UNIVERSITE DE LIMOGES

Ecole doctorale Sciences - Technologante
Faculté des Sciences et Techniques
Groupe d'Etude des Matériaux Hétérogénes
Thése N° []

THESE
Pour obtenir le grade de
DOCTEUR DE L'UNIVERSITE DE LIMOGES
Discipline : Matériaux Céramiques et Traitement$Sdeace
Présentée par

Kévin BOUSSOIS

Le 05 décembre 2013

Ceramiques silicatées a résistance mécanique
et ténacité élevées

Thése dirigée par Philippe BANCHART et Nicolas TESSIER-DOYEN

Jury :
Rapporteurs :

Alain PEIGNEY Professeur des Universités, Université de Toulouse

Jocelyne BRENDLE

Examinateurs :

David Stanley S$a1TH
Guy ANTOU

Philippe BLANCHART
Nicolas TESSIER-DOYEN

Professeur des Universités, ENSCMu, Mulhouse

Professeur des Universités, GEMH, ENSCI Limoges
Maitre de Conférences, SPCTS, IUT Limoges
Professeur des Universités, GEMH, ENSCI Limoges
Maitre de Conférences, GEMH, IUT Limoges



A mes parents,
Pour leur amour et leur soutien pendant toutesazeges,
Un grand MERCI!

A Charléne,
Pour tout 'amour, le soutien et la patience dolté €ait preuve quotidiennement!

A ma famille et mes amis,
Pour les bons moments passés ensembles et cesuivqont...!






Cette thése a été effectuée au sein du laboraBiidH (Groupe d'Etudes des Matériaux
Hétérogénes), sous la direction de Monsieur BLANGHAPilippe et Monsieur TESSIER-

DOYEN Nicolas. Je tiens a les remercier pour m'eaxainfié ce travail. Je leur suis tres
reconnaissant pour la qualité des nombreux consailsattention, et bien évidement pour les
connaissances et leur expérience de la rechercite @t su me transmettre, et qui j'en suis

sOr me seront bénéfiques dans les années futures.

Mes remerciements vont également a Monsieur SMITavidD Stanley, Directeur du

Laboratoire GEMH pour son accueil.

Je remercie la Région Limousin qui m’a accordé souatien financier tout au long de ce

travail et m’a ainsi permis de réaliser cette these

Je tiens aussi a remercier Madame BRENDLE JocelyMonsieur PEIGNEY Alain qui ont

accepté de consacrer leur temps pour juger ceiltrava

Je remercie également Monsieur ANTOU Guy pour stcjgzation au jury.

Enfin, je ne saurai terminer sans adresser megwieaix remerciements a mes collégues du
Laboratoire (Fabrice, Alexandre, Aurélien, Hervé.et) le personnel de I'ENSCI (Jean-
Michel, Sylvestre, Bertrand...) qui ont permis despoa de loin a l'aboutissement de ce

travail.

Je n'oublie pas bien évidemment de remercier meenisa pour leur soutien, leurs
encouragements et la préparation de la soutenamdabéde. Mais aussi tous mes amis :
Guillaume, Astrid, Rémi, Amar, Franck, Alexia... qalont toujours soutenu et encouragé.



SOMMAIRE GENERAL

INTRODUCTION GENERALE.......co e, 1
CHAPITRE | : Composites a matrice céramique...........ccoeeveiienennennnnn. 9
I, DEFINITION ittt sere et e e et e e e e s et e e e e nenr e e e e e s annnaeeaaeeans 12
Il. LES CONSTITUANTS D’'UN COMPOSITE A MATRICE CERANMQUE................... 15
L LS TIOrES e e ———— 15
2. Le matériau de 1a MALFICE ............... e e eeeeeeeeatitnias s s e e e e e eeeeeeeeeseeeeeeeeeeeeeeessnnnnns 18
. LeS PNYIOSIHICALES......cciii e sttt e e e e e e e 20
o TR - T €= To {1 011 (= PSSP 22
C. DuKaolin @la MUIITE.........ccoeiiiiiie e e e e ee e e eraaanees 25
d. Morphologie de la MUIITE ..........euiiiiiie e 28
[ll. LES PROCEDES D’ELABORATION DES CMCS ... 30
I - Y (o 1= o = V=T U ] 30
N - IR o 1= 1o |1 o = S 33
a. Imprégnation et pyrolyse d’'un précurseur POIENLL...........veeeieiieeieeeeeiieieeeeiiin 33
b. Imprégnation par un Meétal FONAU......... .o eeeererrimiiiiiieee e e e e e e e 34
G T - Vo 1= o= = o 1o [ [ 35
V. ROLE DE L'INTERPHASE ET DE L'INTERFACE ..o 36
R 01 = o] =] 36
a. Transfert de Charge. ... e e e ee e e e e 37
D. DEéVviation de fISSUIE .....cceiieiiiii e e e e e 37
c. Contraintes thermiques réSIAUEIIES ... e eerieiieieeeeeeieiiieeie s 37
d. Protection contre 'oXYdatioN............eceeeeriiiieiiiie e e 38
N I 101 = = o = PSP 39
- W |01 (=] o = U0t 1= P 40
b. Interface INtErMEIAINE ...........uuuuunieeeeeeiicie e 40
C. INLErfACE NON L. ..uuiiiiiiiiiiiiie et 41
3. Comportement mécanique des composites fIDBUX ........uuveeeiiiiiiiieiiieeeee 42
V. CONCLUSION ...oiiiiiiiiiiiieee et ettt e e e e sttt e e e e e s s snsbe e e e e e e sannneeeesannnsneeeeeeans 43
VI. REFERENCES BIBLIOGRAPHIQUES ........c oo eenaa s 44

CHAPITRE Il : Procédés d'élaboration et méthodes decaractérisation...49

. PROCEDES D’ELABORATION DES MATERIAUX ....coooiiiiiiiiiiiiiie 52
1. Mise en forme par pressage UNIAXIial.... . ceeeeeeeeeeiiiiiiiiianieeeeeeeseeeiseeeeeaseeeen 52

= I €1 =T o [V F= U1 o o PP 53
b. L'opération de pressage uniaXial ........ccccccceeeiiiiiiiieeeiiiiiiieee e 54

2. Mise en forme par coulage en bande..........ccccooivriiiiiiiccicii e, 56



SOMMAIRE GENERAL

a.  SUSPENSION € COUIAGE .....evvvvriiiiiieee et ee e e e ee e eeeeeeeeees 58
b. Coulage en bande des suspensions de Kaolin.BIR...........cccccoevviiiiieiiiiniieennnnnd 60
Cc. Découpe et thermoComMPreSSION .........coceeeeeeeieeee e e e e e 60
3. Traitement therMIQUE .........uuee e 61
A, DEHANTAGE ....evveiiiiiiie e —————————————————— 61
o 117>V [ PP S UURPPPPTTPURRRRPRTRR 61
[I. TECHNIQUES EXPERIMENTALES ... 62
1. Caractérisation des propriétés microstructuratesu comportement sous l'effet de la
1€ 0] 01<T = LU | (= TP 62
a. MIiCroStruCture et POIOSITE .......ccceieeeeeeeee i e e e e e e e e e e e e e e eneeeeeeeennnnes 62
b. Texturation par diffraction des rayons X (DRX)..........ccvuvvuuuuiunniiiiiiinieeeeeensienns 63
c. Comportement au frittage par ATD-ATG et dilatdni@e.............ccoevvvveeeeeeeeeiiiiiinnnns 63
2. Caractérisation des propri€te€s MECANIQUES....cccevvveererrrrrriiiiiiieeeeeeeeeaeeeeereeeeeaaes 65
a. Propriétés d’élasticité par échographie ultrasmen mode milieu infini................. 65
b. Module d’Young par nanoindentation ........ccccoooiiieiieiiiiiiiiiie e 67
c. Contrainte a la rupture par flexion biaxiale.............cccccovvvviiiiiiiiiiiii e 70
d. TeNACIte par €SSaAl VICKEIS.......ccuuuiiiiieeee e e eeee et e e e e e e e e aaaaaaeeeeeaaeeeees 72
e. Ténacité par méthode SEPB/SENB ..........cccoooiiiiiiiiiiiiiiiiiieeeeeee e 75
f. NOUON d€ COUIDE R ..o 78
1. CONGCLUSION ...ttt e ettt et e e e e e s s ssbbbbb bbb sne e 81
IV. REFERENCES BIBLIOGRAPHIQUES ... eeeaas 81

CHAPITRE Illl :  Frittage anisotrope de matériaux multicouches a basde

kaolin et de fibres silico-alumineuses.............ccoooiiiii i, 85
|. GENERALITES SUR LE FRITTAGE DES CERAMIQUES SILKTEES.................. 88
1. Lefrittage en phase SONAe...........oiccceeeeieeeee e 88
2. Le frittage en présence d’'une phase QUIdE............cccooviiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiice e 90
Il. RECRISTALLISATION ET CROISSANCE DE LA MULLITE [ANS LES
COMPOSITES MULTICOUCHES. ...ttt eenna s 91
1. Structure de [a MUIHEE ........ooiiie e e e e e e e eanes 91
2. Quantité de mullite FOrMEE..........oo i i i e e 94
3. Détermination de la forme et de la taille destaux de mullite.......................n 96
4. Orientation de [a MUIItE .........oooiiiieeee e e 100
lll. MODELES CINETIQUES DE TRANSFORMATIONS PENDANLE FRITTAGE . 104
1. Modéles cinétiques a partir des CoOUrbES ATD. c.vvvvriiiiiiiiiiiiiiiieeeee e 104
2. Modéles cinétiques a partir des analyses dil@toques..................cccoeeeiviiinnnnn. 106



SOMMAIRE GENERAL

1. Transformations thermMiQUES.........oooi oo eeaeees 109

2. Variations dimensionnelles des échantillons...............ccccceviiiiiiiiieiivevecieeeee, 112

3. Densification anisotrope des composites lamreai..............ccoooeeiiiiiiiiiiiiiiiinmaes 117
V. CONCLUSION L.ttt e et e e e e e e e e e e e e e e e s s e s s s s sbrnnnneeaeeaeaaeaaaeaans 125
VI. REFERENCES BIBLIOGRAPHIQUES .......ooiiiii et 126

CHAPITRE IV: Propriétés mécaniques en relation ave Ila

010 011 £ o 0] =P 131
|. DEPENDANCE DES PROPRIETES MECANIQUES VIS-A-VIS ED LA
@ ] 1] N I SRR 134
I 011 o Yo [ Tox 1 o o ISP 134
2. Modéles basés sur une approche miCromécaniquUe............c.ccceeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeennn. 135
3. Modéles basés sur une approche microstructurale...........cccooeevvvvviiiinciieeesenee. 135
SV o T [= [T =T o g oL T UL PSP 135
a. Modele de Duckworth/Modeéle d’aire solide minigal................cccoeecivviiviiienneen. 136
b. Modele de Dutta/Modele de Wagh ..........cceeeeeriveeieiiiiiiiiiiiee e 137
. PROPRIETES D’ELASTICITE EN RELATION AVEC LA MIROSTRUCTURE... 138
1. Propriétés d’élasticité de chaque constituardaposite ...............cceeecvvvvivvnnnnee. 138
2. Module d’Young macroscopique des matériaux &tiom avec I'anisotropie .......... 142
a. REsUltats eXPErIMENTAUX ........iiiiii i i e e e e e e e e s nnnees 142
b. Comparaison des valeurs expérimentales du modviteing avec les modéles
=1 =1 0 11 147
[ll. PROPRIETES DE RUPTURE EN RELATION AVEC LA MICBSTRUCTURE ..... 152
1. Contrainte @ la FUPIUIE ......ccce e eeeeeeee e e err e e e e e e e e e e e e e e e eeees 152
a. Reésultats eXPEriMENTAUX ........cciiiiiiiceeeeeee e eee e e e e ra e e e e e e e aaeaes 152
b. Comparaison avec les modeles analytiQUues.......c..coooveeviiiiiiiiiiiiiiiiieeeeceeeeen. 157
2. TENACITE ... e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e a————— 159
a. Comparaison ténacité Vickers et ténacité SENB.............cccevvvrviviiiiiiiinnnennn. 159
b. Discussion concernant la surestimation des v&lalienues par la méthode
S N 2 PR 161
C. ANISOLropie de tENACILE ..........cevviviiieeeeeeieiiiier e e e e e e e e e e e e e e eeeeeeerreennnreaeesennnna 165
3. Discussion de la ténacité et comportement dBDEOR ............cevvvveiieeeeeeeeiiiiiiiiii 167
[V, CONGCLUSION ...ttt immemre et e e e e e st e e e e e e snnb s e e e anssnseeeaeeeanneees 175
V. REFERENCES BIBLIOGRAPHIQUES ...ttt 175
CONCLUSION GENERALE.....cco e, 179

ANNEXE : Titres et résumeés des publications..................ccccecvvinnnn. 185



SOMMAIRE GENERAL




Introduction
géneérale






INTRODUCTION GENERALE

Les céramiques silicatées sont des matériaux dedgraiffusion principalement
employées dans la fabrication de la vaisselle,attetage (sol et mur), du sanitaire et de la
terre cuite (batiment). Elaborés en grande quaititpartir de mélanges de poudres de
matieres premieres minérales, ces produits peudeatmis en forme par un procédé de
compaction puis traités thermiquement a une tenyo@&aomprise entre 900 et 1450°C. Les
terres cuites, les faiences et les grés commungissrcéramiques a pates poreuses (porosité
de l'ordre de 5 a 20 % volumique). Quant aux vilieet porcelaines, ce sont des céramiques
a pate dites "vitrifiee" (porosité inférieure a 3wAdumique). Leurs domaines de composition
chimique sont caractérisés par des transitions ressiyes entre les minéraux qui les
constituent. Les différences de caractéristiquasofité, résistance mécanique, fragilité,
couleur...) sont principalement dues aux caractftiss initiales des matiéres premieres
minérales introduites, au type de procédé de fatioic et a la température de cuisson.

Les céramiques silicatées sont donc issues priecqy@nt de matieres premiéres
minérales a haute teneur en minéraux phyllosilicatéinme la kaolinite. En effet, constituant
principal des kaolins, la kaolinite est tres fragueent utilisée dans les compositions des
céramiques pour le batiment et I'équipement debithta Les kaolins peuvent étre aussi
utilisés industriellement comme matiére premiereurpda production de céramiques
réfractaires ou comme additif dans I'industrie duent et du papier.

Le kaolin des compositions céramiques, lorsqu’it &#té a des températures
dépassant 1000°C, se transforme progressivemant erélange d’'une phase recristallisée de
mullite et d’'une phase liquide qui s'apparente @ pimase vitreuse apres refroidissement. Ces
transformations contribuent grandement au procedsurmation des céramiques a partir
des mélanges initiaux de poudres et au cours deisaon, formant des matériaux présentant
des propriétés convenables a la réalisation deleges, de produits sanitaires et de vaisselle.
Avant cuisson et lors de la mise en forme, les ikaplcomme la plupart des argiles,
contribuent significativement a améliorer la rémise mécanique et a la plasticité des
mélanges compactés. Cependant, ils entrainent régatedes variations volumiques des
pieces lors du séchage et de la cuisson. Les kagpli@ésentent aussi une caractéristique
essentielle pour leur application dans les compositde céramiques a usage domestique,
puisqu'ils conferent aux produits une blancheuvédeaprés cuisson, en raison de leur tres
faible teneur en oxydes de fer et de titane.

Apres cuisson, les céramiques silicatées sont deterimux fragiles. Bien que
relativement modestes, leurs propriétés mécaniduessstance a la rupture et ténacité)

peuvent toutefois étre améliorées par modificaties matiéres premieres minérales et du
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INTRODUCTION GENERALE

procédé de fabrication. Dans ce contexte, ce fralairecherche s’oriente essentiellement
vers I'amélioration des caractéristigues mécaniglesscéramiques silicatées, par I'ajout d'une
tres faible quantité de fibres d’aluminosilicateégpar un contréle de la microstructure apres
traitement thermique en lien avec le procédé de ersforme.

Les céramiques silicatées ont trées généralementammportement meécanique en
relation avec la nature micro-composite de leursraostructures. Deux types de phases
peuvent étre identifiés : (i) une phase matricipe organisée structuralement et hétérogéne
a I'échelle des phases de la microstructure ;utig ou plusieurs phase(s) granulaire(s) et
cristallisée(s) distribuée(s) dans la matrice darfibrme des grains qui la constituent peut étre
anisotrope. La nature, la quantité et le degrédtusation des phases dans le volume ont un
réle primordial sur les propriétés macroscopigues. plupart des céramiques silicatées
contiennent des phases cristallisées, soit isseesnatieres premieres initialement présentes
dans le mélange (comme le quartz ou les feldspatio®) recristallisées in situ (silicates
alcalino-terreux ou silico-aluminates) telles gaerlullite sous forme de cristaux aciculaires.

La caractéristique principale des matériaux conipest de présenter de meilleures
propriétés par rapport aux constituants pris sepané et ceci grace a lintroduction de
renforts distribués dans la microstructure (pakdsuwhiskers, fibres...). Pour les composites
a matrice organique, il est par exemple possib&ughhenter la résistance et le module
d’élasticité des polymeres tout en conservant uasse volumique faible. En ce qui concerne
les composites a matrice métallique, le renforceémpan des fibres améliore les propriétés
meécaniques et thermomeécaniques. Dans le cas prtidas composites a matrice céramique
(CMCs), lintroduction de renforts vise a réduire fragilité de ces matériaux tout en
conservant des valeurs raisonnables de résistanda eupture et opérant dans un
environnement a haute température. Les CMCs sont des candidats privilégiés pour
toutes les applications en conditions séveres depdetures. Dans le domaine de
'aéronautique (propulseurs, turbines, moteurs iapat..), leur fiabilité est une
caractéristique essentielle du cahier des charges.

L’amélioration significative des caractéristiguegaaniques des CMCs est due a un
ensemble de conditions : (i) la maitrise de I'éfation par ajout de fibres de faible diametre
permet de controler la distribution des défauts rositucturaux (augmentation de la
contrainte a la rupture ) ; (ii) I'association deus constituants granulaires ou fibreux ayant
des propriétés thermomécaniques différentes peuire un phénomene de microfissuration
distribuée en avant du front de la fissure, peram¢ttainsi d’éviter sa propagation

catastrophique. Ce phénoméne est accentué lorsegsie constituants subissent des
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INTRODUCTION GENERALE

transformations de phase ou lorsqu’ils présenta&st cbefficients d’expansion thermique
différents ; (iii) l'introduction d’'un renfort fibkgux favorise la nature "endommageable" a
I'échelle locale du matériau, des lors que diffsrenécanismes d’endommagement existent
simultanément tels que les glissements et lesefrihts aux interfaces, les décohésions
interfaciales entre fibres et matrice, le pontage fissures par les fibres et le déchaussement
des fibres, ou encore les micro-fissurations migsipde la matrice. Bien que souvent
préjudiciables aux niveaux de contrainte a la mgtaes mécanismes contribuent pourtant a
augmenter la résistance a I'endommagement cathsjugp et donc la ténacite.

Parmi ces mécanismes, la nature des liaisons kstirgbres et la matrice influence
notablement les propriétés des CMCs. Lorsque isolisest faible, le transfert de charge entre
fibre et matrice est limité, favorisant un endomaragnt local prématuré. Dans le cas de
liaisons fortes, un transfert effectif des contiegnvers les fibres induit un comportement
mécanique de type linéaire et fragile. Dans ce ecdal une caractérisation précise de
linterface fibre/matrice, ou plus précisément @ezone interfaciale, est nécessaire pour
identifier et mieux contréler au préalable la natdes mécanismes d’endommagement.

Les propriétés macroscopiques des matériaux cotegoseramiques, résistance a la
rupture et ténacité, peuvent aussi étre notableraeréliorées par le contréle du degré
d’organisation microstructurale et ce a deux nixeafi) lors de la mise en forme en utilisant
un procédé adapté (coulage en bande, extrusiotrifagation...) permettant 'orientation
préférentielle de particules de forme anisotropgsda compact de poudre ou suspension ; (ii)
au cours du traitement thermique en favorisant derigtallisation orientée de phases
cristallines. En particulier, le procédé "Templat€dain Growth" (TGG) est largement
employé pour la fabrication de céramiques diélgaas.

Du fait de leur organisation, certaines microsuites rencontrées dans la nature
(nacre et écaille de requin, présentées sur laefi@ly présentent des propriétés mécaniques
trés performantes. Une stratégie possible congistproduire ce type de texturation avec des
céramiques silicatées par un procédé de mise enef@pécifigue (coulage en bande) et

permettant une croissance cristalline préféreatiell
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Figure 1: Exemples de microstructures organisées a) laadr) les écailles de requins

Un certain nombre de travaux relatifs aux cérangqodiquent que la mise en ceuvre
de procédés qui favorisent le contrle de l'orgdiia des phases de la microstructure a
différents niveaux d’échelle permet d’améliorer gitmnément la plupart des propriétés

macroscopiques, dont les propriétés mécaniguast@iese a la rupture et ténacite).

L’objectif de cette these est d’élaborer des matgrisilicatés bon marché présentant
des propriétés mécaniques plus performantes efragiéité réduite, a partir de compositions
contenant essentiellement une matiere premiéragatigt(la kaolinite) et mis en forme par
pressage ou par coulage en bande en voie aqueagritide fibres silico-alumineuses a bas
co(t et en trés faible quantité a un double obje¢i renforcer les matériaux ; (ii) agir en tant
gue "templates" (activateur) afin de favoriserderistallisation orientée de la mullite au cours
du traitement thermique.

Les techniques expérimentales nécessaires a deile dont nombreuses et tres
diverses. Elles visent notamment a réaliser deérmaax de fagon contr6lée et reproductible,
a caractériser précisément les microstructuregsptopriétés mécaniques, et finalement a
étudier en détail les relations entre les carasttgries microstructurales et les propriétés

meécaniques.

Le travail de thése est rédigé en 4 chapitres :
. Le chapitre 1 présente des généralités sur lesasitep & matrice céramique ainsi que
sur les phyllosilicates, plus particulierement kukaolinite et les fibres silico-alumineuses
utilisées. Le processus décrivant en détail lesstommations thermiques de la kaolinite

conduisant a la recristallisation de la mullite (Z2s-2Si0,) pendant le frittage est présenté.
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Une synthese bibliographique concernant les diftSrgorocédés d’élaboration des CMCs
ainsi que le réle des interfaces et interphases glérit.

. Le chapitre 2 est consacré a l'ensemble des tegbsigexpérimentales de
caractérisation des propriétés structurales, merctsirales et mécaniques utilisées, ainsi
gu'aux procedeés de mise en forme de I'ensemblmdiEsiaux.

. Le chapitre 3 décrit le comportement spécifiquedaan le frittage des matériaux
composites a base de kaolin. Dans un premier teumgsanalyse par diffraction des rayons X
a ete réalisée pour obtenir les caractéristiqueststales, ainsi que la quantité, la forme, la
taille et l'orientation des cristaux de mullite floés. Dans un second temps, une analyse
cinétigue des transformations pendant le frittagdéaréalisée permettant de caractériser le
processus de densification anisotrope des matériaux

. Le chapitre 4 présente les résultats des proprigtésaniques (d'élasticité et de
rupture) en relation avec les caractéristiques aostoncturales. Ces propriétés ont été
caractérisées par plusieurs meéthodes expérimentaddies que la flexion biaxiale,
I'échographie ultrasonore, l'indentation Vickers l@&t méthode SENB. Les mécanismes
favorisant une augmentation significative de lastéace mécanique et de la ténacité des

mateériaux composites élaborés ont finalement éséemiévidence.
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CHAPITRE| : Composites & matrice céramique

|. DEFINITION

Par définition, un matériau composite est un astsgebd’au moins deux matériaux
non miscibles (mais ayant une forte capacité d'sidmémutuelle), réalisé dans le but de
constituer un nouveau matériau qui possede desri@¢idp que les éléments seuls ne
possedent pas. Généralement, il est composé (medatrice qui a pour but principal de
transmettre les efforts mécaniques vers le reetadtassurer la protection du renfort vis-a-vis
des conditions environnementales et (ii) d'un renfpi constitue le squelette supportant les
efforts mécaniques. Les matériaux composites dass€s en trois familles selon la nature de
la matrice [1] :

* Les composites a matrice métallique (CMM) ;
* Les composites a matrice organique (CMO) ;

* Les composites a matrice céramique (CMC).

