),
plusieurs composites eutectiques ont été élaborés a partir des systetmes Al,Os - Ln,O3 et
ALOs - LnyO3 - ZrO,. Selon I'élément Ln utilisé, la phase associée a I’alumine sera
différente :

— Pour Ln =Y, Dy, Yb ou Er, les diagrammes d’équilibre pseudo-binaires prévoient
une composition eutectique entre 1’alumine o et une phase Ln3AlsO;,, présentant
une structure cubique de type grenat,

— Pour Ln = Gd ou Eu, la thermodynamique indique 1’association de I’alumine avec
une phase LnAlOs3, de structure orthorhombique de type pérovskite.

Quelques rappels concernant la structure des phases eutectiques sont indiqués en
annexe 1.

Par ailleurs, il s’est avéré intéressant de réaliser une étude exploratoire de nouvelles
compositions eutectiques pouvant présenter une microstructure interconnectée. Pour ne pas
trop changer la chimie des systemes, d’autres compositions eutectiques existantes ont été
choisies dans les systemes thermodynamiques pseudo-binaires Al,Os - Ln,Os. Ce choix
permet d’associer une phase pérovskite a une phase grenat, auxquelles s’ajouterait
éventuellement une phase zircone, pour des systemes ternaires. L’objectif est, a ce niveau,
triple :

— D’une part, connaissant la bonne résistance au fluage de la phase Y3AlsO;;
(YAQG), I’élimination de la phase alumine permettrait de mieux comprendre le role
de la phase YAG dans les performances des composites in situ étudiés.

— D’autre part, comme I’indiquent les diagrammes d’équilibre présentés dans les
paragraphes ci-dessous, les compositions eutectiques Ln3AlsO;, - LnAlO3 ont des
températures de fusion plus élevées que les compositions eutectiques
AL O3 - Ln3AlsO,2/LnAlOs. Ceci permettrait, si I’élaboration de ces systemes est
concluante, une éventuelle utilisation de ces matériaux a des températures plus
élevées.

— Enfin, certaines études récentes signalent une diminution des performances
mécaniques des systemes eutectiques oxyde-oxyde, a haute température en
présence de vapeur d’eau, en raison d’une dissolution sélective de la phase
alumine o [Yue, 1999 ; Fritsch, 2006 ; Fritsch, 2008]. Ces observations pourraient
constituer un handicap pour la mise en ceuvre de ces composites en tant que
matériaux de structure.

Les études menées précédemment sur les composites eutectiques in situ, préparés dans
les systemes Al,Os - LnyO3 (- ZrO;), ont démontré que la microstructure interconnectée est
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fortement liée aux bonnes propriétés mécaniques de ces matériaux, et a leur maintien jusqu’a
des températures proches de leur température de fusion. En vue d’obtenir des propriétés
mécaniques similaires, des criteres de sélection, fondés sur la morphologie de Ila
microstructure, ont été établis.

Ils concernent :
— Laprésence d’un réseau interconnecté des deux phases eutectiques principales,
— Des domaines de phases eutectiques assez fins (de I’ordre de 10 a 20 pm),

— L’absence de défauts macroscopiques (pores, fissures) au sein de la
microstructure,

— Pour les systemes ternaires, la troisieme phase de zircone doit se présenter comme
une fine dispersion de nodules aux interfaces, afin de garantir un renforcement
optimal.

3.2.2 Systémes thermodynamiques binaires

Les diagrammes d’équilibre Al,O3 - LnyO3 (pour Ln = Y, Er, Dy et Gd), ayant permis le
choix des compositions eutectiques binaires, sont représentés en figures 3.1 a 3.4.

La composition eutectique qui associe alumine o et phase grenat (ou pérovskite) se
trouve dans la partie riche en alumine du diagramme d’équilibre (encerclée en orange, sur les
figures 3.1 a 3.3). Dans le cas des éléments yttrium, erbium et dysprosium, les diagrammes de
phase prévoient également un point eutectique (encerclé en bleu sur les figures 3.1 a 3.3) entre
la phase grenat Ln3AlsOy; et la phase pérovskite LnAlO;. Ces trois compositions eutectiques
ont été sélectionnées pour étudier la microstructure de composites in sifu associant ces deux
structures.

Le diagramme de phase Al,O3 - Gd,O3 ne prévoit pas I’existence de la phase grenat,
probablement en raison du rayon ionique du gadolinium qui est trop important. Le seul point
eutectique qui existe dans la partie riche en alumine (encerclé en vert sur la figure 3.4) associe
donc une phase alumine o a une phase pérovskite GAAIO;.

Le détail des compositions chimiques correspondant aux points eutectiques binaires est
proposé dans le tableau 3.2, au paragraphe 3.2.2.
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