Dans ces travaux, nous allons nous intéresserpaltigulierement aux composites a
matrice céramique. L'ajout de fibres céramiquessdame matrice elle-méme en céramique a
pour but délaborer un matériau dont les propriétéécaniques (et notamment le
comportement a la rupture et la ténacité) soigpéseures a celles d’'une céramique massive.

Deux types de composites céramiques supportantddiamagement ont été
développés. D’une part les composites renforcésdparfibres longues et d’autre part les
composites a renforts discontinus tels que leskehss(fibres courtes). La majeure différence
de comportement entre ces deux types de matér@moeme le comportement a la rupture.

Les matériaux composites a fibres longues ont wpure contrélée. Aprés la
fissuration de la matrice, la fibre peut encorepsuger un chargement mécanique. La rupture
des fibres est statistiquement distribuée et ce o comportement est proche de celui
contrélant la rupture du bois.

Pour les composites a fibres courtes (whiskers)s dame matrice céramique, la
résistance a la propagation de fissures (ténaastéaméliorée, ce qui rend le composite moins
sensible aux défauts microstructuraux induits eamprocédés.

Ces composites peuvent présenter un comportemariramile, bien que les fibres et
la matrice présentent isolément un comportememgiléaCette association fibre-matrice,

conduisant a un matériau non fragile, est due aistence d'un certain nombre de
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CHAPITRE| : Composites & matrice céramique

mécanismes mettant en jeu les propriétés mécanajyds/siques des fibres, de la matrice et
également de l'interface fibre-matrice.

Simultanément, I'arrangement tridimensionnel ddagnqui peut étre trés complexe,
a une influence significative (figure 1) : matémahi ou tridimensionnels avec plusieurs
variétés de tissage, différentes séquences possi@mpilements de strates... Cependant, les
mécanismes qui gouvernent le comportement du raatéomposite peuvent étre décrits en
considérant une sous-structure unidirectionnellécgée en traction dans le sens des fibres.
Le comportement peut étre celui d’'un solide dans roatériau multidirectionnel en

considérant des zones ou les fibres sont oriedies la direction de I'effort.
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Figure 1: Classification des architectures possibles de&og des CMCs]]

Les CMCs a renfort fibreux sont des matériaux thmestmucturaux présentant des
propriétés mécaniques intéressantes, une condéctiliermique élevée et une bonne

résistance a l'oxydation. Ces propriétés excepttles associées a leur faible densité
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apparente font de ces matériaux d’excellents catglipour la conception de pieces de haute
technicité ou opérant a haute température (figgred@ns des secteurs tels que l'industrie
aéronautique, aérospatiale ou encore le nucléaieh].

En comparaison des alliages métalliques a haut®rpgnce souvent utilisés, les
CMCs sont beaucoup plus légers et permettent demédiire le poids des produits fabriqués
a partir des CMCs [6,7]. Cela permet par exempleédeire la consommation en carburant
d’'un avion ou bien d’augmenter la charge d’'une duséceur de satellite. Un autre avantage
est que leur utilisation peut se faire a des teatpégs de fonctionnement supérieures a celles
des superalliages. Ceci présente I'intérét d’augerda rendement du moteur et de diminuer
les émissions polluantes [5].

Les composites a matrice céramique oxyde ou nodagg sont donc développés, car

ils répondent mieux aux exigences des motoristes.

ﬁ

(a) (b)

Figure 2: Quelques applications des CMCs : (a) tuyere diusteur spatial (EADS Astrium),
(b) disque a aubes d’une turbine (GE Energy), {sfjde de frein haut de gamme
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. LES CONSTITUANTS D'UN COMPOSITE A MATRICE
CERAMIQUE

1. Les fibres

Les fibres minérales peuvent se trouver soit sowes forme naturelle (amiante ou
basalte) ou soit sous une forme synthétique (filereerre, alumine...). La famille des fibres
céramiques synthétiques peut se diviser en dewgaaes : (i) celle a base d’oxydes (les
fibres d’alumine...) et (ii) celle a base de non-caydles fibres de carbure de silicium...)

Les fibres ont des longueurs pouvant aller de queslalizaines de microns a plusieurs
millimetres [8] et ont des diametres équivalent$aataille des particules de la matrice
(quelgues microns a quelques dizaines de microns).

La formation de composites associant des fibres plyides que la matrice permet
I'amélioration des propriétés. Ces améliorationgveat étre induites par plusieurs types de
processus associés a l'arrangement microstructtigalre 3) faisant intervenir les quatre
mécanismes suivants [9] :

* Le pontage des fissures (bridging) ;

» La microfissuration du matériau (microcracking) ;

» Ladéviation de la fissure (deflection) ;

* Le déchaussement des fibres (pull-out).
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Figure 3: Mécanismes a 'origine du renforcement des CNIKD§
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Les premieres fibres minérales qui sont apparuekesuarché ont été produites dans
les années 1930. Il s’agissait alors de fibresateewitilisées essentiellement dans le domaine
textiles. L'apparition dans les années 1950 desemaatx composites et des technologies
impliquant de tres hautes températures a permigblacation de nouvelles fibres. Dans un
premier temps, des fibres de bore ou de carbursildeum de fort diamétre [11] ont été
développées au cours des années 1970. Et c'estdamssles années 1970 que les premiéres
fibores a base d'alumine de faible diametre ont gtéduites. Dans les années 1980,
I'apparition des fibres de carbure de silicium ibladiametre a permis le développement des
composites a matrice céramique, ouvrant la voiesardatériaux pouvant étre utilisés a des
températures supérieures a celles des meilleuieyedl métalliques. Néanmoins, un des
problémes majeurs des fibres de carbure de siliadgimleur oxydation sous air a haute
température qui limite leur domaine d’utilisation.

Pour éviter l'oxydation, [utilisation des fibres &ase doxydes est devenue
indispensable puisqu’elles sont stables sous haude température. Elles sont actuellement
commercialisées sous diverses formes notammentrac, wappes... Elles contiennent
majoritairement de I'alumine et de la silice ettsimitialement de nature vitreuse. Au-dela de
1000°C, les fibres cristallisent pour donner deniallite et de la cristobalite. Plus la
température est élevée et plus cette transformatibrapide.

Les fibres d’oxydes peuvent étre séparées en datggaries. Une premiere catégorie
rassemble les fibres techniques développées afimpals/oir supporter des contraintes
importantes a haute température. Ces fibres sarérg@ment utilisées comme renfort dans
les composites a matrice métallique ou céramiquéidude leur prix de revient élevé. Une
seconde catégorie rassemble les fibres d’isolatienmique utilisées a relativement haute
température quand les fibres de verre ne suffiskst (au-dela de 600°C). Elles possedent de
bonnes caractéristiques thermiques, mais suppomehtles contraintes mécaniques. Leur
prix de revient est généralement faible.

Il existe de nombreuses fibres céramiques d’oxyulésentant des propriétés variées,
notamment les fibres a base de silice, d’alumieezictone... Ainsi, la suite de ce chapitre va
concerner plus particulierement les fibres céraesgéfractaires a base d’oxyde d’aluminium
utilisées pour nos travaux.

L’alumine présente plusieurs formes allotropiques production se fait par chauffage
d’hydroxyde d’aluminium a 1000°C dans l'air. Durdet chauffage, elle se transforme en
alumine par évaporation de I'eau. La structure déstaux d’alumine ainsi formés évolue

jusqu'a la phase alpha qui est la forme allotropid@ plus stable. Les premieres fibres
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continues d’alumine (Fiber FP) ont été dévelopgaesDu Pont en 1979 a partir de poudres
mélangées, chauffées puis filées et étirées [12¢ tlisson permettait par la suite d’obtenir
la phase d’alumine. Par la suite, de nouvelles techniques ont pedaitabriquer des fibres
d’alumine avec un procédé de filage a partir devasiol-gel (fibres de plus faible diamétre et
de microstructures plus fines). Le principal avgetde ces nouvelles fibres est leur flexibilité
élevée. La premiere fibre d’alumine pure réaliséecace procédé est la fibore Nextel610
développée par la société 3M.

Dans cette étude, les fibres Nextel720 qui sonfidess techniques de grande qualité
et de codt relativement élevé ont été utilisées.l&#auite, pour réduire le colt du matériau
composite, le choix s’est porté sur la fibre deety BF1 de la société Zircar Ceramics.

La fibre Nextel720 contient 85 % massique d@d, 15 % massique de SiCet
environ 0,3 % de K®; comme agent nucléant. La fibre présente une sectioulaire et un
diameétre d’environ 10 um (figure 4) Le procédé gellet la température élevée du traitement
thermique induisent la recristallisation d’alumisiede mullite. Ce type de fibre est composé
approximativement de 60 % volumique de mullite etd® % volumique d’AlO; [13]. La
microstructure de la fibre contient un assemblafggrdgats nanométriques de mullite
orientés indifféeremment et de grains nanométrigdedumine o de forme arrondie ou
allongée [13]. Apres élaboration, la structure denfullite est dans un état métastable
(2Al1,05-1Si0,). Vers 1000°C, la stoechiométrie évolue vers un@rdition de la teneur en
alumine pour atteindre les proportions proches’éguilibre (3ALO3-2Si0,). A partir de
1300°C, l'aluminea évolue pour former des grains allongés. A 1400&€,grains passent
d’'une forme arrondie a une forme plus rectiligneephase silicatée liquide intergranulaire
est aussi observée. Lors du refroidissement, etatribuera a former une phase
intergranulaire amorphe. Les propriétés mécaniqiesces fibres sont particulierement
élevées puisque leur module d’Young est de 260 Gdea,résistance a la traction atteint
2100 MPa et leur coefficient de dilatation therngiast de 6.I0K™. Toutes ces données ont
été fournies par le fabricant. Dans le chapitrde$, mesures ont été réalisées pour mesurer le
module d’Young réel de la fibre. Une analyse Riktve aussi été effectuée pour mieux

analyser la microstructure de la fibre.
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Figure 4: Micrographie MEB d’une section de fibre Next2D713]

La fibore ALBF1 est trés difféerente de la fibre Neb20 puisqu’elle contient
97 % massique d’AD; et 3 % massique de SiCCes fibres présentent une section circulaire
et un diamétre d’environ 3 um. D’aprés le fabricdet taux d’alumine est supérieur a
50 % massique. La silice est aussi présente eunrpte d’inhiber la croissance des grains
tout en permettant de contréler la porosité, deirdier leur fragilité et le retrait pendant la

montée en température.

2. Le matériau de la matrice

Le matériau constituant la matrice céramique askudhésion du renfort, mais le
protéege du milieu extérieur tout en transmettaatdéorts mécaniques. En particulier, les
premiers CMCs étaient composés de fibres et d’uasteice en carbone [14].

Les composites carbone/carbone ont de trées bomopsig¢iés avec notamment une
faible densité et d’excellentes propriétés thermmamigues, ainsi qu’une bonne résistance a
I'ablation, une bonne résistance aux chocs theresig un fort coefficient de friction a haute
température [15]. En outre, ils possedent plusieutses avantages comprenant un faible
coefficient de dilatation thermique, un taux d’'wes@xtrémement faible par frottement, une
insensibilité aux rayons cosmiques, une résistaeceue sous radiations nucléaires [14,16].
Enfin, leur biocompatibilité leur a valu d’étreligés dans le domaine des biomatériaux [17].

Cependant, un gros probleme subsiste lors deidatibn de ces composites sous
atmospheéres neutre ou réductrice, car le carbang/d® rapidement vers 450°C. Ceci rend

nécessaire le développement de matrices moinsiwéacvis-a-vis de l'oxygene dont
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notamment les matrices a base de carbures (SiC Zf@Z...) ou de nitrures (BN, §g,...).

Le carbure de silicium est le matériau de matreeplus courant puisqu’il présente une
meilleure résistance a I'oxydation et une plus l&aitkensité (3,21 pour le SiC, 4,93 pour le
TiC et 6,73 pour le ZrC).

Il existe enfin d’autres matrices intéressantes)t dmlles a base d’oxydes comme
SiO,, B,Og3, AlOs..., qui sont des matrices a faible colt d’élaborgtinais ayant un domaine
d’utilisation limité en température. Dans ce trhvane matrice a base de kaolin a été utilisée
qui apres frittage se transformera en un matéreundllite associé a une phase silico-
alumineuse peu organisée structuralement.

De fagon générale, la matrice choisie doit avoircaefficient de dilatation thermique
proche de celui du renfort, afin de limiter au nmaxim les contraintes résiduelles créées lors
du refroidissement apres frittage [10]. Lorsquedefficient de dilatation de la matrice est
supérieur a celui du renfort, les contraintes edgss seront a l'origine d’'un réseau de
fissuration qui affectera considérablement les pétgs mécaniques du matériau. Dans le cas
inverse, la matrice sera alors en compression geesu favorable pour les propriétés
meécaniques.

Dans cette étude, le matériau de matrice est okdepartir d’'une matiere premiére
minérale de type kaolin. Sa composition minéralogigcontient majoritairement des
minéraux phyllosilicates, dont la kaolinite, le mienuscovite et des minéraux associés
comme le quartz.

Les kaolins sont issus de processus naturels i gastroches, comme le granite, des
zones superficielles. Le processus particulierodaétion a partir de la dégradation in-situ de
la roche mere, conférent aux kaolins des proprigpégifiques, notamment au niveau de la
morphologie, de la taille et de la composition dlne, qui permettent des utilisations variées
et ceci depuis tres longtemps.

Les minéraux argileux des kaolins présentent certai caractéristiques bien
identifiables :

» ce sont des fines particules de dimensions inféggea 2 um ;

* les particules sont de formes lamellaires et, diaitepeuvent glisser les unes sur
les autres, ce qui leur confére la plasticité aing la possibilité d’absorber des
molécules dont de 'eau ;

* les particules sont susceptibles, dans certaingglitcans, de former des
suspensions stables dans I'eau.
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Enfin, les minéraux argileux présentent des fornsgicturales particulieres
constituées d’empilements de feuillets, généralemésignés sous le nom de phyllosilicate.

En plus des argiles, les minéraux argileux peuwvaoritenir des minéraux non-
phyllosilicatés, c’est-a-dire de structure et derphologies tridimensionnelles telles que des
carbonates, des feldspaths, du quartz ainsi queoxigdes et des hydroxydes de fer et
d'aluminium. Ces minéraux associés modifient legppétés physiques des argiles, dont la
plasticité et le comportement lors du séchage etadeuisson, ainsi que la couleur des
produits. Leur teneur est souvent limitée ce quimae de conserver les caractéristiques
essentielles des minéraux argileux, qui sont deséres importants lors de la
commercialisation des matieres premiéres.

Les paragraphes suivants présentent les généraitésles minéraux de type
phyllosilicates utilisés et notamment la kaoliniientenue dans le kaolin utilisé lors de ce
travail. Dans la derniere partie on s’intéresséua particulierement a la transformation de la
kaolinite en mullite (3Al0s-2Si0,) qui est la phase principalement cristallisée pahde

frittage a haute température et qui constitueradtrice des composites fabriqués.

a. Les phyllosilicates

Définition

Les phyllosilicates sont des composés lamellaimésgéraux appartenant a la famille
des silicates. La structure est composée d’empiiesrae feuillets tétraédriques (T) avec pour
unité structurale SiO et/ou rarement AlgY, les tétraédres se partageant trois sommets sur
guatre (les oxygenes basaux). Le quatrieme somiorydene apical) est relié a un feuillet
octaédrique (O, unité structurale A)Ooccupé principalement par le cation Al, et
éventuellement par Mg, Fe, Ti, Li ... L’assemblage tiuillets (T) et (O) représente l'unité

de clivage des phyllosilicates (figure 5).

B AlouMg
® Silicium

O Oxyvgéne O Oxvgéne ou OH

Figure 5: Tétraedre et octaédre dans la structure deslphbyicates
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Dans le feuillet (T), les quatre atomes d’oxygenatgépartis de telle sorte qu’ils
occupent les quatre sommets d'un tétraedre régdbet le centre est occupé par un ion
silicium.

En ce qui concerne le feuillet (O), deux groupespbwgllosilicates existent dans la
nature :

* les trioctaédriques: les trois sites cationiquest soccupés par des cations

divalents ;

» les dioctaédriques: remplissage des 2/3 des oetm@dr des cations trivalents.

Le feuillet (O) lorsqu’il est isolé, est a I'originde minéraux particuliers, notamment
des hydroxyles comme la brucite Mg(QH)ui est de type trioctaédrique, et la gibbsite
Al(OH); qui est de type dioctaédrique. Les phyllosilicamt des minéraux lamellaires, leur
structure est organisée en plans successifs paonefades domaines cohérents : les cristaux.
Macroscopiquement, la morphologie des cristauxr@a@ve sous la forme de plaquettes de
faible épaisseur et idéalement développée dansdlerotions de I'espace [18].

Classification
Le tableau 1 montre que le critére le plus utitieér classifier les phyllosilicates est le

mode d’agencement mutuel des couches tétraédrigueates couches octaédriques. Les
minéraux sont classés en premier selon le modeed&ment des feuillets:

e Structure TO
Les minéraux TO ou 1:1 sont constitués de feuilbetmprenant une couche tétraédrique (T)
associée a une couche octaédrique (O). L’épaiggaiale est comprise entre 7,1 et 7,4 A. Ce
groupe correspond a la kaolinite (dioctaédriqué) let serpentine (trioctaédrique).

e Structure TOT
Les minéraux TOT ou encore 2:1 sont constituésede feuillets tétraédriqgues encadrant une
couche octaédrique. L’épaisseur de I'assemblagdaest I'intervalle 10-16 A. Cet ensemble
inclut les groupes des micas (di et trioctaédriceiejes smectites (di et tri-octaédrique), qui
sont les principaux constituants de nombreuseteargiilisées dans les matériaux silicatés.

e Structure TOT:O

Les minéraux TOT:O ou encore 2:1:1 sont constilgedrois feuillets TOT associés a un
feuillet (O) isolé. L’épaisseur de la couche estndiron 14 A, ce qui correspond au groupe
des chlorites.
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La formule chimique idéale des minéraux les plysésentatifs est obtenue en partant
de celle du feuillet [§D4]*" et du feuillet trioctaédrique Mg(OHu dioctaédrique Al(OH)
en remplacant une partie des hydroxyles par degémes apicaux.

D

Type de couche| Région inter-couchhe  Groupe triociquéel | Groupe dioctaédriqu

Serpentine Kaolinite
TOou l:1 --- . .
Mg3S|205(O H)4 Al 2(0 H)4SI205
tion M Phl it M it
TOT ou 2:1 cation ogopite uscovite

(micas communs) | KMgsAISizO1(OH), | KAIZAISiz01(OH);,

Tableau 1: Formules structurales des minéraux des grougekdkaolinite et des micas

b. La kaolinite

La kaolinite est un minéral argileux (groupe déisates lamellaires microcristallisés)
qui a été formée par l'altération de roches magyuat contenant des feldspaths comme les
granites. Le kaolin est une matiére premiéere blanclouce et plastique et généralement

employée dans les céramiques, les papiers et et yes.

Structure

La kaolinite présente une structure de type TO¢ awe distance inter-réticulaire de
7,13 A et est de type dioctaédrique. Chaque feudkekaolinite est constitué d’une couche de
tétraedres SiQavec un atome de silicium situé au centre (figyreebé dans un méme plan
par trois de leurs sommets, associés a une coutthédoique composée de groupements
Al(OH)s0 ou l'aluminium est situé au centre. Deux sitem@driques sur trois sont occupés
par des atomes d’aluminium, l'autre étant lacunii€g.

La formule structurale évolue peu du fait de l'alzsede substitutions tétraédriques et
de rares substitutions octaédriques: SDA{OH), avec un rapport SiAI,O; égal a 2. La
kaolinite présente un systéme triclinique et sooupge spatial est Cl. Les parametres
cristallographiques, d’apres I'affinement structuta Bish et de Von Dreele, sont les suivants
[19] : a=5,16 A,b=8,95 A,c=7,41 A,0=91,7°,8=104,9° ety=89,8°.
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Couche tétraédrique

Distance
inter-réticulaire ~ 7A

Couche octaedrique

Figure 6: Représentation d’'un feuillet de kaolinite

Dans la kaolinite, 'ensemble des charges et leldaiaux de substitution font que le
feuillet élémentaire est faiblement chargé. L'espiterfoliaire ne contient pas de cations et
'eau a peu d’affinité pour cet espace.

Morphologie

La morphologie des cristaux est généralement assp#iere. Ceux-ci se présentent
sous la forme de plaguettes hexagonales (figurg Foavent allongées et parfois réduites a
de simples losanges, délimitées par les facesdmz01) et les faces latérales (11010)let
(020) (figure 7 b)). Les dimensions des cristausierd sensiblement, leur dimension latérale
étant comprise entre 0,04 et 5 um et leur épaisgdte 10 et 200 nanometres.

Aly[Si 40, l(OH)g

OPTIC
AXIAL
PLANE

010

Figure 7: (a) Morphologie d’'une kaolinite bien cristallisét (b) représentation d’'une
plaguette de kaolinite

Kaolin BiP
Le kaolin utilisé au cours de cette étude est dikdiP commercialisé par la société
Kaolin de Beauvoir. Sa composition chimique esorgge dans le tableau 2 et le tableau 3

présente son analyse granulométrique :

23



CHAPITRE| : Composites & matrice céramique

Composition chimique | Si0, | Al,Os | Fe03 | €Ca0 | MgO | NaO | K,O | TiO, | Li»O

% massique 48,1] 36,9 | 0,26| <0,20 0,17 | <0,20 1,90| <0,05| 0,27

Tableau 2 Composition chimique du kaolin BiP

Refus & 50 pm \ Moins de 0,4%
% inférieur a:
Analyse granulométrique 20 um 96
10 ym 83
5um 69
2 um 48

Tableau 3 Etendue granulométrique de la poudre de kaoli B

D’aprés le tableau 2, la silice et I'alumine sa¥ bxydes majoritaires, avec un rapport
massique SigdAl,O5; de 1,3 pour le kaolin BiP au lieu d’environ 1,1lupdes kaolins purs.

Cet écart suggere la présence de silice sous foengeiartz ou de phyllosilicates de type 2:1.

v

v Kaolinite
H x Muscovite
+ Quartz
& L 3
v v ¥ v
[ T T T T T 1
0 20 40 60

20 (°)
Figure 8: Diffractogramme du kaolin BiP

La figure 8 présente le diagramme de diffractios tiyons X du kaolin BiP. Trois
phases majoritaires sont identifiées comme la kaelavec des pics caractéristiques a 12,40°,
20,38° et 24,96°. La muscovite est identifice a98,8.7,83° et le quartz a 26,27°. La
composition minéralogique du kaolin BiP en pouraegetmassique est la suivante: 78 % de

kaolinite, 17 % de muscovite et 4 % de quartz.
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(o} Du kaolin a la mullite

La mullite (3AL0s,2Si0,), découverte par Bowen [20] en 1924, est un castt
largement utilisé dans la fabrication des piece&amiues industrielles, notamment dans les
matériaux réfractaires ou les composites grace arég bonnes propriétés thermomécaniques
[21], et a sa bonne résistance aux chocs thermidquesa un faible coefficient de dilation
(<6.10°K™).

La mullite peut étre obtenue a partir de matieéresnperes peu onéreuses telles que la
kaolinite (ALO3, 2SIQ, 2H,0), la sillimanite, la cyanite ou I'andalousite {8k, 2SiQy), ou
par voie sol-gel [22,23]. La mullite est la seulape stable du diagramme $idl ,0s.

L’apparition de la mullite est tres importante ddasconsolidation des produits
céramiques silicatés car cela crée un réseau dgauwxi aciculaires plus ou moins organisé
rigidifiant le matériau a haute température et agiggant sa résistance mécanique apres

cuisson.

Processus de recristallisation de la kaolinite
La voie de synthése de la mullite la plus commusidaeréaction des oxydes silice et
alumine a haute température (>1600°C). A partirlaekaolinite, I'organigramme de la

figure 9 montre les étapes de transformation enite{24,25,26] lors du frittage.

Spinelle
3) Xf)
ooy Ed . W ) ;
Kaolinite—— Métakaolinite — — — — — ——Mullite (2:1) — Mullite (3:2)
(2)\ /(’4)
Alumine y
500°C 980°C 1100°C 1250°C

v

Figure 9: Organigramme de la réaction kaolinite-mullite

Lors du chauffage d’'une kaolinite Ai,Os(OH),4, la déshydroxylation entre 450 et
550°C est associée a un pic endothermique suruidbeATD (figure 10). Ce phénomeéne se
résume a un départ d’eau de constitution par deamsmes de condensation a partir des

groupements hydroxyles et de diffusion dans le plas feuillets [27]. Il conduit a la
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formation de la métakaolinite 2Si@\,03 qui est une phase peu organisée structuralement.

La réaction globale est la suivante :

2 SiGQ.AL,03.2H,0 (kaolinite) = 2 SiQ.Al,O3; (métakaolinite) + 2HO Q)

Le début de la réorganisation structurale de laaka&inite est a une température
d’environ 980°C, avec un pic exothermique de larbeuATD (figure 10). Le début de la
recristallisation de la métakaolinite forme soit eurstructure spinelle [28] (mullite

surstcechiométrique en A)3) soit une phase d’alumingsuivant les réactions suivantes :

2 SiQ.AlL,O3 (métakaolinite) = AIO3 (alumine)) + 2 SiG, (amorphe) (2)
2 SiQ.AlL,O3 (métakaolinite) = SiAlO, (spinelle) + SiQ (amorphe) 3)
0 = - 50
-2 4 = 40
= =9 - 30 %

Q -6 =
o - 20 3
€ -8 - E
% = 10 ©
2 -10 - o
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Figure 10: Courbes ATD/ATG du kaolin Kgl-b

Aux températures plus élevées vers 1100°C, la taullist formée a partir de
larrangement structural résiduel de la kaolini®9][ Au microscope é€lectronique en
transmission (MET), cette mullite & la forme deitgatristaux aciculaires de taille de I'ordre
de 20-30 nm (figure 11) [30]. Le processus de stalfisation est influencé par la présence
d’éléments en faible teneur au voisinage de la kaélmite [31]. De fagcon générale, les
réactions de transformation sont :

Al;O3 (aluminey) + 2Si0, = 1/3 (3ALOs. 2SiQ) (mullite) + 4/3 SiQ (amorphe)4)
SiALO, (spinelle)+ SiQ = 1/3 (3ALOs. 2SiQ) (mullite) + 4/3 SiQ (amorphe) (5)
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Vers 1200-1250°C, la silice amorphe issue de laakagtinite se transforme en
cristobalite. De plus, les composés minoritairescaa kaolinite, comme les oxydes de fer et
les composés alcalins ou alcalino-terreux vontosebiner avec la silice et la forme résiduelle
de la métakaolinite, pour former une phase liguwdedes nouvelles phases recristallisées.
Simultanément, la mullite qui est initialement stagorme de petits cristaux aciculaires de
guelques dizaines de nanomeétres [29] (Figure 1&wlue vers une mullite de morphologie
plus allongée [3Q(Figure 11 b)), dont la longueur peut atteindred51in.

Figure 11: Images [30] (&) MET de la mullite & 1050°C e} WEB de la mullite & 1350°C

La croissance de la mullite se fait au détrimentialéorme haute température de la

kaolinite et par un apport de Si€t Al,Os; depuis la phase liquide selon la réaction :

3/2 (2Ab05.Si0y) (mullite)+ 1/2 SiQ = 3AL,05.2SiG (mullite) (6)

D’apres la réaction (6) et les photos de la figltea) et b), la transformation de la
mullite entre 1000°C et 1400°C se fait a la fois ypa changement de sa stcechiométrie allant
d'un rapport Al/Si=2 vers un rapport Al/Si=3/2 [32¢t d’'une évolution importante de
morphologie. Ces évolutions sont simultanées etimoes sans transition structurale ou
morphologique.

L'avancement de la réaction (6) dépend de la teatpér, du temps de palier de
cuisson, de la pureté initiale de la kaolinite aose de la taille des particules des poudres
initiales [33].
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Cinétique deréorganisation structurale de la métakaolinite

Le degré dorganigen structural de la métakaolinite influence lanétique de
recristallisation de la mullite. U kaolinite bien ordonnée conduirait a une ségrégatio
meétakaolin entre des zones respectivement richesliea et enalumine 34]. A partir des
zones ricles en alumine se formerait une phase transitoirgrdeture spinelle. Dans I'aut
cas ou l&aolinite est tres désordony, il y aurait directement formation de la mulli

La vitesse de montée en température lo la cuisson joue un réle majeur puisqu
elle est tres lentda ségrégation de la métakaolinest favorisée el y a apparition de la
phase de structure spinelle. En revanche, si stleapide, la ségrétion sera limitée et il
aura directementofmation de mulliteLa ségrégation joue un réle tremportant, car elle
influence les quantitésle phass de struture spinelle et de mullite au co de la

réorganisation structurale de la métakaoli

d. Morphologie de la mullite

La mullite cristalliséese présente sous la forme de cristaux aciculefigure 12). La
taille, la forme des cristallites de mullite, legdé d’anisotropi ainsi que la quantitde
cristauxdépendent de la températ maximaleet de la rampe de montée en températul
appaait que la température a un réle prépondérantasdiniension des cristaux, plus que
leur nombre [30,33].

Figure 12: Observations MEB d’aiguilles de mullite aprés uttague chimiqua I'acide
fluorhydrique(10% en volume) pour un matériau fritté a 141
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Structure de la mullite

La composition chimique de la mullite s’étend dams large intervalle du rapport
Al/Si. La staechiométrie a pour formule généralg.ASi.010.x avecx variant de 0,2 a 0,9
soit environ 55 a 90 mol% d’'AD3 [21]. Pour satisfaire a ces variations de stoechioenéda
structure de la mullite subit des modificationstdux d’occupation des sites octaédriques et
de leur position dans la maille.

La stoechiométrie [35,36] de la mullite évolue eniree composition de type 2/1
(2A1,03-Si0,), avec x=0,40 et ADs=78 % en masse et une composition de type 3/2
(3Al,03-2Si0,), avec x=0,25 et AD3=72 %. La structure est toujours proche d’'un systéme
orthorhombique. La forme thermodynamiquement stailela mullite 3/2 qui est toujours
obtenue a haute température et avec un long teepalidr.

Dans la structure de la mullite, des colonnes d@dtes Al@sont liées entre elles par
leurs sommets et sont orientées parallélement x&@ 1[@01]. Ces colonnes partagent les
sommets et occupent les centres des unités ortimijoes. A la position z=1/2 de chaque
unité structurale, les colonnes d’octaedres solitee entre elles par des assemblages de
tétraedres occupés par des atomes de Si et Alté@regdres forment des doubles chaines
alignées parallélement a I'axe [001], dont I'ageneat est représenté schématiquement sur la
figure 13. On y distingue deux types de sites éélrigues, notés (T) et (T*). La premiére
position (T) est dans un environnement régulietsatjue le tétraédre qui entoure la seconde
(T*) est déformé en raison de la présence d'un atatioxygéne O* commun a trois
tétraédres. Le changement de stcechiométrie 2/2 asB/réalisé grace au départ d’'un atome
d’oxygéne en position O(3) qui lie deux unitésaétriques.

e &=

@
SN
0@2) O(1) b

(@)

Figure.13: (a) Structure de la mullite en projection daesplan (a,b) et (b) en représentation
3D. Les assemblages violets correspondent auxsuAIl86.
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lll. LES PROCEDES D'’ELABORATION DES CMCS

Les matériaux composites a matrice céramique péwsn elaborés selon trois types
de méthode suivant que le procédé qui associgdessfa la matrice se fait par voie solide,
liquide ou gazeuse [37]. Les procédés par voie ggzesont privilégiés pour obtenir des
matériaux a hautes performances. Les deux autm®qés sont utilisés pour obtenir des

matériaux moins codliteux.

1. Lavoie gazeuse

Le dépbt chimique en phase vapeur, ou CVD, est nagegsus physico-chimique
complexe au cours duquel une phase solide se fgrangéaction chimique a partir d’une ou
plusieurs espéces gazeuses généralement au cdetdatsurface extérieure d’'un substrat
maintenu en température [38]. Le dépot doit étesiadense et homogéne que possible, quelle
gue soit la porosité de la préforme.

Lorsque le substrat fibreux est poreux, sa demgifin est réalisée par infiltration
chimique en phase vapeur, ou CVI, qui dérive dinmeint de la techniqgue CVD. Le principal
probleme de ce procédé réside dans la nécessitdaléser le dépbt en profondeur (c'est-a-
dire a lintérieur des pores ouverts du substra) papport au dépdt en surface qui
contribuerait a la fermeture prématurée de la ptErasiverte et conduirait a des matériaux
incomplétement densifiés (figure 14). Il convieond, par un choix judicieux des conditions
expérimentales, de favoriser le dép6t au coeur dadtorme de maniere a remplir aussi
completement que possible la porosité ouverte. dbmesification préférentiellement a cceur
sera obtenue en abaissant la vitesse de dépbapaort a la vitesse des transferts de masse
dans la phase gazeuse, c'est-a-dire en opérant sseshaempératures et a basses

pressions [39] : il s’agit de la technique ICVIdtiserme/isobare).

Figure 14: Micrographie de la section d’un composite obtgam CVD
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L’avantage du procédé ICVI est de permettre la ifieaon simultanée d’'un grand
nombre de piéces aux formes plus ou moins completixé@'gviter toute dégradation des fibres
compte tenu des basses températures (de I'ordd@@°C) employées et de I'absence de
pression. Une variante permet de diminuer condiigmeent le temps d’infiltration en
appliguant un gradient de température et de pnegsiGVI) ; cependant, elle ne permet de
mettre en forme qu’une piéce unique de géométmplsi (tube ou cylindre) [40].

Le dépbt chimique par procédé CVD/CVI est effecukéntérieur d’'un réacteur. La
chambre de dépoét ouverte aux deux extrémités esobyraie par un flux gazeux constitué
généralement d’'un gaz vecteur et du précurseuratariau a déposer. Ce type d’installation,
généralement utilisé sous pression réduite, peamebntréle aisé des paramétres opératoires
du dépébt, c'est-a-dire la température du substiatjébits partiels des divers gaz en amont du
réacteur et la pression totale prise en aval (@&du).

Deux types d’appareillage sont utilisés :

* Le réacteur a paroi froide :

Seul le substrat est chauffé. Par conséquent, rtee goadients thermiques régnent au
sein de la phase gazeuse. Le contrGle de la cotmposst alors rendu difficile par
d’'importants gradients de concentration des espé&resevanche, aucun dépbt parasite ne se
forme sur les parois de la chambre réactionnelléaetonsommation du précurseur est
moindre.

* Le réacteur a paroi chaude :

Ce type de réacteur conduit a une phase gazeusegeam mieux définie grace a
'existence d’'une zone isotherme englobant la phgaeeuse qui entoure le substrat.
Cependant, il induit la formation d’'un dépét pam@asiur les parois internes de la chambre de

dépot.
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Figure 15: Schéma du procédé I-CVI pour I'élaboration denpmsites

Le procédé CVD est particulierement adapté a l@iation de couches minces,
notamment dans le domaine des traitements de sugac synthese de films protecteurs
contre les agressions chimiques ou abrasives, maassi dans le secteur de la
microélectronique par dépots de couches minces-senductrices ou isolantes.

Le procédé CVI est utilisé a I'échelle industrighleur I'élaboration des composites a
matrice céramique. En effet, il permet de formes dépbts de grande qualité et son utilisation
a basse température empéche toute dégradationities mévitables par frittage ou par
pressage. Son principal inconvénient est que Ipétd@éalisés sont extrémement colteux du
fait de la lenteur du procédé (durées de traitentEntplusieurs centaines d’heures qui
impliquent des temps de fabrication de plusieunsasees).

Le procédé ICVI est actuellement utilisé a I'échétidustrielle. Son principal atout est
gu'’il permet d’élaborer des CMCs possédant d’excedls propriétés mécaniques.

Le procédé FCVI est utilisé pour des pieces beguquus épaisses, afin d'éviter

'usinage et de limiter le gradient de densité eldrcoeur et la surface des pieces.
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2. Lavoie liquide

L’élaboration de CMCs peut étre réalisée par vajeide a partir de précurseurs
polymériques liquides (procédé PIP) ou bien parrégpation par un métal en fusion
(procédé RMI).

a. Imprégnation et pyrolyse d’un précurseur polymére

Le procédé PIP permet I'imprégnation de préfornieefises a partir de précurseurs
en solution ou a l'état fondu. Le précurseur doduynir mouiller convenablement
'architecture fibreuse et permettre d’obtenir apmgyrolyse un rendement en matiere
céramique élevé. Aprés imprégnation, le matéridupgsolysé entre 1000 et 1400°C sous
atmosphére inerte ou sous hydrogéne [41]. Ce péosedlécompose en trois étapes :

* Imprégnation du précurseur dans la préforme

Les techniques d’'imprégnation utilisées dans cequé sont relativement simples a
mettre en ceuvre. Les plus employées sont I'imptégnaous pression réduite consistant a
réaliser un vide primaire dans une enceinte contdiechantillon immergé dans de la résine
et 'imprégnation de résine injectée sous presdiams une préforme placée dans un moule
[5].

e Réticulation in situ du précurseur

Cette étape est trés importante puisqu’elle va itionder le déroulement de la
pyrolyse. En effet, elle permet de former des diassentre les chaines de polymeéres afin que
seuls des groupes méthyles et des hétéroatomesn@li a haute température) soient évacues
lors de la pyrolyse. En limitant la décomposition polymére, le rendement céramique
augmente. Sans ce traitement, les chaines polyrséraent dégradées lors de la pyrolyse en
petites molécules gazeuses qui ne laisseraierdppsu d’atomes lourds.

* Pyrolyse

Elle permet de transformer le réseau obtenu pawutation en un produit céramique.
Elle est le plus souvent effectuée par chauffages@ationnel, mais peut étre réalisée avec
d’autres techniques, notamment par pyrolyse laseadiation ou micro-ondes [42]. La
composition et la cristallinité du résidu céramiglépendent de la température de pyrolyse,
de la vitesse de montée en température, mais @a$simosphere de pyrolyse.

Tout comme pour le procédé CVD/CVI, la techniqu® Plermet de contrbler la
composition de la matrice. Malheureusement, emomad'un retrait significatif durant la

pyrolyse, le matériau est poreux et un nombre itypdr de séquences
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d’'imprégnation/pyrolyse sont nécessaires pour abtm final un matériau présentant une
porosité résiduelle voisine de celle rencontré€¥D/CVI. Du fait de la succession d’étapes
et du codt relativement élevé des précurseurs, rmeé@é est encore peu répandu
industriellement.

Une amélioration possible du procédé consiste agehae précurseur avec des
poudres céramiques de maniére a limiter le reti@ita matrice aprés pyrolyse. Néanmoins,
I'addition de ces charges augmente considérablelaefigcosité du matériau au détriment de
limprégnation a coeur du composite fibreux [5].

b. Imprégnation par un métal fondu

La technique d’imprégnation par un métal fondu erejeu une matrice poreuse et un
métal porté au-dela de sa température de fusidavient alors visqueux, mais pas trop pour
gue le mouillage soit convenable et peut ainsi @eger par capillarité au sein de la matrice.

Avec cette méthode, on réalise le plus souventGME€s a base de silicium [5]. Le
procédé est appelé Direct Metal Oxydation (DMOgst décrit sur la figure 16. En effet, la
préforme fibreuse est au préalable consolidée p&/CVI a I'aide d’'un dépbt de carbone ou
bien imprégnée par PIP a partir de précurseur deona liquide puis pyrolysée. Ensuite, le

matériau poreux est imprégné avec du silicium dquaux alentours de 1450°C de maniére a
former du SiC.

500°C o

—l
pyrolyze
polymer

coated fiber
SIC powder porous preform containing carbon

polymer + carbon and/or

Toughened

Silcomp
1450°C 10 mell &
infiltrate Si
(Si+C—

SiC)
coated fiber
Si-SiC matrix

Figure 16: Schéma de l'imprégnation par du silicium liquiféectuée par General Electric
[43]

Ce procédé permet une densification rapide et @bautin matériau avec peu de

porosité ouverte. En revanche, le fait de travadlades températures élevées implique une

34



CHAPITRE| : Composites & matrice céramique

dégradation du renfort fibreux. C’est pourquoi fieses de carbone a haute résistance ou bien

des fibres de SiC pur sont utilisées.

3. Lavoie céramique

Les techniques classiques de fabrication des cqrasisont utilisées pour élaborer un
CMC a partir de la voie céramique. Il faut toutlmbed réaliser une suspension de fibres et de
poudre de matrice qui sera ensuite mise en forxieugon, coulage...) pour étre frittée a
haute température (figure 17). Elles sont surtdilisées pour I'élaboration des composites a
fibres courtes.

La premiére étape de I'imprégnation de poudresntiézes est la mise en suspension
de ces poudres. La suspension finale doit étréesthbmogéne et avec une proportion élevée
de poudre. Pour cela, le choix et la quantité dpatsant est crucial. Apres cela, plusieurs
techniques sont envisageables pour mélanger laessigm avec les fibres. Soit un mélange
simple, soit une imprégnation sous pression rédigtananiére analogue a I'imprégnation
sous pression du polymere avec le procédé PIP oidée est effectué dans une enceinte
contenant la suspension et les fibres. Apres t@kByspension est mise en forme par diverses
techniques et I'échantillon est densifié lors d'uetape de frittage afin de consolider la

matrice.

[
Tissus fibreux ou fibres | ’L

Imprégnation a partir
d'une barbotine

Frittage sous pression
i chaud

e awiaTele & .

Figure 17: Procédé Nano Infiltration Transient Eutectic [5]
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V. ROLE DE L'INTERPHASE ET DE L'INTERFACE

Le comportement mécanique des composites a matti@nique a renforts fibreux
dépend fortement de la liaison entre fibres et icwtgui s’'est établie entre les constituants
lors de I'élaboration du composite. Les CMCs ontamportement fragile si cette liaison est
forte, alors qu’ils sont non fragiles si cettedmn est suffisamment faible [44]. Cette liaison

est constituée d’'une ou de plusieurs interphasiesesfaces.

1. L’interphase

L’interphase est une zone concentriqgue a la fideefaible épaisseur et de nature
chimique définie formée par un ou plusieurs couatits élémentaires du composite lors de
son élaboration. Elle peut étre une fine coucheosi&p dans le but de contrdler la liaison
interfaciale ou pour améliorer la compatibilité renta fibre et la matrice (figure 18). Ses
principales fonctions sont les suivantes [5] :

» gérer le transfert de charge entre fibres et n&tric

e arréter ou dévier les fissures matricielles afinpidetéger les fibres d'une rupture
catastrophique ;

» limiter les contraintes résiduelles dues a I'élabion et absorber les écarts de
dilatation thermique entre fibres et matrice ;

» servir de barriere de diffusion dans le cadre dedéection contre I'oxydation.

SiC
Filsex

Figure 18: Déviation d’'une fissure au niveau de l'interpkasano séquencée PyC-SiC [44]
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a. Transfert de charge

L’interposition d’'une interphase peu rigide tendagoriser la déviation de la fissure
matricielle a l'interface interphase/fibre et auiéd la fragilité du matériau en diminuant le
seuil de début d’endommagement. Par contre, I'éffeerse se produit si l'interphase est

rigide en favorisant la fissuration a I'interfacatmce/interphase [45].

b. Déviation de fissure

Parmi les propriétés recherchées sur linterphabee/fnatrice, I'interphase doit
permettre au composite d’avoir un comportementighsi. Des travaux ont été effectués
pour évaluer l'effet de la présence de l'interphasede son épaisseur sur les propriétés
interfaciales des CMCs [46]. En général, le taux dsaillement interfacial est
significativement réduit avec 'augmentation depéiésseur de la couche interfaciale tout en
atteignant une valeur limite pour une certaine sgmir. Simultanément, la structure de
l'interphase joue un r6le trés important pour déves fissures [47]. Pour des épaisseurs
équivalentes et avec des structures différentededphases, le matériau final n'aura pas les
mémes propriétés. Le choix du type de matériauvedface dépendra des caractéristiques

mécaniques que I'on souhaite obtenir pour I'apgilicadu composite.

C. Contraintes thermiques résiduelles

A la température d’élaboration, le matériau estpemmiere approximation, libre de
toute contrainte. Lors de son utilisation a la témagure T, il va étre le siege de contraintes

internes données par les expressions approchéestas [48] (figure 19):

E:E_V_ ATAa
_EfbmVm 1
oy = HEninlTh ®
Om = —E—
x
E AT Aa (3)

o, = — E
A+vy,) + E_T]:l(l_vf)

Les exposantm et f sont associés respectivement a la matrice effiarky dont les
coefficients de dilatation sont, etos, les modules d’Youn&, etE; , leurs volumed/, etV;,

leurs coefficients de Poissop etvy. AvecAa = af — ay, etAT =T, —T.
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Pour les composites a matrice céramique deux cagessibles :
() Si anras, la matrice se trouve en tension. Cette contraieteloit pas étre trop importante
(Aa<<0) car la matrice peut se fissurer au cours tloicegssement.
(i) A l'opposeé, siar>am, la matrice se trouve en compression, ce qui esefique pour
'amorcage du premier endommagement. Par conlnesfiet matrice peuvent se désolidariser
a l'interface et cela conduit a un transfert derghanédiocre. L'interaction fibre-matrice est
dans ce cas essentiellement due aux aspéritésidases en contact.

]

Figure 19: Schématisation des contraintes thermiques ré&sietsi

d. Protection contre I'oxydation

Certaines fibres notamment a base de carbone,dgoxyu contact de milieux plus ou
moins agressifs et a haute température. Pour pallie phénomene, la solution est de créer
une interphase autour de la fibre la protégeamhitieu extérieur. En effet, lorsqu’une fissure
est produite lors d’une sollicitation mécaniqueacgkénere automatiquement un réseau de
fissures conduisant a un chemin de diffusion pag gaz chimiquement dégradants.
L’interphase doit alors limiter ces chemins dewfon vers les fibres. Des interphases ont été
élaborées comme celle a base de nitrure de bgredfR0 a)) qui forme B3 en s’oxydant et
un verre de borosilicate aux interphases fibresiogabu dans les fissures, protégeant ainsi
les fibres [49]. Ces interphases sont appeléempimises autocicatrisantes. Il en existe d’'autre

a base de K, TiB,... [50,51] et méme des multicouches (figure 20 52,%3].
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Figure 20: Dépot protecteur autour d’une fibre a) avec duure de bore [49] et b) un dépot
multicouche [52]

2. L'interface

Les interfaces désignent les surfaces séparanintegphases entre elles ou une
interphase de la fibre ou de la matrice [46].
La propagation d’'une fissure peut se faire suiMantombinaison linéaire de trois
modes fondamentaux de propagation de fissuresgléigare 21) :
 Le mode 1 (ou mode d'ouverture) correspond au cae® surfaces de la fissure se
déplacent perpendiculairement a la fissure. A dlehde la fibre, il constitue le cas le
plus critique, car il est responsable de la ruptatastrophique des composites ;
* Le mode 2 correspond au cas ou les surfaces tsilad se déplacent dans son plan et
dans une direction perpendiculaire au front deufiss
* Le mode 3 correspond au cas ou les surfaces d&slad se déplacent dans le plan de
la fissure et dans une direction parallele a sontfr
Le mode 1 est le plus fréquemment rencontré lorirdgation des fissures dans les
matériaux fragiles. Les matériaux céramiques s@merplement caractérisés par ce mode.
Pour les composites, le mode 2 et le mode 3 seherehés puisque c’est grace a ces modes

gu'’il y aura déviation de la fissure.
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ModeI: ModelII : ModeIII :
Ouverture Glissement droit Glissement vis

Figure 21: Les différents modes de rupture rencontrés desisnatériaux fragiles

a. Interface liée

Dans ce cas, l'interface fibre matrice est ditetdfa En d’autres termes, I'adhésion
entre la fibre et la matrice est parfaite et lsod@éfation des deux constituants est élastique. Il
n'y a alors aucun déplacement entre fibres et gt donc le transfert de charge s’effectue
par I'intermédiaire d’une forte contrainte de dilgsmnent dans la matrice.

La fissure se propage alors en mode 1 dans lageattidans la fibre. Il en suit une
rupture prématurée de la fibre, qui ne peut plugjson role de renfort. Ce type de matériau
posséde un comportement fragile et sa contrainiptare sera inférieure a celle de la matrice
(figure 22).

o (MPa)
A

Matrice seule

/

Fibre seule

Composite

>
£ (%)

Figure 22: Comportement mécanique d’'un CMC dans le casalinterface liée

b. Interface intermédiaire

Dans ce cas, le composite présente un comportetitépseudo-ductile” qui provient
de la multifissuration progressive de la matriceletransfert des efforts des zones rompues

vers les zones plus rigides. Au cours de la stdlicin, la rigidité du matériau diminuera
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progressivement et ceci permettra d’obtenir dedraories a rupture élevées (figure 23). Ce
type d'interface sera recherchée pour I'obtentidandcomposite ayant des propriétés

mécaniques optimales.

o (MPa)
A

Matrice seule

N

Fibre seule

Composite

>
£ (%)

Figure 23: Comportement mécanique d’'un CMC dans le casdalinterface intermédiaire

C. Interface non liée

Dans ce cas, l'interface fibre matrice est ditabl&. En d’autres termes, il n'y a
aucune adhésion entre fibres et matrice, et leadépient relatif entre les deux se fait avec un
frottement interfacial.

La fissure est alors déviée en mode 2 a linterfiime matrice, et le renfort, non
rompu, supporte seul la charge appliquée. Dansase la courbe contrainte/déformation
(figure 24) peut se décomposer en 4 zones qui sdéanites par la suite.

o (MPa)
r 3

Fibre seule
\
‘\

Composite

Matrice seule

/

>
£ (%)

Figure 24: Comportement mécanique d’un CMC dans le casalinterface non liée
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3. Comportement mécanique des composites fibreux

Si le matériau composite possede a la fois un tiufibre suffisant et une interphase
permettant le transfert de charge alors il généteraréseau de fissures qui va dissiper
'énergie de déformation [54]. L'ouverture des fisss permet une déformation générale du
matériau nettement plus importante que dans lel'texe céramique seule. Dans le cas d'un
composite idéal, la courbe de comportement issua dssai de traction contrdlé par une

vitesse de déformation constante ressembleraculde présentée en figure 25.

¢ (MPA)
A

A -
£ (%)

Figure:25: Courbe du comportement typique d'un compositensigue-céramique 1D
sollicité en traction

Premiere étapézone AB) : il s’agit de la phase linéaire quirespond a un comportement

purement élastigue. Aucun endommagement n’est §étadrs cette phase. Les déformations

des fibres et de la matrice sont égales.

Deuxieme étapé&zone BC) : il s’agit du développement du phénoend® multifissuration qui

se produit dans le constituant qui posséde la aftion a rupture la plus faible. Le point B
correspond alors a la déformation a rupture de d#&rioe. L’endommagement se poursuit a
contrainte constante jusqu’a une taille minimale bdiec matriciel qui ne peut plus étre
rechargé (point C). On est alors en régime de @b La partie des fibres qui se trouve au
niveau de la fissure subit alors une surchargddadans la mesure ou elles supportent seules
la charge imposée au composite. Le gradient deaiote qui s’installe le long des fibres est

alors dépendant des propriétés mécaniques derjphrse.
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Troisieme étapd€zone CD) : la décohésion entre les fibres et #rice générée lors de la

phase précédente est suffisamment importante poarlg charge ne puisse plus étre
transmise a la matrice. A ce stade, seules lesdfiBritent la rupture du matériau. Cela se
traduit sur la courbe de comportement par une géréaire correspondant a I'allongement

des fibres en présence de frottements entre lessfidt la matrice.

Derniére étapeelle concerne la rupture ultime du matériau cositpo

Celle-ci peut se produire de deux facons:

- de maniere fragile par rupture quasi-simultag@éoutes les fibres ;

- de maniéere progressive en partie due a l'edxtmactes fibres de leur gaine
matricielle. Ainsi le frottement généré entre ligsds et la matrice participe pour une grande

part a I'absorption de I'énergie de rupture.

V. CONCLUSION

Les matériaux composites céramiques (CMCs) onpdawriétés intéressantes, et qui
résultent de procédés d'élaboration et de carsfitfres microstructurales relativement
complexes. La maitrise de toutes les étapes visatimiser les composés initiaux et les
procédés de mise en forme est primordiale poumablies caractéristiques microstructurales
nécessaires aux propriétés macroscopiques reclesrci#'échelle de la microstructure des
CMCs, une attention particuliére doit étre portéela caractérisation et la compréhension de
la zone interfaciale entre fibres et matrice. Lexppétés de cette zone contrdlent la majorité
des propriétés macroscopiques, en raison de labfiésde transferts de charge entre fibres
et matrice. Une faible cohésion fibre-matrice lenies transferts de charge et réduit la
résistance mécanique. Un degré élevé de cohésiaiveau des liaisons fibre-matrice induit
un comportement meécanique de type linéaire fragda. conséquence, des matériaux
optimisés ne peuvent étre obtenus que par la relwhete valeurs particulieres des nombreux
parameétres expérimentaux liés aux types de compdsédépart, aux compositions, aux
procédés et aux transformations thermiques. lakess possible d'obtenir des matériaux pour
lesquels 'endommagement microstructural est rétandtamment en raison de phénomenes
de microfissuration distribués localement, ou d'umiraction spécifique entre fibres et

matrice.
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|. PROCEDES D'ELABORATION DES MATERIAUX

Ce chapitre détaille les différents procédés d@lation de nos matériaux ainsi que
les techniques expérimentales permettant de casmtéles propriétés structurales,

microstructurales et mécaniques des matériaux kdabo

1. Mise en forme par pressage uniaxial

L’élaboration de céramiques denses par la techn@piecompaction seche d'une

poudre peut étre décomposée en trois étapes miasip
* Traitement préalable ;
* Mise en forme ;
» Densification.

L’étape de traitement d'une poudre avant mise emdoproprement dite s’avere
indispensable, car I'un des parametres majeursrdcegdé de pressage uniaxial en matrice
concerne la qualité de I'écoulement de la poudrpdimettant de limiter les défauts de mise
en forme, (ii) favorisant une masse volumique &eglé la piece en cru et (iii) facilitant la
densification du matériau au cours du traitemeatrtiique. De maniere générale, pour qu’un
matériau en cru puisse présenter la meilleure fiestson possible durant le frittage, il faut
gue la taille moyenne des grains soit la plus éaipbssible. Cependant, les poudres de
granulométrie trop fine ont une coulabilité médmer cause des forces d’adhésion entre les
particules qui augmentent lorsque leur taille dimeinet peuvent ainsi devenir supérieures a la
force de pesanteur. En revanche, malgré une bdoittd, une poudre grossiere conduit
préférentiellement a la présence de défauts réatlésours de I'étape de frittage. Il est par
conséguent nécessaire de trouver un compromis qianir a la fois une bonne qualité de
mise en forme par compaction et une aptitude cablena la densification. Une solution
consiste a fabriquer des granules a partir d’aggtats de particules de poudre fine (figure 1).

Le contrle des granules représente une étapecydatement importante dans la
fabrication de pieces céramiques sans défaut. Hbeent étre cohésives afin de conserver
leur intégrité géométrique lors du transport erelmplissage du moule, mais aussi présenter
assez de plasticité sous l'effet de la compactioar gue leur forme initiale disparaisse et

obtenir une piéce en cru avec une microstructme fi
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(@) - Fine particule (<1um) = Bonne réactivité

O - Grosse particule (>50um) = Bonne coulabilité
@ -3 Poudre agglomérée (>50um) = Réactivité + coulabili

Figure 1: Intérét des poudres agglomeérées vis-a-vis dmldabilité et réactivité

a. Granulation

La granulation consiste en l'assemblage de finedicpes en une granule de
propriétés définies. De maniére générale, les sisgmes céramiques contiennent un liant et
un plastifiant. L'utilisation d’additifs organiquesst une condition indispensable a la réussite
de la granulation puisque leurs principales fomgisont les suivantes :

* Une bonne dispersion des barbotines possédantixmiéamatiere séche éleve ;

* Une meilleure tolérance a la déformation des gemildrs de la mise en forme ;

» Des propriétés physico-chimiques appropriées dvittiaige (densité, porosité,...) ;
* Un bon comportement a la mise en forme et au déageul

* Un comportement adéquat au séchage et au déliantage

Le réle du liant (polymére de haut poids molécelpest de favoriser 'agglomération
des grains et d’augmenter la rigidité des granafes qu’ils puissent résister aux diverses
manipulations opérées avant le pressage. Apres aamp, c’est le liant qui confére au
produit en cru la résistance mécanique nécessairerpsister aux manipulations diverses. Sa
composition chimique a une grosse influence sumptepriétés des granules. Un liant non
approprié peut avoir pour conséquence l'obtentiergchnules trop durs. Une quantité trop
importante de liant entraine le méme effet tandie ¢incorporation d’'une trop faible
proportion ne permet pas d’atteindre une résistanagu satisfaisante.

Lorsque la température de transition vitreubg @u liant est trop élevée (dureté trop
forte des granules), une solution consiste a irmerpun plastifiant de maniére a réduire sa

valeur [1] favorisant ainsi leur écrasement soysrégsion de compaction.
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Apres mise en forme, ces additif\ganiques doivent étre éliminés au début du ¢
de traitement thermique, avant la fermeture desgygrour éviter 'emprisonnement de |
susceptible de générer des déf:

Le couple liant/plastifiant utilisé est poly vil alcool (PVA)/poly éthylene glycc
(PEG). Si la quantité de PVA diminue ou celle d&GPdugmente, la résistance mécaniqu
I'échantillon ainsi que la Tg diminue et la masséumique de I'échantillon augmente. Api
avoir élaboré la suspension, elle partiellement séchée (passage d'un taux d’humitkt
50 % a P massique) puis tamisée a um: le passage de la pate seche a travers les nr

du tamis a pour eft I'obtention de granules éaxes (figure 2).

Poudre de kaolin Dispersant Eau osmosée + Anti-moussant

Désagglomération au broyeur planétaire pendant 1h20
a 180 tr/min

Ajout du PVA et du PEG

Homogénéisation au broyeur planétaire pendant 16h a
100 tr/min

Ajout des fibres de mullite ou d’alumine

Homogénéisation au broyeur planétaire pendant 15
min a 100 tr/min

Séchage puis granulation par passage au tamis de
250um

Figure 2 : Protocole d’élaboration des granules

b. L’opération de pressage uniaxial

Le principe de cette méthode de mise en forme’appliquer a I'aide d’un piston ur
contrainte unidirectionnelle uniforme sur I'ensemllun lit de granules enfermé dans
moule rigide afin d’éliminer laorme initiale des granules et leurs interfaces tenir une

piéce constituée uniguement des particules primaieda poudre initial
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Apres pressage, le matériau en cru obtenu prétemadle, la forme, la densité et la
microstructure requises. En effet, le contréle aedénsité et de la microstructure en cru
conditionnera les performances du produit finakagraitement thermique.

C’est un procédé largement utilisé en raison degeoductibilité et de son aptitude a
produire des pieces de grand format et de difféeefdrmes ne présentant pas de retrait au
séchage. Elle comprend les étapes suivantes :

* Remplissage de la matrice ;
* Mise en forme par compression ;
* Ejection de la piece.

Ces étapes sont schématisées scheématiquementfiguréa3. L'épaisseur de la piece
est contrbélée par la quantité de poudre introdigtes la matrice. De plus lors du pressage, la
valeur de la contrainte unidirectionnelle appligugést a l'origine de l'alignement des
particules ayant une forme allongée, suivant l'enstallographique le plus grand c’est-a-dire
perpendiculairement a la direction de pressagest@edéformation plastique du matériau qui

induit le mouvement des particules lors du pressadg@vorise ainsi leur orientation.

P

L 1

Pastille

T

Introduction
granule

)

Remplissage
du moule

Pressage Ejection de la

piéce

Figure 3: Schéma d’'un procédé de mise en forme

Des pastilles de diamétre 32 mm ont été presséd® Pa. Pour réaliser chaque
pastille, une masse de 25 g de poudre ayant unediiénde 5 % massique est utilisée

conduisant a une hauteur de 3 mm.
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2. Mise en forme par coulage en bande

La technique de coulage en bande [2] est devenymao@dé usuel de mise en forme
des céramiques ; notamment pour la réalisatiorudstiats et de condensateurs multicouches
utilisés dans le domaine de la microélectronique I[3s’agit d’'une technique de mise en
forme par voie liquide qui permet d’obtenir des des céramiques manipulables de faible
épaisseurs (25 a 1500 pum) et de grandes surfaocesn€ le montre la figure 4, elle consiste
a étaler par laminage au cours du passage entréam@e d’'un couteau et le support fixe
(méthode du "Doctor Blade"), une suspension (m&apgudre-solvant-dispersant-liant-
plastifiant). L'épaisseur de la couche déposéecestrdlée par le cisaillement imposé a la
suspension dont les parametres principaux sotie¢artement entre la lame et le support et

(i) la vitesse du sabot de coulage.

Suspension Couteaun

Sens de coulage W
(:: l r Bande coulée Fibres
Support fixe

Figure 4: Dispositif de coulage en bande

L’évaporation du solvant conduit a la consolidatid® la bande dont la cohésion
meécanique et la flexibilité en cru permettant sanimaation dépendent étroitement des
proportions de liant et de plastifiant incorporéées bandes sont ensuite empilées et
thermocompressées pour obtenir un matériau muttied’épaisseur controlée.

Au cours de ce travail, cette technique de coukigebande a été employée afin
d’obtenir des céramiques ayant des microstructorgsnisées. Elle a été associée a la
méthode TGG (Templated Grain Growth) par ajout detiqules de forme anisotrope
appelées "templates" dédiées a s’orienter dansdatidn de coulage dans le but de favoriser
davantage la texturation de la microstructure.

Les particules qualifiées de "templates” de talgpérieure et de méme composition
que celles de la matrice dense sont introduitefaibte quantité (inférieure & 10 % massique).
Leur présence est supposée favoriser la croissgmggains dans des directions privilégiées

pendant I'étape de frittage. Les critéres les plysortants pour le choix de ces "templates”
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sont leur stabilité chimique et structurale a hdaatepérature, leur alignement au cours de la
mise en forme et leur différence de taille aveglmgicules constituant la matrice.

Le procédé TGG nécessite trois étapes [4] donutéeddépend de la quantité initiale
de templates, la quantité et le type de phasedéydéveloppée et les conditions de frittage
(cycle thermique et temps de palier) :

* La densification : la croissance des template®®sttement liée a l'interconnectivité
des grains et a la présence de porosité. (elld'asatnt plus importante que la densité
du matériau est élevée [4]). Par conséquent, ladtbon de la texture du matériau
débute préférentiellement aprés la densificatiofaduatrice. Leur croissance est tout
de méme limitée en dessous d'une densité critiquguc peut étre attribué a la non-
uniformité des caractéristiques de surface descpdes anisotropes ou a I'ancrage des
joints de grains sur les pores.

» La croissance des particules de templates dangdiveetion privilégiée jusqu’a la
rencontre des surfaces de grains voisins. La ptésée templates en faible quantité
(quelgues pourcentages massiques) n'affecte pasicagvement la densité finale
grace a la phase liquide permettant un réarrangetiesrgrains.

* Le ralentissement de la croissance par I'épaigsissedes templates.

Outre la taille des grains de la matrice initialetéa température de frittage et le
temps de palier influencant la quantité de phageide pendant le frittage, le degré
d’organisation de la microstructure dépend égalemena vitesse de montée en température.
En effet, quand la vitesse de montée est faibfepéeticules fines de la matrice vont grossir
conduisant a la formation d’une matrice a grosrgrat hétérogene. Si I'une des dimensions
d’'un grand nombre de grains de la matrice devient élevée pour étre consommeée par les
templates, leur alignement par rapport a celuitdegplates est susceptible d’étre modifié ce
qui réduit ainsi le degré d'orientation général.remanche, pour une vitesse de montée plus
rapide, la matrice est constituée en grande padigyrains fins jusqu’a I'étape finale du
frittage. Pour la plupart, ces grains pourront émsommés par un meécanisme de
madrissement d'Ostwald au voisinage des templabegjtidgsant a un degré d'orientation plus

éleve.
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a. Suspensiol de coulage

La mise en forme des matériaux par coulage en bamgdéique une étape c

préparéion de la suspension (fire 5).

Poudre de kaolin Dispersant Eau osmosée + Anti-moussant

Désagglomération au broyeur planétaire
pendant 1h20 a 180 tr/min

Ajout du PVA et du PEG

Homogénéisation au broyeur planétaire
pendant 16h a 100 tr/min

Ajout des fibres de mullite ou d’alumine

Homogénéisation au broyeur planétaire
pendant 15 min a 100 tr/min

Désaération du mélange sur rouleaux pendant
a 60 tr/min pendant 4h, puis 15 tr/min avant
utilisation

Figure 5: Protocole d’élaboration des suspensions de coaikaig band

La premiere étape consiste a désagglomérer epardes les particules de kaolin di
le solvant a l'aide du dispersant permettant deulslider 'ensemble des compose
organiques (dispersant, liant, plastifiant) poundigre & une suspension homogéne.
solvant doit étre miscible avec les constituantssma doit pas réagir avec eux. Deux ty
de solvants peuvent étre utili: aqueux ou organique. Les solvantsaniques sont tres
utilisés de pateur faible viscosité, leur faible température diikion, de leur pression c
vapeur élevée qui permettent un séchage rapidéatetes en crues de haute densité. L
inconvénients majeurs sont leur toxicité et lenflammabilité. C’est pourquoi dans c
travaux, c’'est la voie aqueuse qui a été privilégi¥un point de vue expérimental, |
principales difficultés dans ce cas sont (i) laétigue trés lente du séchage de la bande ¢

sa sensibilité plus importena la fissuration du fait de la vitesse d’évapioraextrémemel

58



CHAPITRE Il : Procédés et méthodes de caractérisation

lente et de la diffusivité limitée de la vapeuralle Ceci peut étre résolu en augmentant au
maximum la teneur en solide dans la suspension etadtrisant I'étape du séchage.

Les caractéristiques de la poudre initiale (distiitn granulométrique, morphologie,
nature chimique de la surface des grains, I'étatgglomération) sont particuliérement
importantes puisqu’ils conditionnent I'obtentionude suspension a forte concentration en
solide, de bandes en crue de microstructure honeogédensité élevée avec des surfaces de
faible rugosité, mais aussi une réactivité accrueaars du traitement.

La poudre utilisée au cours de cette étude estaohirk(de référence BIP, kaolin de
Beauvoir) a laquelle ont été ajoutés ou non da®dil’alumine (ALBF1, Zircar ceramics)
ainsi que des fibres de mullite (Nextel 720, 3Miéapbroyage n’excédant pas 5 % en volume
et de longueurs 250 pm et de diamétre 10 um. Lgsesgions réalisées sont concentrées a 40
% en volume par rapport a la quantité de matierthesé

Le dispersant utilisé est du Dolaflux B (Cerad#ls’agit d’'un polymere a radicaux
carboxyligues soluble dans l'eau, associé a doatdlide sodium. La défloculation de la
suspension est obtenue par adsorption des anioles efations du dispersant sur la surface de
la poudre, ce qui permet de contrOler la densiteclikrges de surface et le gradient de
potentiel électrostatique entre la surface etdaidie. Dans un premier temps, des tests de
sédimentation ont été réalisés afin d’estimer langté optimale de dispersant dans des
suspensions diluées a 40 % en volume. A partirededdférents tests, il a été montré que la
guantité optimale est de 0,3 % en masse par rapparuantité de matiere seche.

Un anti-moussant constitué d’'un mélange d’alcoo#s dContraspum commercialisé
par la société Zschimmer & Schwarz) a été rajoatésde but de réduire la quantité de bulles
d’air dans la suspension. Dans le cadre de catidegil est ajouté préalablement a I'eau
(0,1 % en masse par rapport a la quantité de reatéche) avant d'étre incorporé a la
suspension de base.

La seconde étape de préparation de la suspengitinjest du liant et du plastifiant.

Le liant est généralement un polymeére qui conféla Bande en crue une bonne résistance
meécanique apres I'évaporation du solvant gracef@rmaation d’un réseau tridimensionnel de
particules. Les molécules polymériques du liantdstabent sur la surface des particules, ce
qui permet la réalisation de ponts organiques egites. Le type, la quantité et la masse
molaire du liant peuvent fortement influencer lenpmrtement rhéologique de la suspension.
Si la quantité de liant est insuffisante, la baedecru présentera des fissures. Dans le cas
contraire, sa densité diminuera. La plupart deddiaécessitent I'addition de plastifiants pour

améliorer la flexibilité et la manipulation de lar@e en crue. Le plastifiant est un polymere
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de faible poids moléculaire qui réduit la tempématde transition vitreuse du liant. Si le
plastifiant accroit la plasticité de la suspensibdjminue aussi la contrainte a la rupture en
cru en limitant I'action des groupes polaires danti et en détruisant partiellement les
interactions intermoléculaires responsables dédstance mécanique.

Le liant et le plastifiant utilisés ici sont respeement le PVA 22000
(poly(vinyl acétate, Aldrich) et du PEG 300 (polyiEne glycol, Aldrich). Une étude a été
réalisée afin d’optimiser le rapport PVA/PEG. Uneaqtité trop importante de PVA
augmente la rugosité de la bande crue et engepdes &ittage un décollement des couches
ainsi que la présence de nombreuses bulles enceutfaa été démontré que la quantité
optimale de PVA+PEG doit étre égale a 10 % en mpasaapport a la quantité de masse

seche et avec un ratio PVA/PEG égal a 1.

b. Coulage en bande des suspensions de kaolin BIP

D’aprés la technique de type "Doctor Blade" (figdde le sabot de coulage mobile
muni d’'un réservoir dans lequel la suspension msbduite et de deux couteaux dont les
hauteurs sont réglables se déplace sur un supggertlfa suspension est cisaillée entre les
couteaux mobiles et le support qui est constituénel’plaque de verre revétue d'un film
Mylar® siliconé afin de faciliter le décollement iebande. Le comportement rhéofluidifiant
de la suspension est la caractéristique la plusitapte recherchée. Ce comportement est
caractérisé par une diminution de la viscosité $effet d’'un gradient de cisaillement. Il est
principalement apporté par le liant, car lors dgaitiement de la suspension les chaines de
polymére de liant s'orientent et la viscosité appse diminue. Immédiatement apres le
coulage, la viscosité de la suspension s’éleveudern, permettant d’éviter la sédimentation
des particules dans I'épaisseur de la bande. Garthgi donc d’obtenir une bande crue
homogene. La viscosité de la suspension est ajast®er de 1 Pa.s au gradient de vitesse
imposé lors du coulage. La vitesse de coulage @st dm.g et la hauteur de la bande est
fixée a 500 um. Le séchage de la bande est une &&pimportante pour éviter 'apparition
de fissures. C’est pourquoi il a été réalisé erditimms isothermes et en atmosphére confinée

et saturée en eau, de maniére a contréler I'évépordu solvant.

c. Découpe et thermocompression

Une fois les bandes séchées, des pastilles de wea®@ mm sont réalisées a l'aide d'un
emporte-piece. Un empilement de 12 pastilles estéptlans une matrice de pressage puis est
thermocompressé. Afin d’éviter les problemes d'aithede I'échantillon sur les poingons de

60



CHAPITRE Il : Procédés et méthodes de caractérisation

la presse, des films de Mylar® sont intercaléseehémpilement de pastilles et les poingons
inférieur et supérieur. La température de thermgmession doit étre |Iégerement supérieure a
la température de transition vitreuse de la phaganique pour faciliter la mobilité des
particules et relaxer les contraintes apparues Idus séchage de la bande. La
thermocompression a éte réalisée a une tempéuBe°C sous une pression de 5 MPa. Le

cycle de pressage doit permettre I'obtention délfsshomogénes, sans délamination.

3. Traitement thermique

a. Déliantage

Apres avoir effectué la mise en forme puis le sgeldes matériaux, ils sont d’abord
déliantés. Cette étape est nécessaire avant l#idatisn du matériau et permet d’éliminer
tous les composés organiques présents qui oneéassaires a I'élaboration des bandes. Du
fait que le cycle de déliantage sous air doit pén@eine dégradation lente des substances
organiques, une vitesse de montée en tempérabsréetrte (de I'ordre de 0,2 a 0,4°C.min-1)
a été imposée. Les pastilles sont placées sur ppoduen alumine afin d’éviter leur
adhérence éventuelle. Le cycle de thermique utist@éeprésenté sur la figure 6.

1200

10h
1000 1 15h

15h

8h

35h

Température (°C)
S
o
|

1h

4h
0 T T T

T
0 10 20 30 40 50
Temps (h)

T T T v

60 70 80 90

Figure 6: Cycle de déliantage

b. Frittage

Aprées déliantage, les matériaux multicouches sotiéd. Le cycle thermique utilisé
présente une vitesse de montée et de descentenpgérédure de 5°C/min, un palier de 2h et
une température de frittage fixée a 1400°C.
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II. TECHNIQUES EXPERIMENTALES

1. Caractérisation des propriétés microstructurales et du

comportement sous l'effet de la température

a. Microstructure et porosité

La microstructure des échantillons a été obserwéeMaroscope Electronique a
Balayage en électrons secondaires a l'aide d’uragdpcommercialisé par Hitachi (S-2500)
sous une tension de travail de 20 kV dans le butisleliser les aiguilles de mullite de la
matrice et celles autour des fibres. Pour cela,puéparation préalable des surfaces observées
par polissage a l'aide de disques de papier Si€ guec des suspensions d’alumine de tailles
respectives 12, 5 et 1 um a été nécessaire. Lemntdldns ont par la suite été attaqués
chimiquement a I'acide fluorhydrique (10% en volgrpendant 1 minute afin de révéler les
aiguilles de mullite (dissolution de la phase arherpsuperficielle). Aprés toutes ces
opérations, les échantillons ont été métalliséaidd d’un dépot de platine pendant 60 s pour
les rendre conducteurs électroniques et obtersi eas clichés de bonne qualité.

La détermination de la porosité des échantillogséaréalisée par l'intermédiaire des
mesures de masses volumiques apparente et absolue.

La masse volumique apparente géométrique a étéléalavec la formule 1 :

m
Papp = 7 (1)

Avec m la masse de I'échantillon (g) ¥tson volume (cri) parallélépipédique aprés découpe
et rectification des faces. Les mesures de la masseéte réalisées a I'aide d’'une balance
Sartorius BP210S précise au millieme de grammes.

La masse volumique absolue a été mesurée a I'dide pycnomeétre a hélium
(Micromeritics AccuPyc 1330). Le principe de la mesest d'injecter un gaz (de I'Hélium
ici) a une pression donnée dans une enceinte @eenge, puis a détendre ce gaz dans
I'enceinte de mesure contenant I'échantillon eruraes la nouvelle pression du gaz.

Ensuite, la porosité est calculée a partir defenéde 2 :

M=1_Par )
Pabs
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b. Texturation par diffraction des rayons X (DRX)

Lorsque la longueur d'ondé d’'un rayonnement incident est du méme ordre de
grandeur que les distances interréticulaiddsd(un cristal ou d’une poudre, une interaction
entre le rayonnement émis et la matiére apparade d@taduit suivant la relation de Bragg
suivante (équation 3) :

2d.sinf = n. Ay 3)

Les difféerents diffractogrammes des matériaux nfegsiesentés ont été obtenus sur
un appareil Brucker-D5000 Siemens de type BraggWAreo utilisant la radiatiofKay
(AK,1= 1,54056 A et un monochromateur arriére en graphite. La gantianalyse est
comprise entre 5° et 80° avec un pas de 0,012A é¢mps d’acquisition de 2 s. Le logiciel
employé pour l'identification des phases cristairest DIFFRAC plus.

Des spectres de diffraction des rayons X ont é&tlsgs a différentes températures (de
1050 a 1400°C) et leurs analyses ont permis deenépliisieurs informations :

» La structure de la mullite au cours du traitembaetrmique ;

* La quantité de mullite formée par analyse quantggt

» Laforme et la taille des cristaux de mullite.

Les méthodes pour arriver a obtenir ces informatgont présentées dans le chapitre 3.

De plus, des diffractogrammes réalisés dans trvectibns de I'espace ont permis de
mettre en évidence l'orientation des aiguilles dellile par affinement structural par la
meéthode de Rietveld a I'aide du programme MAUD.t€@héthode consiste a simuler un
diffractogramme a partir d'un modele cristallograpie de I'échantillon, puis d’ajuster les
parameétres de ce modéle afin que le diffractograrsimalé soit le plus proche possible du

diffractogramme mesuré.

c. Comportement au frittage par ATD-ATG et dilatométrie

Le principe de I'analyse thermique différentieli&TO) consiste a suivre I'évolution
de la différence de températud7{entre I'échantillon étudié et un corps témoin iearest-
a-dire dépourvu d'effets thermiques dans le domdmdempérature étudi€). En dehors de
'aspect identification des espéces, 'ATD de mat® minéraux permet de mettre en
évidence les changements de structure par comélatvec d'autres méthodes physico-
chimiques. En ce qui concerne I'ATG (Analyse Thegnawimétrique) souvent couplée a
'ATD, l'échauffement d'un phyllosilicate entraind’abord ['élimination des matiéres

organiques et le départ de I'eau. En d’autres teymM&@TG consiste donc a déterminer en
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fonction de la température les quantités de camastis volatils adsorbés ou combinés dans la
matiére. Les valeurs de température correspondaxtpartes de masses apportent des
informations complémentaires a celles obtenue@\par.

Une série de mesures d’ATD et ATG a été realis€aide de I'appareil SETSYS
2400 (Setaram), schématisé sur la figure 7, skaatin, un kaolin avec fibres d’alumine et

un kaolin avec fibres de mullite avec une montéteempérature de 5°C/min jusqu’a 1400°C.

Balance

e Porte échantillon

— Thermocouple
Tube d’alumine

Creusets de platine
Echantillor

Bloc chauffar

Figure 7: Représentation schématique du dispositif ATD-Ahployé

La dilatométrie consiste a mesurer la variatiodatgueur d’'une éprouvette massive
parallélépipédique dans une direction donnée emwtifom des variations de température
mesurées au plus prés de I'échantillon par un tbeoople. Cette technique permet bien
evidemment de mesurer le coefficient de dilatati@rmique sur un intervalle de température
donné, mais également d’obtenir des informatiomglea phénomeénes physico-chimiques.

Le retrait linéaire de chaque matériau a été saiVaide d’'un dilatométre de type
SETSYS Evolution TMA. Il s’agit d'un dilatometre @ontact constitué d’'un four vertical,
d’'une canne support en alumine et d’un poussoal@mine relié a un capteur de déplacement
(figure 8). Le systeme informatique d’acquisitid®@E(TSOFT) enregistre la variation de la
longueur totale (alumine+échantillon). Ce qui néitesune correction afin d’extraire la

variation de longueur de I'échantillai/Lo. Pour ce faire, la différence entre les variatidas
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longueur du fichier de mesure et celles du ficdiercorrection a été effectuée. Ce fichier de
correction ayant été préalablement établi par eételge en comparant les valeurs d’un fichier
de mesure de variation de longueur d’'un échantil@umine de référence a celles d'un
fichier étalon contenant les variations de longubéoriques de I'alumine.

Les échantillons utilisés sont des barreaux paégilgediques de dimensions (4 mm X
4 mm x 3 mm). Les mesures ont été effectuées sousvec des vitesses de montée en
température de 5°C/min jusqu’a 1400°C et un tenepgatier de 2h.

Capteur +
svstéme
d’acquisition

Tube en N
alumine
Poussoir en
alumine
Four >
E Echantillon
Thermocouple

— 4

Figure 8: Dispositif dilatométrique

2. Caractérisation des propriétés mécanigues
a. Propriétés d’élasticité par échographie ultrasonoreen mode milieu

infini

Les techniques ultrasonores sont des outils pgié#pour le contrdle et I'évaluation
non destructifs des propriétés mécaniques des imaéICes techniques sont adaptées a une
tres large gamme de matériaux, qu’ils soient cofig®sou non. Pour des matériaux
composites, milieux hétérogenes a I'échelle miaypspe, I'analyse ultrasonore autorise

I'évaluation des propriétés mécaniques du miliembgénéisé a I'échelle de la longueur
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d’'onde. Les ondes ultrasonores sont des vibratnésaniques de fréquence supérieure au
domaine audible, comprises entre 20 kHz et quelqgaetines de MHz [5]. Les vitesses de
propagation dépendent des propriétés d’élastiditélee la masse volumique du milieu
considére.

Les mesures ont été effectuées en réflexion en muolieu infini a I'aide de deux
transducteurs de fréquence 10 MHz, un transdugpewr les mesures de vitesses de
propagation des ondes acoustiques longitudingle €t un autre pour celles transversales
(V7). Un agent de couplage visqueux a été ajouté émth@nsducteur et I'échantillon pour
assurer un bon contact entre les deux. L’'ondesdirare incidente pénetre dans I'échantillon,
et est simultanément réfléchie sur le matériaundleo réfléchie est ensuite détectée par le
transducteur qui sert a la fois d’émetteur et depteur (figure 9). Constitué d’'une séquence
d’échos d’amplitudes décroissantes correspondantréfiexions multiples de I'onde sur la
face opposée de I'échantillon, le signal est alassialisé sur un oscilloscope. Le premier
écho de l'onde réfléchie est appelé écho d'interfqai ne sera pas pris en compte dans la
mesure du temps de propagation de I'onde a l'ietérde I'échantillon. Seuls les deux échos
de fond qui sont situés aprés ont été considééehd recu par le transducteur correspondant

donc a un aller-retour de I'onde dans I'’échantillon

Transducteur émetteur/récepteur Echogramme de mesure
du temps de propagation

iy — £ 7 € v ':>| =

Couplant R

Echantillon (matrice)

T

Figure 9: Dispositif de mesure ultrasonore en réflexiocoaitact (10MHz)

Les valeurs de_ (ondes longitudinales) et (ondes transversales) ainsi que la masse
volumique apparente) et I'épaisseur du matériae) (permettent de calculer les propriétés
d’élasticité a partir des expressions suivantes [5]

v, = 2¢ @)

Ty,
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2e 5
Vy = - (5)
£ - 3.V2 —4.V2 (6)
exp = P- VL 2
() -1
Gexp = pV% (7)
E VP —2Vf (8)

= ]l=—
Yex» = 36 2(V2 - VD)

Le module d'Young est déterminé a |'échelle maaopsque parallelement et
perpendiculairement a la direction de coulage esgage. Pour cela, les échantillons sont
préalablement rectifiés (faces paralléles) et gmdigr €liminer les aspérités de surface les plus

grossieres.

b. Module d’Young par nanoindentation

La technique de nanoindentation est un essai nfioandérivé de I'essai de dureté
classique, consistant a faire pénétrer dans unriaaténe pointe rigide appelée indenteur, en
diamant de forme pyramidale a base triangulainge(f@erkovitch). Elle permet la mesure de
la dureté et du module d’élasticité par mesureinoatde la charge et de la profondeur de
pénétration de l'indenteur. Avec I'équipement emppldNanoXP" commercialisé par la
société MTS Intruments), ces mesures ont été obsealéchelle microscopique puisque les
charges appliquées sont généralement inférieus®® anN. La courbe force-pénétration est

analysée a l'issue de I'essai (figure 10).
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Charge P

max

Déplagément h

Figure 10: lllustration schématique de la courbe chargeddépment [6]

Avec cette technique, deux modes de mesure peétrenttilisés :

* le mode quasi-statique, qui est le plus souvetisétiPour ce mode, les propriétés
mécaniques sont déduites du début de la courbgesltigplacement (figure 10) ;

* le mode CSM (Continuous Stiffness Measurement osuneede la raideur en continu)
qui consiste a appliquer a l'indenteur durant largbment de petites oscillations
harmoniques (45 Hz) d'une amplitude de quelque®matres. La raideur de contact
est alors mesurée en continu, permettant ainsuiwl du module d’Young et de la
dureté en fonction de la profondeur d’indentation.

L’accés au module d’Young nécessite de détermiaeraideur de contact entre la
pointe et le matériau§ formé par le couple indenteur/matériau et cowadgpnt a la pente du

dernier déechargement (figure 10).

_4p_ .2 (9)
S—dh—ﬂﬁ\/zEr

ou : P correspond a la charge appliquée,

h au déplacement de la pointe ou encore a la prefordiindentation du matériau étudié,
E: le module d’Young réduit issu du contact entned&nteur et le matériau

A l'aire de contact qui est la surface projetée ahtact entre I'indenteur et I'échantillon

/ le facteur de forme de la pointe utilisée
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L’aire de contact A) est déterminée par la géométrie de l'indenteurpat la

profondeur de contatt (figure 11) qui est elle-méme calculée d’aprequation suivante :

hc =h—¢e—= (10)

ou¢ est une constante, approximativement égale a 0,75
L’aire de contact est une fonction de la profondégeircontacth., en générah=f(h).
Dans le cas d'une pointe de type Berkovi&24,56.h°+C.h; ou C est déterminé en

indentant un matériau connu, a environ 150 nm déopdeur.

- Y . TRy
indenteur _surface initiale

o TN st B

< déchargé

 chargé

Figure 11: lllustration schématique du procédé de déchargeinmontrant les parametres
caractérisant la géométrie de contact [7]

Le module d’Young a I'échelle de la pointe est lémaent obtenu en tenant compte de
la déformation de l'indenteur (de module d'YouBg1017 GPa et de coefficient de poisson

vi=0.07), par I'’équation :

1 —v? (11)
1=

Eexp = 1
E, E;

Les échantillons préalablement polis au micron soallés sur des supports
cylindrigues en aluminium avec de la colle cyahaitLes supports sont ensuite positionnés
sur une platine pilotée en déplacement. Afin dessieer de la reproductibilité des résultats,
une procédure de calibration et de vérificationtesjours nécessaire. Elle consiste dans un
premier temps a effectuer cing empreintes sur arédlon d’aluminium afin de vérifier la

position de la pointe exety, le centre de I'empreinte centrale devant étréaiament aligné
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avec le pointeur de la caméra. Ensuite, une sérisetke empreintes sur un échantillon de
silice vitreuse dont le module d’Young et la dursbét parfaitement connus (respectivement
72 GPa et 9,8 GPa) est programmée. En cas d'éertcas valeurs, les coefficients de calcul
dans la formule de I'aire de contact sont ajusténeuite appliqués a la série d’échantillons
testés. Les écarts sont généralement dus a unetiéuotles parametres géomeétriques de la
pointe en raison de son usure.
Enfin, au niveau du matériau a étudier, différgrasmmetres doivent étre saisis :
* la profondeur maximale de la zone indent@equi va imposer la charge maximale
appliguée au matériau ;
» lavaleur du coefficient de Poisson du matériatudiér ;
* I'emplacement des empreintes et leur espacement.
Le mode choisi est la mesure de la raideur de cbr@@SM). Les données sont
interprétées par le logiciel Testworks 4.
Dans cette étude, plusieurs mesures ont été réaliFédut d’abord, pour des tailles
d’empreintes d’environ 2 um, la caractérisation plepriétés élastiques de la matrice et de la
fibre a été mesurée (figure 12 a)). Puis, pourtdidies d’empreintes plus faibles d’environ

100 nm, les propriétés élastiques de linterfabeefimatrice ont été évaluées (figure 12 b)).

Matrice Matrice A
A
A
1 A
/ A
Fibre 2) Fibre A b)

Figure 12: Schématisation des séries d’empreintes réalipaesa technique de nano-

indentation a) empreintes de 2000 nm b) empreniees00 nm

c. Contrainte a la rupture par flexion biaxiale

La contrainte a la ruptures a été déterminée a partir d’essais de flexioniblierde
disques. Cette méthode d’évaluationsgeest intéressante pour les matériaux céramiques en
raison de la facilité de fabrication des éprouwettees résultats sont géenéralement peu
dispersés, mais il est difficile d’évaluer le voleisous tension de I'échantillon pour un niveau

de contraintes donné. Néanmoins, la flexion biaxidnne des résultats plus fiables que ceux
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obtenus par flexion uniaxiale, étant donné que cestraintes maximales de traction se
produisent dans la zone de chargement centraligeequmet d’éliminer les risques de rupture
aux coins.

Dans cette étude, une configuration piston/anngguré¢ 13) a été utilisée. La charge
est appliquée avec un piston sur une éprouvettesagp sur un anneau. La chamgeest
supposée uniformément répartie. D’aprés Wilshaw IBvaleur de la contrainte maximale
(omay €st déterminée a l'aide de I'équation. Cette wtha été adoptée par la Société

Ameéricaine des tests et des matériaux comme usteesiard (ASTM Standard F394) [9] :

3P(1+v) A 1—v B2\ A (12)
Omax = 107 <1+2*1“<§)+(1+v)*<1‘m>@

dans laquelleP est la force a la rupture (N, le coefficient de Poissorg I'épaisseur de

I'échantillon (mm),A le diamétre de I'anneau (mnB,le diamétre du piston supérieur (mm)

et C le diametre de I'’échantillon (mm).

piston
!

¢
échantillon

| anneau

Figure 13: Schématisation du montage de flexion biaxiale

Pour mesurer la contrainte a la rupture, des épttess ont été préparées sous forme
de disques de diameétre 30 mm, et des essais ordfféEtués sur une machine d’essais
meécaniques (Loyd). Les disques sont préalablenmadist @fin d’assurer leur bonne planéité et
une épaisseur réguliere. Le logiciel utilisé powdtedminer la contrainte de rupture est

NEXYGEN paramétré en mode compression a la rupture.
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d. Teénacité par essai Vickers

La ténacité d’'un matériau caractérise sa capaaiésiater a la propagation de fissure.
Il existe différentes méthodes pour déterminerélzatité toutes basées sur la création d’'un
défaut de taillea sous une contrainte connue. Lorsque le facteuntatisité de contrainte
atteint la valeur de la ténacikgc, il y a rupture du matériau. L’indentation Vickgyg2sente
de nombreux avantages tels que sa simplicité de emsceuvre, son faible codt, sa facilité
d'utilisation et nécessite des échantillons deléadtimension.

Le principe de I'indentation Vickers consiste a lapger un indenteur en diamant de
forme pyramidale a base carrée sur la surface dalimatériau a tester. Lors du chargement,
'indenteur s’enfonce dans le matériau en produidas déformations plastiques et élastiques
au niveau de la zone de contact. Lors du retraia gminte, une empreinte résiduelle persiste
(figure 14).

Figure 14: Schéma d’'un indenteur de type Vickers

La ténacité est ensuite déterminée en mesuraontzueur des fissures formées aux
extrémités de I'empreinte d’indentation. Les parag® essentiels sont la charge
d’'indentation, la longueur et la forme des fissures

Pour le calcul de la ténacité, il est nécessaireot@aitre la forme des fissures, car les
expressions mathématiques utilisées dépendentgimaée fissuration. D’'un point de vue
général, les fissures produites par indentatiorkafi suivent les directions des diagonales et
deux régimes de fissuration peuvent étre distingués premier de type Médiane ou un

second de type Palmqvist (figure 15).
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2¢ 1 1
4—P 2 q ——»
[N T /

(D 2) (3)

Figure 15: Schémas des fissures obtenues par indentatickeks (1) a la surface indentée ;
(2) dans la section transversale pour des fissdeet/pe Médiane ; (3) pour des fissures de
type Palmqvist [10]

En effet, lorsque les fissures se situent constamhrae voisinage de la surface
'empreinte, elles sont de type M (Médiane). Enarahe, lorsque les fissures semblent
seulement se développer aux extrémités de I'entereelles sont de type P (Palmqvist).
Cependant, des régimes plus compliqués ont étéwatssgl 1]. Des études [12-13] ont montré
gue systématiquement les fissures de type P sesfdrpour des faibles charges pour ensuite
se transformer en fissure de type M au-dessus dthagge critique dont la valeur dépend du
matériau. Pour expliquer la transition entre legxdeodes de fissuration, une zone centrale

lie a la dimension de la diagonale de I'empreiaat étre identifiée comme sur la figure 16.

Fissure/

Surface indentée

Charges faibles
/ Type P

Charges =
intermédiaires

Charges élevees
Type M

" Zone centrale

Section transversale

Figure 16: Schéma de la surface indentée et de la seat@msvtersale d’un systéme de

fissuration par indentation Vickers [10]
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En fonction du mode de fissuration, I'expressional&énacité est différente. Dans le
cas des fissures de type P, elle est évaluée etidorde la demi-diagonale de I'empreirte
et de la longueur de la fissure mesurée a partitedgémité de I'empreinté et sera notée
Kicp. Dans le cas des fissures médianes, elle estuabtem fonction de la longueur de la

fissure mesurée a partir du centre de 'emprairgesera Notékcy.

P
Kicm = 0,0824 — (13)
c/2
Kicp = 0,0319 — (14)
al'/2

ou P est la charge appliquée (N)Ja demi-distance entre les deux extrémités opgodés
fissures (mm)a la demi-diagonale de I'empreinte (mm) & longueur de la fissure (mm).

Pour les matériaux étudiés et les charges appkqdéas le cadre de ce travalil, le
mode de fissuration est systématiquement de type P.

Pour réaliser les mesures, l'appareillage utilis® en microdurometre Zwick.
L’échantillon est dans un premier temps poli. Unététeur coloré est ensuite déposé a la
surface de I'échantillon pour que I'empreinte sa#ible au microscope optique (figure 17).
Une étude préliminaire a été réalisée afin de détar le temps de maintien optimal qui a été
évalué a 25 s. Pour corréler les résultats, unairdizd’empreintes a été effectuée pour 10

charges différentes.

Figure 17: Empreinte Vickers observée au microscope optagues I'application d’'une
charge de 30 N (X 200)
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e. Teénacité par méthode SEPB/SENB

La méthode SEPB (Single Edge Precracked Beam) $14c@nsiste a mettre en
flexion 3 points une éprouvette préalablement it&erpar trois empreintes sur sa face
inférieure et équidistantes I'une de l'autre (figu8).

Indent:

<
Eprouvette —1— <
<

Figure 18: Eprouvette indentée

Ensuite, I'éprouvette est centrée sur une encldam® indentée vers le bas, et un
plateau muni d’une bille est placé sur le desdgar@ 19). La charge est alors appliquée et au
fur et & mesure qu’elle augmente, une contrainteradion axiale, localisée dans la zone au
niveau de la fente de I'enclume, fait son appanitiginitiation d’'une fissure émet un signal

sonore détecté par un capteur d’émission acousaiggervi a la machine d’essais mécaniques

permettant son arrét instantané.

Bille en acier tremp\

Plateau supérieur———»

Pré-fissure
Eprouvette s »©
/yfffy LS
Enclume

Capteur acoustique Indents

Figure 19: Montage pour la préfissuration

Une fois I'essai terminé, la révélation optiquel@gréfissuration se fait a I'aide d’'un

pénétrant appliqué a la surface de I'échantillommeau des indentations. Ensuite vient la
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rupture de I'éprouvette en flexion trois pointgy(fite 20), la face indentée se trouvant en
tension. Apres rupture de I'échantillon, la valderla force a la rupture est relevée a l'aide du
capteur de faible gamme de chargement. Le frontissere est clairement observable au

microscope optique ce qui permet de mesurer deofamqeur de la préfissure.

Figure 20: Schéma de la flexion 3 points apres préfissorati

Le front de fissure doit satisfaire a deux condisio

» La différence entre la valeur basse et la valeuladengueur de fissure ne doit pas
excéder 10 % de la valeur moyenne (figure 21 a))

» Le front de fissure ne doit pas étre incliné desplie 10° par rapport a un plan de
section droite (figure 21 b))

a) b)

-0 |<01; < 10°

Figure 21: Les conditions du front de fissure
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Ainsi, on peut calculer la ténacité a I'aide delidtion de Srawley [15] :

Kic = %\/E.F(x) (15)
Avec .
Pl = 1,99 — x(1 — x)(2,15 — 3,93x + 2,7x2) (16)
(14 2x)(1 — %)z
a
*Th

ou L est la distance entre les appuis (mi)Ja force de rupture (N)B la largeur de
I'éprouvette (mm)h la hauteur de I'éprouvette (mm)aeta profondeur moyenne de la fissure
(m).

La méthode SENB (Single Edge Notch Beam) [14-16les variante de la méthode
précédente dans laquelle les indents sont remptarésne entaille de profondeayrréalisée
grace a lame de scie diamantée de faible épaiségues, avoir effectué cette entaille,

I'éprouvette est directement sollicitée en flex®points (figure 22).

Figure 22: Schéma de la flexion 3 points aprés entaillage

Elle est alors calculée en prenant I'équation [16]

4
at (17)
e
i=0
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ou A sont des coefficients dépendant de la distancee eagpuisL et de I'épaisseur de
I'éprouvetteW :

L L
Ay =19+ 0,075— A; =-3,39+0,08—
0 ) + W 1 + W
A, = 15,4 02175L Az = 2624+02825L
2 ] ) W 3 — ) ] W

L
A, = 26,38 — 0,145 —
4 w

f.  Notion de courbe R

D’aprés I'analyse énergétique de Griffith [17]rlature d’'un corps fissuré se produit
suite a une propagation brutale de la fissure deslgnergie unitaire de propagati@
dépasse la vale@psde I'énergie de création de deux surfaces libres.

Cette analyse aboutit & un critere d’amorcage dissare qui, d’un point de vue théorique, ,
se propage de facon catastrophique (comporteméaigide »). Cependant, la rupture de
certains matériaux s’effectue de maniere contrédésque la fissure oppose une certaine
résistance a la propagation. Cette résistanceuestiddes mécanismes absorbeurs d’énergie
tels que la déformation plastique, la microfissorat la transformation de phase ou le
glissement aux interfaces dans le cas des matétmmposites a fibres. L'importance de ces
mécanismes dépend a priori de I'accroissementsdariiAa. Dans ces conditions, un critére
uniqueKc est insuffisant pour caractériser le comporteradatrupture d’un matériau. On est
alors amené a étudier les variations de la résistada propagation, ou du facteur d’intensité
de contraint&r en fonction de I'accroissement de la fisstiee La courbe qui représente ces
variations est appelée courbe R et délimite lesaioes de stabilité et d'instabilité de la
fissure pour une charge donnée.

La condition nécessaire pour la propagation deidsufe estG=R, ou R est une
propriété intrinseque du matériau qui caractérseesistance a la propagation de fissui@ et
une énergie unitaire de propagation de fissureaox tle restitution de I'énergie. Il caractérise

I'énergie disponible pour faire avancer la fissiirg).
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Cependant, cette condition n’indique pas commeeftfegtue la propagation et ne
constitue donc pas un critere de rupture brutateefiet, la rupture catastrophique survient si
I'équilibre est instable. Dans ce cas, la fisswwgpmpage de maniére brutale. La condition
pour cela est :

be DR (18)
Da Da

En revanche, si le corps fissuré est en équilitaiele, la fissure se propage de maniéere
contrblée c'est-a-dire gu’elle s’arréte lorsqueharge est maintenue constante ou diminue.
La condition est :

bG DR (19)
Da Da

La figure 23 représente une courbe de résistate@@pagation de fissure dans le cas
ou R croit avec l'accroissement de fissure. La fissteetaille initialea; commence a se
propager lorsque le taux de restitution d’énef@iatteint la valeuGi qui est représenté par le
point A. En ce point, la conditioB=R est vérifiée.

A contraintesi imposée et du fait de I'extension de la fissueepoint représentatif
donnantG, se déplace jusgu’en B situé en dessous de lbedrirLa fissure s’arréte puisque
G est inférieur &R. Pour qu’elle continue a se propager, la conteaduit étre augmentée
jusqu’a ce que le point représentatif atteignedietpC, ou de nouveau la conditi@FR sera
respectée.

Pouro=oc, la droite représentative de est tangente a la courbe R au point D. La
propagation de fissure conduit le systeme au pgjnbu G est supérieur & La fissure

devient alors instable et se propage de manietalbru
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G <R
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Figure 23: Représentation schématique d’'une courbe R [18]

Les courbes R réalisées dans ces travaux de théstéotracées a partir des résultats
d’'indentation Vickers. De nombreuses études ontnéséees [19-20] et la plus grande
difficulté gu'il en ressort est de connaitre qugld de fissure est présent aprés indentation.

Pour commencer il faut calculerifg avec la formule suivante :

_xP (20)
3/
c /2

ou P est la charge appliguée (N)Ja demi-distance entre les deux extrémités opodée

Kk

fissures (mm) et :
E\'/2 (21)
=¢(5)
avecE le module d’Young (GPa}j la dureté du matériau &tune constante qu’Anstis et al
[21] ont mesuré pour différents matériaux et obéme0,016.
Ensuite, la courbe #f(c) est tracée. Cette méthode donne de bonstaésumais
certaines approximations sont faites quant a lanéoréelle de la fissure, la nature du

changement ou bien encore les modifications évéetnent provoquées par son extension.
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lll. CONCLUSION

Le chapitre met en évidence la grande diversité nighodes expérimentales
nécessaires a la réalisation et a la caracténsaiocéramiques silicatées a microstructure
organisée. On remarque qu'il est indispensable dériser I'ensemble des étapes de
réalisation des matériaux, depuis les composésédarts jusqu'au frittage pour obtenir les
matériaux rechercheés.

Dans cette étude, deux procédés d’élaboration wntutlisés afin d’organiser au
mieux la microstructure. Le pressage, mais aussioldage en bande semblent étre les
procédeés qui permettront d’obtenir un degré d'degaion microstructural suffisant.

L'ensemble des techniques de caractérisation pgeeselans ce chapitre permettra
non seulement de caractériser les matériaux, massi al’établir les relations entre les

propriétés mécaniques et les caractéristiques straaiurales.
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|. GENERALITES SUR LE FRITTAGE DES CERAMIQUES
SILICATEES

Le frittage est I'étape du traitement thermique cowrs duquel un matériau est
consolidé sans fusion d’au moins I'un de ses ctuastts. C’est I'opération la plus colteuse et
la plus délicate lors de la préparation de cérapsqé\u cours du cycle thermique, il y a
formation de ponts entre les particules (figurepdy), transport de matiére entre grains afin de
minimiser I'énergie interfaciale. Ces mécanismest swcompagneés de la diminution de la

porosité par diffusion, et ainsi de la densificatio

!

Pont
Figure 1: Schéma de la formation d’'un pont entre deuxipales

Selon les types de mécanismes de transport de ti@grejadeux modes de frittage
peuvent étre distingués : le frittage en phasalsddt le frittage en phase liquide. Dans tous
les cas et d'un point de vue thermodynamique, émswort de matiére conduit a la
minimisation de I'énergie globale du systéme pacrization d’interfaces solide/solide alors

gu’initialement les interfaces solide/gaz sont mtgoes [1].

1. Le frittage en phase solide

Au cours de ce type de frittage, tous les constteidemeurent a I'état solide et leur
transport au sein méme du matériau est assuréfhemiah. Les mécanismes de transport sont
la diffusion superficielle lorsque le transport mhatiere s’effectue a partir de la surface des
grains et la diffusion volumique lorsque cela ®ettie aux joints de grains.

Le frittage en phase solide se déroule généralearetrbis étapes [2] :

La premiére étape consiste a consolider le mat@aaua formation de ponts entre les grains
par diffusion superficielle. Les joints de graimsdgvelopperont sans rapprochement entre les
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grains. Il n’y aura alors aucun retrait donc aucdaassification et trois modes de transports
sont possibles (figure 2) :

* (1) le flux de matiere est en phase gazeuse péinmailon de la matiére au-dessus
des grains, diffusion de la matiére vers la surfhicgoint de grains et finalement
condensation aux joints de grains ;

* (2) le flux de matiere est en phase solide. La énatse déplace de la surface des
grains vers les joints de grains ;

* (3) la diffusion de la matiere est aussi en phafides dans le volume.

Lors de cette étape, on observe la formation dengrarrondis et la porosité reste

ouverte et im portante.

Transport

superficiel <« Transport

volumique

Figure 2: Schéma des différents mécanismes de transpdatrdatiére intervenant lors du
frittage

Pendant la seconde étape, le matériau se densifi@nment par la réduction de la
taille des pores ouverts et de la porosité. Onrgkde grossissement des grains et la porosité
se concentre alors aux joints de grains. Le méasnigominant est la diffusion volumique.
Ce mécanisme induit une densification du matériant th cohésion augmente. Dans ce cas,
les deux modes de transports sont (figure 2) :

* (4) la diffusion de la matiere se fait en volume ;

e (5) le transport de la matiére se fait directenvétes joints de grains.

La derniére étape du frittage favorise essentigt@ni’élimination de la porosité

fermée, et ceci jusqu’a la fin du frittage.
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2. Le frittage en présence d’'une phase liquide

Dans le cas de mélanges de matieres premiéresateimgusqu’a environ 950°C, les
composés minéraux des mélanges subissent desotraaibns thermiques, mais de facon
individualisée. A partir d’environ 1000°C, la trémsnation des composeés minéraux est
modifiée en raison des interactions entre graimgomformité avec les diagrammes de phases
existants qui prédisent la formation de nouvelleasgs et de liquides. Les liquides méme en
tres faible quantité accentuent la densificatiam.général, la densification en présence d'une
phase liquide se fait en 3 étapes :

* la premiere étape est le réarrangement des padiddh présence de liquide ayant une
mouillabilité des particules suffisante, le liquide répartira uniformément dans le
matériau et favorisera la réorganisation des gnaamscapillarité. Lorsque la viscosité
du liguide est faible et la mouillabilité des gaimportante, cette étape est rapide ;

» la seconde étape se fait par un mécanisme de transgr dissolution-précipitation.
Les grains sont progressivement dissous dans Isepiguide, et un phénomene de
reprécipitation préférentielle au niveau des iegs solide-liquide-gaz permet le
transport de matiere (figure 3). Cette étape s'apagne d’'une densification ;

* la derniere étape induit la coalescence des gtairien favorisant la diminution de la

porosité globale.

Solide Solide

Liquide

Figure 3: Schéma d’un ménisque liquide entre 2 grains
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. RECRISTALLISATION ET CROISSANCE DE LA
MULLITE DANS LES COMPOSITES MULTICOUCHES

Les propriétés mécaniques de matériaux silicatéssidu frittage de matiéres
premieres minérales dépendent fortement de la straciure et de la quantité de mullite
ayant recristallisée au sein méme du matériau. Bodliorer ces propriétés, il faudra alors
s'intéresser plus particulierement a I'arrangemknguantité, la morphologie et la taille des
cristaux de mullite formés. C’est le principal afijede la suite de ce chapitre.

1. Structure de la mullite

La mullite est un silicate d’aluminium ayant uneusture orthorhombique qui est
formée de chaines d'octaédres AlQaralleles a l'axec et liées entre elles par des
assemblages de tétraedres (AlQi)S@a composition évolue de facon continue entre les
steechiométries 2A03-SiO, et 3AL0Os-2SI0,, qui sont plus communément appelées mullite
2-1 et mullite 3-2. Ces variations de compositiotranent une variation des parameétres de
maille avec notamment une augmentation des parasett c et une Iégere diminution du
parametreéb en raison d’'une évolution du nombre de lacunegydjene. La formule générale
de la mullite peut alors s’écrire [3] :

ALy (ALY, 25515 25) 0102
ou x est le nombre de lacunes d’oxygene par maille,pcm® entre 0,17 et 0,5. Les suffixes
IV et VI correspondent aux coordinances des atotha@s des environnements tétraédriques

et octaédriques.

Les parametres de maille pour chaque échantilloréténobtenus par des mesures des
positions des raies sur les diagrammes de diftlaaes rayons X, en simulant chaque pic a
l'aide d’une fonction pseudo-Voigt. Les résultataiples différents échantillons sont reportés
dans le tableau 1. On observe que les raies {12QRH0} du doublet de la mullite sont
présentes quel que soit I'échantillon, ce qui peousen la présence d'une mullite

orthorhombique et non pseudo tétragonale.
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Echantillons | Température (°C) a (nm) b (nm) ¢ (nm)
1050°C 0,75615 0,77012 0,28850
Kaolin 1200°C 0,75589 0,77005 0,28841
1400°C 0,75495 0,76983 0,28848
1400°C - 2h 0,75459 0,76939 0,28856
1050°C 0,75615 0,77083 0,28865
Kaolin + fibres 1200°C 0,75575 0,77017 0,28872
d’alumine 1400°C 0,75545 0,76984 0,28859
1400°C - 2h 0,75511 0,76995 0,28878
1050°C 0,75746 0,76986 0,28856
Kaolin + fibres 1200°C 0,75662 0,77016 0,28848
de mullite 1400°C 0,75526 0,76986 0,28856
1400°C - 2h 0,75472 0,76976 0,28859

Valeur de la fiche JCPDS (16-1588) 0,75737 0,76865 0,28858

Tableau 1: Valeurs des parameétres de maille de la mullaetenue dans les différents
échantillons.

Le tableau 1 montre aussi que le paramétre de envamitles différents échantillons
diminue avec l'augmentation de la température alprs les parameétrds et ¢ sont quasi-
inchangés.

Plusieurs études [3-4] ont montré qu’une relativiste entre les paramétres de maille
et le rapport Al/Si de la mullite. Une diminutiore dlorthorhombicité de la structure ainsi
gu'une augmentation des parametaest ¢ ont été observées lors de I'augmentation de la
teneur en Al de la mullite. Pour quantifier la camjpion chimique de la mullite des
échantillons élaboreés, nous pouvons utiliser lati@h entre le parameteeet le rapport Al/Si
établi par Cameron [4] :

_a—0,71961
~0,00058

ou X est la fraction molaire d’AD; eta le paramétre de maille (nm).

(1)

Dans le tableau 2 est présentée la compositionighende la mullite de chaque

échantillon calculée a partir de la formule de Camééquation 1).
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Echantillons | Température (°C) | Fraction molaire X en alumine
1050°C 0,630
Kaolin 1200°C 0,625
1400°C 0,609
1400°C — 2h 0,603
1050°C 0,630
Kaolin + fibres 1200°C 0,623
d’alumine 1400°C 0,618
1400°C — 2h 0,612
1050°C 0,652
Kaolin + fibres 1200°C 0,638
de mullite 1400°C 0,615
1400°C — 2h 0,605

Tableau 2 Composition chimique de la mullite contenue dasdifférents échantillons

La relation entre les valeurs du parametre de eméi la fraction molaire d’Al0; est
reportée sur la figure 4. Pour tous les échansllda stoechiométrie calculée de la mullite est
comprise entre 2/1 (X=0,66) et 3/2 (X=0,60). Au iodu frittage, la stoechiométrie de la
mullite tend a évoluer vers la stcechiométrie 3R pkocessus de cristallisation de la mullite
est observable dés 1050°C. A cette températureatdink se présente sous forme de
meétakaolin qui est une phase peu organisée staletoent. Lors de ['élévation de
température, il y a un déplacement des cation§ Aépuis la phase amorphe vers les
cristallites de mullite déja formés, ce qui feraléer leur staechiométrie.

La courbe 4 montre aussi que la stoechiométrie daulite formée dans I'échantillon
contenant des fibres d’alumine varie beaucoup mqums les autres échantillons. Ceci est
srement d0 au fait d’une présence trop grandeimiaium. La staechiométrie de la mullite
présente dans le matériau sans fibre tend plus leesscechiométrie 3/2. Ceci peut étre
expliqué par le fait qu'au cours du frittage la ghaamorphe est plus désordonnée
structuralement, ce qui sera a l'origine de laugiibn plus rapide de I'aluminium et permettra
donc d’obtenir plus rapidement une structure 3/2.stcechiométrie de la mullite contenue
dans le matériau avec les fibres de mullite a tenalle de stoechiométrie plus grand, car a
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1050°C elle est proche de la mullite 2/1 et verfinlau cycle thermique, elle se rapproche de

la mullite 3/2.
0,758( 7 AKaolin 1050
A Kaolin 1200
A Kaolin 1400
0,75751 , Kaolin 1400 - 2h
m Kaolin + fibres d'alumine 1050
0,75704 mKaolin + fibres d'alumine 1200
/é Kaolin + fibres d'alumine 1400
m Kaolin + fibres d'alumine 1400 - 2h
£ 0,7565+ @ Kaolin + fibres de mullite 1050
@®© @ Kaolin + fibres de mullite 1200
® 00,7560 eKaolin + fibres de mullite 1400 10506C
O @ Kaolin + fibres de mullite 1400 - 2h
=
< 0,7555 1
-
©
o 0.7550 A Composite avec
! fibres d'alumine
0,7545 - 1400C
mullite 3:2 mullite 2:1
0,7540 T T T T T & 1
0,56 0,58 0,60 0,62 0,64 0,66 0,68

X AlO,

Figure 4: Influence de la fraction molaire el .03 de la mullite sur le paramétre a

2. Quantitée de mullite formée

La mullite est présente en petite quantité deskrutide la transformation structurale

du métakaolin observée entre 950 et 1000°C. Auscdurcycle thermique la quantité ainsi

gue la taille des cristaux de mullite augmententurRonnaitre la quantité de mullite dans les

JT O

matériaux, une méthode de dosage quantitatif Balisaide des diagrammes de rayons X a

été utilisée.

L’analyse quantitative de la mullite contenue déess différents échantillons a été

réalisée en utilisant un étalon interne ajouté @okantillons broyés préalablement [5].

L’oxyde de nickel (NiO) a été choisi comme étaloar il ne provoque pas de superposition

de pics avec les autres phases présentes danshiastibfons dans la gamme de mesure

15<B<45°.
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Une courbe de calibration a été tracée au préalallc une quantité constante de
NiO (m=10 mg) mélangée a des teneurs croissanterutlite. Les diagrammes de diffraction
des rayons X ont été obtenus en utilisant 'apflage décrit au chapitre 2. Les raies {001}
(26=30,96°), {110} (D=16,43°), et {111} (B=35,26°) de la mullite et la raie {003}
(26=37,25°) de NiO ont été simulées avec le logicAEeN utilisant une approximation de
type pseudo-Voigt symétrique. Le rappoidite/ ImuiteInio @ été tracé en fonction du rapport

des masses fite/Mnio pour les trois réflexions, sur la figure 5.

0.6 -

0 4 T T T T T T 1
0 1 2 3 4 5 6 7

M mutiite/ Mnio

Figure 5: Courbes de calibration utilisées pour le dosagda mullite dans les différents

échantillons

Dans la suite de I'étude, la raie {110} de la nteline sera pas considérée, car elle est
trop éloignée de la raie principale de NiO. Leesdil11} et {001} de la mullite sont bien
séparées et ont des intensités relativement fdetess pourront toutes les deux étre utilisées,
mais seul le pic {111} sera pris en compte poundlgse quantitative, car il est plus sensible
et plus proche de celui de I'étalon interne.

La détermination de la quantité de mullite dansélgsantillons traités thermiquement
a été realisée en prenant le rapport des intensitésurées apres simulation des

diffractogrammes, par rapport aux intensités ol#enavec les courbes de calibration. La
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guantité relative de mullite (% massique) forméesdas différents eéchantillons est présentée

dans le tableau 3.

Echantillon Température Quantité de mullite (% massique)
1050°C 8,7
_ 1200°C 21,3
Kaolin

1400°C 47,6

1400°C - 2h 61,0
Kaolin + 3% vol fibres d’aluming 1400°C — 2h 68,4
Kaolin + 3% vol fibres de mullite 1400°C — 2h 71,1

Tableau 3 Quantités de mullite formée dans les différenédériaux (% massique)

Le tableau 3 montre que, pendant le cycle thermitpeuantité de mullite varie
continuellement. Le temps de palier a un role irtgrdr car la présence d'un palier de deux
heures augmente d’environ 15 % la quantité de tauldn suppose que la mullite continue a
croitre continuellement tant qu'une des deux saurd@luminium ou de silicium reste
disponible. L'ajout de fibres, pour un méme cytlertnique, influence la quantité de mullite
formée. La présence de ces fibres permet d’obtar@rplus grande quantité de mullite (10 a
15 % de plus), et cette différence est plus acéenavec les fibres de mullite (71 %) qu’avec
les fibres d’alumine (68 %).

Apres mise en forme des matériaux, les phyllogéeat les fibres sont orientés dans
la méme direction. Les fibres sont alors une sosugplémentaire d’alumine qui va pouvoir
diffuser dans le matériau. Cet excédent d’aluminidams le matériau favorise une plus

grande teneur en mullite.

3. Détermination de la forme et de la taille des cristux de mullite

La détermination de la taille des cristaux a éféatfiée par diffraction des rayons X.
Etant donné que cette technique caractérise lagéité du réseau, lorsqu’une modification
de I'ordre du réseau apparait, cela se traduitipaargissement des raies des diagrammes de
DRX. L'élargissement est corrélé aux différentepanfections possibles qui peuvent étre

aussi expliquées par le taux des microdéformabns effet de la taille des cristaux.
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L’élargissement des raies peut alors étre prov@guda présence de cristaux plus ou
moins grands. L’analyse du profil des raies peralets de déterminer leur taille moyenne
selon la direction perpendiculaire a la famillepdan considérée. |l peut aussi étre provoqué
par la présence de contraintes résiduelles, dendscu Pour différencier les deux

contributions, une étude a été réalisée danste daice chapitre.

(210

(121

(120
(110 220 (111
(001
1400°C-2h “ N l

1400°C

Intensité

A

10 15 20 25 30 35 40 45
Angle 29 (°)

Figure 6: Diffractogramme d’un échantillon de kaolin saitgé a différentes températures

D’apreés la figure 6, les raies de la mullite ontprafil plus fin lorsque la température
augmente, suggérant I'existence d’effets de tailleu de microdéformations.

Pour évaluer la contribution des deux effets, if@r@ntes largeurs intégrales ont été
déterminées par simulation des pics du diagrammBRi¢ des échantillons en considérant
une fonction pseudo-Voigt. Les résultats de la dargintégrale sont obtenus apres
correction de la contribution instrumentale.

Pour séparer les deux effets, il est nécessaioomleaitre la largeur intégrale des raies
de diffraction d’au moins deux familles de plangpeadiculaires a une méme direction

cristallographique. Williamson et Hall [6] ont modtqu’il existe une relation entre la largeur
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intégrale pour une direction cristallographique donnée & taux de microdéformations.
Cette relation s’écrit :

PcosO = % + 4esinf ()
ou 6 l'angle de Braggl la taille des cristallites dans la direction cdésée et la longueur
d’onde du faisceau incident=0.1540598 nm

La taille moyenne des cristallites et I'évaluatiales micro contraintes sont

respectivement obtenues a partir de I'ordonnéeoidgine et de la pente de la droite de

régression linéairgcosy=f(siny).

0.06 1

0051 “ho T /0

pcoD/i (nm1)
o o o
(@] o o
N w NN

0.00 1 1 1 1 1 1 1 1
0 1 2 3 4 5 6 7 8

2 sind/x (nm-1)

Figure 7: Diagramme de Williamson et Hall pour les directs (hkO) et (00I) de la mullite
contenue dans un échantillon de kaolin sans fibfateé a 1200°C

La figure 7 présente un exemple de diagramme ddiaviidon et Hall pour un
échantillon contenant seulement du kaolin. Lestésoprésentent des pentes inférieures a
1,5%., valeur a partir de laquelle l'effet des microdéfations est considéré comme
significatif, indiquant que I'élargissement est esdtellement di a un effet de taille. La
figure 7 montre aussi que les particules sontdrésotropes et que leurs dimensions ont pu
étre calculées a partir des ordonnées a l'origiaeces droites. Les valeurs obtenues sont

présentées dans le tableau 4.
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Kaolin Kaolin+fibres d’aluming Kaolin+fibres de fite
] (hkO0) (oon (hkO) (oorn (hkO) (oorn
Tempeérature
L (nm) L (nm) L (nm) L (nm) L (nm) L (nm)

1050°C 17,5 46,5 21,3 49,8 18,3 41,5

1200°C 19,1 48,3 21,1 52,9 20,0 58,5

1400°C 35,1 212,8 36,4 208,3 37,7 178,6
1400°C-2h 55,2 333,3 59,2 250,0 41,0 204,1

Tableau 4 Dimensions des cristaux de mullite dans ledbfiits échantillons en fonction de
la température de frittage

Au cours du traitement thermique, les cristaux ddlite tendent a croitre plus
particulierement selon I'axeet deviennent donc de plus en plus anisotropese EA50°C et
la fin du traitement thermique, dans la directibk(), la taille de la mullite est multipliée par
2,5 alors que dans la direction (00I), elle esttiplige par 5 atteignant 333 nm.

Pour I'échantillon constitué uniquement de kadlemalyse montre une population de
cristaux de mullite de petites tailles ce qui estftmé par I'observation d'images MEB
(figure 8 a)).

Dans le cas des échantillons avec fibres, nous savoantré qu'il existe deux
populations de cristaux de mullite. Une qui esigdende taille et qui croit radialement a la
fibre (figure 8 b)), et une autre de plus petiibet@ui est mise en évidence par I'analyse DRX
réalisée. La dimension mesurée est celle de lagatite population qui grandit peu et qui est
située dans la matrice.

Spot Magn  Det WD F—— 5um
2.0 6000x SE 10.1

Figure 8: Image MEB d’échantillon coulé apres frittage 40D°C a) kaolin et b)

kaolin avec fibres
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4. Orientation de la mullite

La détermination de l'orientation des particulesnddlite apres frittage a été réalisée
par DRX. A cet effet, un échantillon a été placésste faisceau dans les trois directions de

I'espace (figure 9)

:lj VA
Y %‘ — O o O
— O O

Figure 9: Schéma des différentes directions de mesur®pat

Apres avoir réalisé les diffractogrammes, une a®mRietveld (MAUD), en prenant
en compte une mullite 34/Ds-2Si0, et un groupe d’espace Pbam, a permis de remonter a
lintensité de chaque pic. Les effets dus a lauextont été considérés en supposant
'existence d’'une texture arbitraire lors des siatiohs Rietveld avec MAUD, ce qui permet
d’affiner correctement I'ensemble des raies deralition. Les facteurs de fiabilité sont
satisfaisants et compris entre 8,6 % et 9,3 %.ptefls d’affinements Rietveld sont reportés

sur la figure 10.
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210

121

Intensité

20 (°)

Figure 10: Affinements Rietveld des diagrammes de diffoaatie rayons X dans les trois
directions de I'espace

X Y V4
hkl Intensité (%) Intensité (%) Intensité (%)
110 47 44 41
200 10 8 3
120 54 57 76
210 100 100 100
001 11 14 55
220 30 39 51
111 28 32 85
130 8 9 19
201 10 10 21
121 30 37 97
230 16 18 24

Tableau 5: Intensités des pics obtenus par I'analyse Rldtdans les trois directions de
'espace
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Les valeurs d'intensité pour les pics de la muliitmt reportées dans le tableau 5.
L'analyse de ces diagrammes permet d’affirmer daehantillon présente une structure
planaire. En effet, suivant les orientatioXset Y, les diagrammes semblent similaires
contrairement a celui dans la directidigui est trés différent. Ceci montre que la multiteit
préférentiellement dans la direction du plan ddagei

Les intensités des raies {001} et {111} correspartda 'axeb de la mullite et celles
des raies {120} et {210} correspondant a I'axe cldemullite sont plus intenses dans la
directionZ que dans les directionéet Y. Ceci laisse penser que les akest ¢ de la mullite
sont préférentiellement orientés dans le plan delage. L'intensité de la raie {200}
correspondant a I'axa de la mullite est beaucoup plus faible dans laafionZ que dans les
directionsX et Y, indiquant que I'axea de la mullite est préférentiellement orienté dins
direction perpendiculaire au plan de coulage. Gesiltats confirment I'existence d’'une
structure planaire ou les axie®tc de la mullite sont situés dans le plan de couladiere a
étant majoritairement perpendiculaire au plan déagpe.

Dans la matrice, les cristaux de mullite obtenuslgaransformation thermique de la
kaolinite ont une longueur d’environ 1-3 um et léaneur est dec 61 % massique du
matériau. Les caractérisations par DRX ont pern@sniettre en évidence une structure
planaire ou les cristaux aciculaires sont préféedament orientés dans le plan. Ceci est di a
un mécanisme de nucléation et de croissance paxépa haute température de la kaolinite,
ou l'axec de la mullite étant orienté parallelement aux rageanents des feuillets alumineux
(chapitre 1). Les observations par microscopietéaimue a balayage (figure 11) confirment

aussi l'orientation préférentielle de I'agelans le plan de coulage.

Figure 11: Image MEB du kaolin avec fibres coulé, et agragtage a 1400°C,

observé dans la direction z, perpendiculaire angla coulage
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Pour corroborer I'analyse effectuée par DRX, launegies coefficients de dilatation
au refroidissement sur lintervalle [1100°C-20°Chnd les différentes directions a été
effectuée. Les résultats sont présentés sur laefid2 et comparés aux coefficients de

dilatation des nanocristaux de mullite [7].

a,=2,9 10° K™ a,=3,6 10°k?
ay=4,010°K™ 0p=6,110°K™
Fibre i
a=3810° K™ Mullite ¢.=58 10 K
\ 4 u

Figure 12: Valeurs du coefficient de dilatation thermiquand les trois directions pour le
matériau multicouche et un mono-cristal de mullite

Par comparaison des coefficients de dilatationrdéitat de mullite par rapport a ceux
du matériau, I'orientation préférentielle de la ltelest aussi mise en évidence. L'axd’'un
cristal de mullite est celui pour lequel le coa#fitt de dilatation est le plus faible. Pour le
matériau élaboré, le coefficient de dilatation laspfaible est dans la directian Ce qui
confirme bien les résultats de DRX indiquant quaxd' a de la mullite est dirigé
perpendiculairement au plan de coulage. Néanmadissyésultats de DRX n’avaient pas
permis de conclure sur l'orientation mutuelle degesd et ¢ de la mullite dans le plan de
coulage. Les résultats des coefficients de dilatationnent des informations supplémentaires
indiquant que l'axec se trouve préférentiellement dans la directioet I'axe b dans la
directiony en raison de la valeur plus élevée sur I'xi la mullite, et qui est orienté dans la
directiony du matériau. La signification de ces résultatsréstle, mais néanmoins liée a

l'incertitude sur la mesure entre les coefficiesesdilatation dans les directiorety.
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lII. MODELES CINETIQUES DE TRANSFORMATIONS
PENDANT LE FRITTAGE

Les transformations de phases a I'état solide onble important dans la production
d'un grand nombre de matériaux, et la descripti@mégale de la cinétique de ces
transformations présente un grand intérét. Les faedeinétiques sont basés sur le
comportement temps-température des transformatilenphases. De facon générale, les
transformations de phases isothermes et anisotBesintiétat solide sont le résultat de deux
mécanismes fréquemment coexistants : la germinatitancroissance des cristaux.

La description des modeles cinétiques possiblegtrea présentée par la suite. Ces
modeles sont la combinaison des mécanismes de rgdrom et de croissance et sont
applicables aux transformations isothermes et #resmes. Selon le modeéle utilisé des
approximations sont trés souvent nécessaires pmiteg modeéles soient en conformité avec
la réalité. Néanmoins, I'emploi de ces modéles perae réaliser une description du

développement de réactions complexes en fonctiderdps et de la température.

1. Modéles cinétiques a partir des courbes ATD

En tenant compte du cycle de frittage, les modeiestiques ont été grandement
utilisés. Leur caractéristique commune est I'utiisn de la température des pics et le calcul
de la surface relative des pics en fonction duecylcermique, pour obtenir des informations
sur 'avancement des réactions. Pour linterprétaties données, l'utilisation de modeles
théoriques nécessite de faire toujours quelquesthgpes simplificatrices. En général, le
point de départ de I'interprétation des résultagsTd est fourni par la théorie de Jonhson-
Mehl-Avrami (JMA) [8-9] qui décrit I'évolution deal fraction volumique de la partie
cristalliséex, avec le temps pendant la transformation en conditions isothern@® modéle
considére que la germination se fait dans le voldmeolide et est suivie d’une croissance
isotrope des germes. L'expression de la loi cingtigst la suivante :

x =1—el-&0" ©))
ou x est la fraction cristallisée aprés I'instam t,exposant d’Avrami qui est un parametre en
relation avec le type de mécanisme associé a lasamce cristalline €t correspond a la
vitesse de la réaction en fonction de la tempégagalon la loi d’Arrhenius, sous la forme :

k = k,e~(En/RT) 4)
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ou E, est I'énergie d’activationk, le facteur de fréquence du processus global de
cristallisation, R la constante des gaz parfaits Btla température absolue. L’énergie
d’activation est souvent définie comme la barri@gnergie qu’il faut surmonter pour que la
réaction se produise.

En prenant le logarithme de I'équation (3) et apéasrangement :

(k)" = —In(1 — x) (5)
Le développement logarithmique de I'équation (S)ruo:
In(—In(1 — x)) = nlnk + nint (6)

A une température donnée, les valeurshas k sont obtenues a partir d'une courbe
ATD en condition isotherme et en utilisant I'éqoati6.

Pour des traitements anisothermes, cette méthadt plus applicable et I'utilisation
de meéthodes formelles comme la théorie de Kissirggedté proposée. La vitesse de

cristallisation est alors obtenue avec la dérive@éatjuation 3 :

% =nk(1—x)[—In(1— x)](n_l)/n (7)

Comme la rampe de température est supposée linéast constante. En considérant

dT L )2 . .
B = = la dérivation de I'équation 7 et sa combinaisoacaa valeur dé& donne :

d*x E, Ak, -En ~En 8
== 0< n_-%0, /RTp>_ﬁ(1_xP)e /RTp (8)

ou A est une constantesp et Tp sont respectivement la température et le degré de

transformation au maximum de la vitesse de réaction

Lorsque le taux de transformation est maximal, @arset du pic de la courbe ATD,

alorsT = Tpet I'équation 8 doit vérifier :

d’x (9)
ez
Dans ce cas, I'équation 8 peut s’écrire :
dinc? / , (10)
T?)
41, T R
d /Tp

Le tracé ddn(B/Tz) en fonction dé/TP donne une droite de pen{eE"/R et ainsi la
P

valeur dek,.
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Le modéle cinétique de Kissinger n’est pas le seotlele et des variantes ont été
proposées. Ces modeles ont été abondamment distamdsde nombreuses publications
[10-11-12]. De facon générale, ils montrent touse giénergie d’activation de la
réorganisation structurale de la kaolinite est aasepentre ~600 et ~1000 kJ/mol. Dans le cas
de la kaolinite, les valeurs d&, obtenues a partir de ces modéles ont une sigmifica
uniguement pour la transformation exothermique essdus de 1000°C, qui est associé au
début de la cristallisation de la mullite, lorsqaemécanisme prédominant est la nucléation
d'une petite quantité de cristaux nanométrique ddlite. Au-dessous de 1000°C, ces

nanocristaux sont difficiles a observer, mais ésidnnent observables des 1050°C [13].

2. Modeles cinétiques a partir des analyses dilatométues

Les modeles théoriques décrivant la phase initiidefrittage sont fondés sur la
représentation idéalisée de la coalescence desgaasimilés a deux sphéres voisines. Avec
ces modéles, le probleme de la géométrie compleggdudres est simplifie. Comme on I'a
vu précédemment, on peut proposer deux groupesétamsmes de frittage (mécanisme
associé a une diffusion en surface et a une diffusn volume, en figure 2) qui peuvent étre
impliqués dans la formation des joints de graihgst bien connu que les mécanismes de
surface ne conduisent pas une densification. Ailesiprocessus de densification qui est
enregistré a l'aide du dilatométre doit étre ar@algh considérant tous les meécanismes
possibles de transport de la matiere.

Pour des spheres uniformes, la croissance des jéntjrains peut étre représentée par
'équation 11 suivante [14] :

(X)" _ Bt (11)

®) Trm

ou X est le rayon du coR est le rayon des particulésgst le tempan etn sont des constantes
qui dépendent du mécanisme prédominant lors dapkéinitiale du frittage. La quantité
B = B,T* contient le facteuBy qui est une constante dépendant du matériau ¢18st en
relation avec la température avec la loi d’Arrhenill’exposantn de I'équation 11 est
généralement utilisé pour identifier le mécanisnme fdttage [16]. Les valeurs de
correspondant aux mécanismes les plus utilisésdergétape initiale du frittage ont été
rassemblées dans le tableau 6 avec les valeuecthuf de fréquenae
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Modéle cinétique n a
Diffusion en volume 2 -1
Diffusion aux joints de grains 6 -1

-
w
1
w
~
N

Evaporation — condensatio

Diffusion en surface 7 -1

Tableau 6: Parameétres n et dépendance du facteur de fréopiadec la température
correspondant aux modéles cinétiques les plusésidans la littérature [17] pour I'étape
initiale du frittage

Dans le cas des mécanismes de transport en volieseaedire lorsqu’il y a
densification du matériau, le rapport entre la atésh dimensionnell&\L au tempg et la
dimension avant frittagke, peut étre corrélé a la taille relatiXedu col en fonction du rayon

R, par I'équation 12 [18] :

AL <X )2 (12)
L, \2R
Combinant les équations 11 et 12, il s’ensuit :
AL (BOTat)Z/" (13)
L, \2nRm
Qui peut étre écrit sous la forme différentiellévante :
d(AL/L ) AL 1=n/, (14)
— 0 _k _)
dt Ly

AY :BO

a
ouk T /zn-lan' Si on tient compte du fait que le terBgpeut étre exprimé par la loi

d’Arrhenius, on peut alors écrire :

k = A,T%e~(Ea/RT) (15)
ou Eq4 est I'énergie d’activation et = A,T¢ le facteur pré-exponentiel. L’exposantiécrit la
dépendance du facteur pré-exponentiel avec la tertypé absolud. Les valeurs da pour
différents modéles cinétiques sont inscrites dandableau 6. L'équation 15 peut étre

introduite dans I'équation 14, conduisant a :

1=ny, (16)

a (/)

AL
= A, T%e~(Ea/RT) <_)

Lo
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L’équation 16 est bien connue des études cinétifu@s0]. Si I'équation 16 est
intégrée en considérant une température constaotedi{ion isotherme), cela revient a
I'équation 13. En revanche, si la courbe dilatoigéer est enregistrée avec une vitesse de

, , ., dT |, .- . )2 .
montée en température linéafte= - I'intégration de I'équation 16 donne :

n
AN T2 o Ao\ (T (17)
— =(=)[— Tae~(Ea/RT) 4T
<L0) (2) (,6’ ) fo ¢
L’intégration par partie de I'équation 17 condultéquation générale suivante :
ANz oy 1A, e~ (Ea/RT) a+2 (a+2)(a+3) (18)
R e e
Lo 2/\p Eq Eq (Q )2
R RT RT

Dans le cas ou Ed >> RT, I'équation 18 peut étdeite :

) - Q) () e ”

Il a été montré dans la littérature [21-22] querpa=0, I'erreur relative sur I'énergie

d’activation calculée a partir de I'équation 19 ie$érieure a 1,4 % Iorsql@/RT >10.1la

aussi eté démontré que pour une gamme de valewsiscdmprise entre -1 et 2,5, 'erreur

relative sur I'énergie d’activation calculée a pade I'équation 19 est inférieur a 2,8 %

IorsqueEd/RT > 10.

La combinaison des équations 16 et 19 conduit aexpeession [23] généralement

utilisée lors de I'analyse de la cinétiqgue de daration a partir des courbes dilatométriques :

- (d(AL/Lo)> _ 2BEq (ﬁ) (20)

dt nR \L,

Le tracé de la partie gauche de I'équation 20 antfon deAL/L0 conduit a une droite

dont la pente est égalgé/n. Il faut noter que I'utilisation de I'équation 20e permet pas de

calculer simultanémenh et Eq4 a partir d’'une seule courbe. Il est alors nécessde
présupposer la prédominance d'un type de mécantneéensification (tableau 6) pour

obtenir la valeur dé&g.
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IV. FRITTAGE DES MATERIAUX COMPOSITES
MULTICOUCHES

1. Transformations thermiques

Pour observer les transformations thermiques d'watérau, I'analyse thermique
différentielle (ATD) est souvent utilisée, car elpermet de mettre en évidence tous les
phénomenes associés a une variation d’énergieigueefl3 représente une courbe ATD du

kaolin Bip utilisé dans cette étude. Il a été cFajifsqu’a 1200°C a 5°C/min.

6 - - 0
1 1
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S 24 =
=2 -2 0
o 04 >
= A=
g 0
£ 27 - -3 8
= S
= -4 1
x -4 D
=R =
T -6 -
Exothermique L 5 .
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0 200 400 600 800 1000 1200

Température (°C)

Figure 13: Courbe ATD-ATG du kaolin Bip

Ce type de kaolin est le composé principal desnuépzes silicatées. Pendant le
traitement thermique, il subit de nombreux changemestructuraux et microstructuraux.
L’analyse thermique différentielle montre un pidethermique entre 400 et 600°C di a la
déshydroxylation et un pic exothermique aux alertode 980°C qui caractérise la
réorganisation structurale du métakaolin.

La déshydroxylation est la réaction de départ desdxydes structuraux, il se forme

alors le métakaolin. La cinétique de ce procesgpemdd du degré d’organisation structurale
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de la kaolinite. Une kaolinite bien ordonnée suinie déshydroxylation plus lente en raison
d’une densité plus faible de défauts structurauguieetient plus longtemps les groupements
hydroxyles, et ceci a contrario d’'une kaolinite alélennée qui se déshydroxylera plus
rapidement.

Au-dessus de la température de 980°C, du pic enuthee, la réorganisation
structurale est progressive et s'accompagne depdidion de quantités variables de
nanocristaux de mullite en fonction de la compogitininéralogique et chimique du kaolin.
La quantité et la taille des cristaux de mullitgiant continuellement avec 'augmentation
de la température.

Avec le kaolin et d’autres minéraux argileux, l&&pbmene exothermique ne peut pas
étre interprété par des méthodes isothermes pilistagit d’'un phénomeéne rapide dans une
gamme étroite de température. Vers 1000°C, lest@arde cristaux nanométriques de
spinelle Al-Si (structuralement similaireyaAl O3 avec des quantités variables de Si) et de
mullite sont trés faibles mais augmentent de marsggnificative aux alentours de 1050°C.

Pour comparer les différents échantillons (kaokaplin avec fibres d’alumine et
kaolin avec fibres de mullite), les mesures ontrésdisées sous air a la vitesse de 5°C/min et
avec des masses identiques pour les échantilldasrétérence, pour garantir des conditions
expérimentales identiques. La méthode du calculred’a été appliquée aux pics de
déshydroxylation et de recristallisation [24]. Elepose sur une relation de proportionnalité
entre I'air du pic ATD et la chaleur mise en jeu f|mphénomeéne correspondant. On obtient

alors I'enthalpie de la transformation en utilisBé@tuation 21:

tf
Q = mAH = cf ATdt (21)

td
ou Q est la quantité de chaleum la masseAH la variation d’enthalpie¢ une constante de

proportionnalité. L’intégrale représente l'aire jpig, td ettf sont respectivement les temps du
début de la fin du pic &T la différence de température entre I'échantillolaeéférence.

Une calibration a été réalisée en caractérisarttdesformations de phase de SgGO
924°C (Aldrich; pureté 99,995) et de$0, a 584°C (Aldrich; pureté 99,99). De plus la ligne
de base a été considérée comme linéaire entreolats mélimitant les pics. Dans un but
comparatif, la théorie de Kissinger a été emplq@@a mesurer les énergies d’activation mise

en jeu lors des transformations thermiques.
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Le tableau 7 présente les résultats obtenus paulcdlaire pour les différents

échantillons.
Echantillon Qendo (kJ/mol) Qexo (kd/moal)
Kaolin 182 -28
Kaolin + fibres d’alumine 183 -26
Kaolin + fibres de mullite 179 -30

Tableau 7: Variations d’enthalpie liées a la déshydroxytetiet a la recristallisation pour les
différents échantillons

Les valeurs obtenues sont proches de celle dadeature [25-26-27] & savoir pour la
déshydroxylation des valeurs comprises entre 14196tkJ/mol et pour la recristallisation
entre 0 et -32kJ/mol. Au vu de ces valeurs, I'ajdatfibres a un réle trés limité sur I'étape

initiale de la transformation structurale de lalkate.
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Figure 14: Tracé de Kissinger pour la détermination de I'egie d’activation du phénomene

lié au pic exothermique
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Le phénoméne exothermique vers 980°C est assoeénacléation et au début du
grossissement des nouvelles phases. Une appracainecitiynamique montre qu’un processus
de germination cristalline de ce type est athermiggant donné qu’un germe de cristallisation
n'est viable que si I'énergie libérée lors de lanidiution de sa surface compense celle
consommeée pour l'augmentation de volume. Il essiaom®ntré que le grossissement des
germes formés est exothermique. Dans le cas dinkémbrocessus prédominant semble étre
la réorganisation structurale de la métakaoliniecda formation de nanocristaux.

Les valeurs d’énergie d’activation des processusratesformation du kaolin ont été
évaluées par la méthode de Kissinger en utilisssmtburbes ATD. Les tracés de la figure 14
ont permis d’obtenir pour le pic de déshydroxylatime énergie d’activation de 175 kJ/mol
et pour celui de la recristallisation 1052 kJ/nigdns le cas de la déshydroxylation, I'énergie
d’activation se situe dans lintervalle 140-190nkdl, correspondant aux données de la
littérature [25]. Pour le pic exothermique, I'éniergl’activation obtenue est tres supérieure
aux valeurs mesurées par le calcul d'aire, c'aliteapar une méthode calorimétriqgue. On
peut alors remettre en question la validité deshotdits de type cinétique comme celle de
Kissinger lorsqu’'on cherche a caractériser un ph@mz transitoire dont la cinétique est

rapide.

2. Variations dimensionnelles des échantillons

Dans cette partie, les échantillons étudiés sanétdhantillons de kaolin et de kaolin
avec ajout de fibres d’alumine issus du coulaghugiressage. Pour les échantillons contenant
des fibres de mullite, les résultats sont simikige ceux des échantillons avec fibres
d’alumine, et ils ne seront pas présentés. Poumbggriaux coulés, la densification dans les
trois directions a été étudiée : xi)direction du coulage ; (ii)y direction perpendiculaire au
coulage ; (iii)z direction perpendiculaire au plan de coulage. RPesimatériaux pressés, la
densification dans deux directions a été cara€éterigi)z direction paralléle au pressage ; (ii)

dans le planx,y), perpendiculairement au pressage (figure 15).
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Direction de coulage

Plan (x,y)

Figure 15: Schéma des différentes directions de mesure

La figure 16 représente le comportement dilatome&iau cours d’'un chauffage a
5°C/min d’'un échantillon de kaolin bip réalisé paulage en bande dans deux directions et la

figure 17 celui d'un échantillon pressé.

2% A

N
Plan (x,y)

-290 A

-49% A

-6% A

AL/L 4 (%)

-89% A
-10% A

, -
-12% A \'J

-14%

0 500 1000 1500
Température (°C)

Figure 16: Courbes dilatométriques d’'un échantillon de kadip coulé traité a 5°C/min
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Figure 17: Courbes dilatométriques d’'un échantillon de lkadip pressé et traité a 5°C/min

Pour les deux échantillons, une différence de @ieason est observée suivant les
deux directions paralléle et perpendiculaire aun mla coulage, bien que pour I'échantillon
coulé, les différences soient plus importantes \pcal’échantillon pressé. Ceci peut étre
expliqgué par une meilleure organisation microstritade dans I'échantillon coulé. En d’autres
termes, les plaguettes d’argiles sont mieux orgasi®t plus proches les unes des autres ce
qui favoriserait la densification du matériau ddasdirection perpendiculaire au plan de
coulage. Dans le cas de I'échantillon pressé, ti#rdnce de densification entre les deux
directions est moins importante et résulte tresbg@iotement d’'un degré d’organisation
microstructural plus limité. En conséquence, lastferation du matériau coulé dans la

directionz est équivalente a celle de I'échantillon pressé& meins importante dans le plan

(x,y).
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Les courbes dilatométriques des échantillons aveed d’alumine ont aussi été
réalisées. Pour I'échantillon pressé, les résustats équivalents a ceux de I'’échantillon sans
fibres (figure 18).
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Figure 18: Courbes dilatométriques d’un échantillon de kaddip avec fibres d’alumine
pressé traité a 5°C/min

L’échantillon coulé avec fibres d’alumine (figur@)Imontre une grande différence de

densification, ce qui est en conformité avec leseolations des figures 16 et 17 relatives aux
échantillons de kaolin seul.
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Figure 19: Courbes dilatométriques d’'un échantillon de kadip avec fibres d’alumine

coulé traité a 5°C/min

Les courbes pour I'échantillon coulé avec fibreglwhine ont été tracées en fonction

du temps ainsi que leurs dérivées (figure 20).
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Figure 20: Courbes dilatométriques et dérivées en fonatioriemps d’'un échantillon

de kaolin Bip avec fibres d’alumine coulé trait&a/min
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D’aprés la figure 20, on observe une dilatatiorritigue jusqu'a 1150°C dans les
directionsx ety, mais qui est limitée a 1050°C dans la direcioux températures plus
élevées, les taux de densification augmentent rfete jusqu’a 1206-1212°C, et ensuite
diminuent progressivement jusqu’a environ 1400°G.caurs du palier a 1400°C, la vitesse
de densification est proche de zéro dans la dinectj mais devient négative dans les

directionsx ety, induisant le gonflement du matériau.

3. Densification anisotrope des composites lamellaires

La plage de température de frittage des céramigtediée se situe entre 1000 et
1400°C. Pendant le cycle thermique, de la mullgerecristallisée et les cristaux croissent
principalement en fonction de la vitesse de moetééempérature, du temps de palier. Ce
processus de croissance est tres important pdorrteation de la microstructure puisque la
distribution spatiale et la taille de la mullitendale matériau conditionnent les propriétés
mécaniques finales de celui-ci.

Lors de la croissance de la mullite, la proportida mullite x (quantité de
mullite/quantité stoechiométrique) est d’abord keééévolution de la réaction mais aussi a
I'énergie d’activation par les équations 4 et 5g@a1), en faisant I'hypothése que le
processus limitant est contrélé par des phénom@me#fusion avec une croissance de grains
dans une direction (n=1). Gualieri [28] a montré& guour le kaolin KGa-2 (une kaolinite de
référence avec un faible taux de cristallinitéjjlentité est kt=-In(1-x) et que pour le kaolin
KGa-1 (une kaolinite de référence avec un haut taugristallinité), kt=0.75-In(1-X}*> Pour
une composition plus complexe (kaolin-quartz-felthp [29], il a été montré que la
nucléation plus rapide de la mullite est obtenudaaroissance dans les deux dimensions des
germes avec kt=-In(1-%§. Le point commun de ces études est la preuve diuoissance
lente de la mullite pour les températures au-dessupic exothermique. Gulatieri [28] a
également montré qu'’il existe un temps d’accommiodatompris entre 95 et 210 s a 1200°C
di a la cinétique de diffusion des especes, cen§oessite une tempeérature supérieure a
1300°C pour caractériser de maniere précise latig@aie mullite dans une kaolinite pure.
Pour Marinoni [29], cette quantité dans un mélarng®lin-quartz-feldspath peut étre
guantifiée a une température en dessous de 110a@fCpas en dessous de 1050°C. Tous ces
travaux illustrent la nécessité de caractérisecipéénent le processus de croissance de la
mullite lors de la formation de la microstructureup adapter les modeéles cinétiques et

veérifier leur signification.
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La valeur de I'énergie d’activation calculée a pade I'équation 10 de Kissinger
(page 21) relative a la réorganisation structunaémdant le pic exothermique est de
1052 kJ/mol. Cette valeur est trés élevée en caagmar des données de la littérature, qui
sont comprises entre 500 et 1150 kJ/mol. Mais edsuvs dépendent du modele cinétique
utilisé, du type de kaolinite et de I'atmosphére cmwurs du frittage. Dans tous les cas,
I'énergie d'activation provenant des modeles cméds dépasse largement la variation
d’enthalpie de la réaction obtenue par calorimgt@equi suppose l'existence d’un processus
de recristallisation progressif, au-dela de la térapure du pic exothermique [30]. Les
observations TEM (figure 21) apres frittage a 1@ 0fettent en évidence I'existence d’un
processus de cristallisation progressif d'une eefitantité de mullite nanométrique.

L'énergie d’activation est une information tridinstonnelle qui n'est pas corrélée a
un processus de croissance anisotrope de la mujliieprédomine dans la formation de la
microstructure de ces matériaux lamellaires. Cesli @m question I'importance de I'énergie
d’activation liée a la cristallisation de la mudlitafin de caractériser I'ensemble du processus

de formation de la microstructure au cours dudgiét des matériaux orientés.

Figure 21: Image MET [31] du kaolin apres calcination al@50°C et b) a 1100°C

Pendant le cycle thermique, I'énergie d’activatim la densificatiorEy calculée a
partir de I'équation 18 (page 24) varie beaucoapl@au 8), dans la gamme 179-296 kJ/mol
en fonction de la direction de la mesure. Ces valpauvent étre comparées aux données de
la littérature relatives a I'énergie d’activation érittage. Comme par exemple la valeur de

145 kJ/mol qui a été obtenue avec des porcelainaserant du feldspath et réduite a
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54 kJ/mol lorsque le feldspath est remplacé pardéebets de verre [32]. De la méme facon
[33], une étude sur le comportement au frittage@&amiques feldspathiques avec différents
types de feldspaths donne une valeuEgeomprise entre 250 et 315 kJ/mol, dépendante de
la composition chimique du feldspath. Le point caimnde ces études est que I'énergie
d’activation de la densification augmente avecitasge de densification, qui est également
liée au role de la phase liquide provenant du feltts ou autres additifs (verre, cendres...)
lors de la densification du matériau pendant lecgssus de frittage en phase liquide. En
comparant les courbes de dilatométrie (figure 20kablin et du composé kaolin fibres, les
taux de densification observés s’accroissent eréledion avec I'augmentation des valeurs
apparentes d&y calculées (tableau 8), et ceci dans les troisctiines de I'espace. Cette
approche reste valable lorsqu’un seul mécanisntedsification est dominant (n=2) et qui se
produit pendant la phase initiale de densificagatre 1050 et 1200°C.

Kaolin Kaolin-fibres
Direction X-y V4 X y z
E (kJ/mol) 188 284 179 198 296

Tableau 8 Valeurs de I'énergie d’activation de densifieatientre 1080 et 1200°C pour
I’échantillon de kaolin et de kaolin avec fibres

Figure 22: Images MEB dans la direction z du kaolin coybées calcination a) a
1100°C et b) a 1250°C
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Figure 23: Images MEB du kaolin coulé apres frittage a 14D@) dans la direction
X, le plan de coulage et b) perpendiculaire au plancoulage

Le matériau a été caractérisé par MEB. La figur@R@présente une image du kaolin
issu du coulage en bande et fritté a 1100°C ayaatdensité relativement faible3b %). A
1250°C (figure 22 b)), la densité est plus élevédes pores fermés et allongés sont observés
dans le plan de la direction de coulée. Les fig@®®) et b) représentent la matrice silico-
alumineuse apres cuisson a 1400°C. Celles-ci nunties cristaux de mullite relativement
grands et orientés, noyés dans une phase de mdénse. Les figures 24 a), b), c¢), d) et e)
représentent des composites kaolin-fibres frittésl490°C observés dans différentes
directions. Sur les différentes vues de la fibmtdraction fibre matrice peut étre observée du
fait de la croissance de la mullite perpendicutagat a la fibre. De nombreuses photos MEB
apres différentes températures de cuisson, comms ks figures 22, 23 et 24 ont été
utilisées pour évaluer une taille moyenne des awnstde mullite. Les longueurs de ces
cristaux sont représentées sur la figure 25, ténasigde comportements tres différents. Dans
le plan de coulagexfy) et dans l'intervalle de temps étudié (0-7200I&)longueur de la
mullite augmente de maniere continue d'environ & &m. Perpendiculairement au plan de
coulée, la longueur de la mullite est plus couttéerd vers une valeur seuil d’environ 4.5
um. Les longueurs peuvent étre reliées aux taurudite pendant un palier de température a
1400°C [28], pour les kaolins Kga-1 et Kga-2 (fig@5). Gualtieri fait état d’'une quantité de
mullite isotrope, mesurée par diffraction de newgroqui atteint sa valeur maximale aprés
2500 s, quelque soit le type de kaolin. Avec cetrn@ix, une croissance anisotrope de la
mullite et continue au-dela de 2500 s a été clargnmise en évidence, certifiant du réle

fondamental de la croissance de la mullite suoilmtion de la microstructure.
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Figure 24: Images MEB du kaolin avec fibres coulé, et aprémge a 1400°C a)
dans la direction y, le plan de coulage; b) et ahsl la direction x, la direction de coulage; d)

et e) dans la direction z, perpendiculaire au cgaa
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Figure 25: Longueur moyenne des cristaux de mullite et priopn de mullite formée en
fonction du temps a 1400°C dans le plan (x,y) essda direction z [28]

La continuation de la croissance de la mullite al&diu temps maximum atteint par
Gualtieri [28] est due a la diffusion d’aluminium partir des fibres. Ce phénoméne est
similaire a celui qui a déja été observe, et guideit a la croissance des aiguilles de mullite,
radialement aux grains de corindon dans les ponemlaalumineuses [34]. Dans nos
matériaux, les fibres sont constituées d’assembldgenanocristaux d’alumine de transition
(y et d), qui ne se transforment en phaseue tres lentement & haute température. Leur
réactivité vis-a-vis de I'environnement est relathent élevée, favorisant la croissance de la
mullite a partir de leur surface.

L’orientation préférentielle de la mullite est intua la fois par le procédé de mise en
forme et par la recristallisation orientée a padiis feuillets de phyllosilicates. Le rdle du
procédé de mise en forme est mis en évidence darfigglires 23 a) et b) et les figures 24 a),
b), c), d) et €). On observe la croissance prefiddendans les plans de feuillets de kaolinite,
orientés par le procédé de coulage en bande. Déessances similaires de cristaux orientés
ont été observées [35] en organisant les particlddsaolinite avant frittage par centrifugation

ou coulage [36].
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La croissance orientée de la mullite est aussiraogssus déterminant. Elle est induite
par l'arrangement structural des phyllosilicateshaute température [37], aprés leur
déshydroxylation [31]. On y observe des alignemedhinités structurales Sit AlO,.5[36]
qui sont des sites favorables a la recristallisatioentée de la mullite. Un exemple de ce type
de recristallisation orientée est présenté endi@f a), dans le cas du mica (muscovite). Les
orientations préférentielles de croissance dedacrisselon I'axec de la mullite sont les
directions des assemblages AKdle la forme haute température de la muscovite rfiQ
b)), et un phénomene similaire a déja été obseve€ #& kaolinite. La combinaison du
processus d’orientation due au procédé et a lastaltisation orientée conduit a la formation

d’'un matériau & microstructure organisée [38].

Figure 26: a) Aiguilles de mullite orientées; b) muscoviiguillet octaédrique Al@composé
d’alignements de Al et Si dans les directions {Q{€B10} et {310} [38]

Les variations particuliéres des courbes dilatoiopdss pendant la phase de frittage
au-dessus de la température correspondant a Isseitde densification maximale (1200-
1400°C) et aussi pendant le palier a 1400°C séastla la spécificité du processus de frittage
des céramiques silicatées. A haute températuneatériau posséde a la fois un comportement
visco-plastique et un taux de densification impatrtaqui est souvent accompagné d’'une
grande déformation. En général, la vitesse de oeftion macroscopique est la somme de
quatre termes représentés par I'équation 22 :

Em = Eo + € + & + £¢ (22)
ou &, et &, sont des parties réversibles dues a I'élastic¢iég la dilation thermiques; et €,

résultant de la déformation irréversible due dtiafge et au comportement visco-plastique.
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Dans les étapes successives des courbes dilatguestri(figure 20), le réle
prépondérant des réactions réversibles et irréddessiy est montré. De la température
ambiante jusqu’a 1080°C, le comportement élastyg@domine (équation 22). Cette étape est
suivie par une densification rapide et irréversithle matériau encore poreux entre 1080 et
1210°C (figure 22 a)), sous le contrdle prépondédarmécanismes de frittage. Au-dessus de
1210°C, la diminution constante du taux de dersdificn résulte de la compétition entre les
mécanismes de frittage et la croissance des cxistaunullite [39]. La densité du matériau
augmente jusqu’a la densité maximale (93 %) (fieReb)). Au cours du palier a 1400°C,
une densification lente mais continue se produrisdi directionz, alors qu’une légere
augmentation de la taille est observée dans lestdinsx ety (figure 20). Dans ce cas, les
mécanismes en compétition se produisent dans e iléférentiel a la croissance de la
mullite.

A 1400°C, le comportement du matériau lamellaisgpparente a celui de composites
lamellaires céramigues-couches de verre [40]. Hésalte que des couches au comportement
visqueux sont alternées entre des couches de matétlastiques. Le taux de déformation
observé expérimentaleme#y,, qui est dans le plan d'une couche est relié zotdrainte
appliguées par :

1—v (23)
E

ol .. €St la vitesse de déformation lors de la monteeempératurey le coefficient de

Eexp = Efree T O

poisson qui dépend du comportement des coucheplastique ou élastiqued, le module
d’élasticité. L'application de I'équilibre des fa® et des conditions aux limites entre les

couches adjacentes constituées de matériaux viastigues et élastiques [40] donne :

vy _ZhE eEEE 1 -V (24)
Cexp = Efree T v ] _ VRV

Les exposants et © sont associés respectivement aux couches vistioples et
élastiques, dont I'épaisseur ésteth’. Les paramétres de I'équation 24 sont donnés lgans
tableau 9 et la viscosité du matériau élastiquasygbosée similaire a celle de la porcelaine a
1400°C [41], qui esEV~4.10 Pa.s.
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Matériau viscoplastique Matériau élastique
EV VV EE VE
4x10 Pa.s 0,3 100 GPa 0,26

Tableau 9 Parametres correspondants aux couches viscaipless et élastiques, utilisés
dans I'équation 22

Dans I'’équation 24, le taux de dilatation linéairesuré pendant le palier a 1400°C est
¢¥.»,=5.10" K* (figure 20). Simultanément, I'expansion linéairé & la croissance de la
mullite dans le plan (x, y) esf=1,95 (figure 20). L'utilisation de I'équation 24ne une
valeur du rapport dé&f/hV=2,6.10°, ce qui est trés faible par rapport & la propaortitu
volume de mullite obtenue a partir de la kaolinit®0-60 % volumique). Ceci met en
evidence que la croissance de la mullite le lonfjadke c est principalement responsable de la
dilatation dans les directions ety. Dans le planx-y, ce phénoméne est accentué par la
diffusion des cations aluminium présent dans l&se§, et contribue a la formation de

caractéristiques microstructurales particulieres.

V. CONCLUSION

La structure, la quantité, la taille et la morplgidodes cristaux de mullite formés entre
1050°C et 1400°C ont été suivis par diffraction tigons X et microscopie. La structure de
la mullite évolue de facon continue entre les stomcétries 2A}03-SiO, et 3ALOs-2SIO,
(mullite 2/1 et mullite 3/2). La quantité de mudliformée augmente aussi de maniére
continue, de 8 % a environ 70 % a 1400°C. Lesadllitets de mullite sont de morphologie
aciculaire avec un allongement selon 'axeUne analyse Rietveld des diagrammes de
diffraction de rayons X dans les trois directioms|/@space a permis de mettre en évidence
I'orientation préférentielle des aiguilles de miglldans la microstructure avec I'axe ¢ orienté
dans le plan des couches.

Les images MEB montrent I'existence d’'une zonerfatgale entre la fibre et la
matrice, dans laquelle des grands cristaux de tautlioissent radialement aux fibres et
préférentiellement dans le plan des couches. Aa-della zone interfaciale fibre matrice, le
matériau de matrice a une microstructure micro-awsitp contenant des petits cristaux

aciculaires de mullite distribués préférentielletnde facon planaire dans une phase peu
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organisée structuralement. Ce type d'organisatiolcrostructurale est favorable a
'augmentation de la contrainte a la rupture elad@nacité.

L'étude du frittage de matériaux multicouches daikaa été initialement caractérisée
en utilisant les théories cinétiques de la litiémat montrant que les valeurs d’énergie
d’activation de la recristallisation ne représehigas réellement la contribution de la mullite
sur la formation de la microstructure. Dans ce tésergie d’activation est une information
isotrope relative a I'étape initiale de formatianrdullite, mais ayant un réle mineur dans la
croissance anisotrope de la mullite a des temgestempératures plus élevés.

A partir des courbes de dilatométrie dans les tdnisctions de l'espace, I'énergie
d’activation de la densification peut étre calcudex températures de la premiere grande
densification, c’est a dire lorsque la compétitemire la densification et la croissance des
cristaux ne se produit pas. Ce processus est&@if du premier stade de densification entre
1050 et 1200°C, lorsque le taux de densificatiognaante continuellement. Les valeurs de
I'énergie d’activation sont alors corrélées aux xtade densification et donnent des
informations sur le processus de densificationadrope. Cela confirme le réle limité de la
croissance de la mullite dans la densification penhdh premiere étape de densification. De
facon générale, la densification dans la directiast plus forte en raison des interactions
préférentielles entre les faces des phyllosilicates

Pour des températures au-dessus du maximum deficktinsn, les mécanismes
concurrentiels de densification et de croissancdadenullite contrdlent la densification
anisotrope. La microstructure de type multicouctef@vorable a une croissance de la mullite
préférentiellement dans le plan des couches (threck ety), et ceci est accentué par la
diffusion de I'alumine a partir des fibres. L'actieation de la croissance de la mullite induit
la réduction du taux de densification a haute teatpée, favorisant I'augmentation du

volume du matériau de matrice en raison de son odsmpent viscoplastique.
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CHAPITRE IV : Propriétés mécaniques en relation avec la nticrctsire

L’objectif de ce chapitre est double. Dans un perteémps, il s’agira de caractériser
I'effet de la porosité sur les propriétés mécamsgdes matériaux élaborés et ainsi de vérifier
'adéquation entre les résultats expérimentaux usiqges modeles analytiques reliant les
propriétés a la porosité. Dans un second tempgrigwiétés de rupture de ces composites

seront alors caractérisées et mises en relatianlaresotropie de la microstructure.

|. DEPENDANCE DES PROPRIETES MECANIQUES VIS-A-
VIS DE LA POROSITE

1. Introduction

La porosité est un facteur microstructural quiugefice significativement les propriétés
du matériau final. De fagon générale, elles soati@nt plus affectées que la proportion de
pores est élevés. La connaissance de relations kestipropriétés mécaniques et la porosité
permet une meilleure compréhension du comportendest céramiques. Ces propriétés
peuvent étre classées en trois catégories :

» Les propriétés indépendantes de la porosité tgliesle coefficient d’expansion

thermique ;

* les propriétés qui dépendent uniquement de la déade porosité contenue dans
le matériau (exemples : masse volumique, chaleécifsgue). Ces propriétés
peuvent généralement étre évaluées par une loiéd@nges des propriétés de la
phase solide et de la phase poreuse ;

» les propriétés ayant une dépendance vis-a-vis dgidatité de la porosité, mais
aussi d’autres caractéristiques de la porosité tglie la taille, la morphologie...
(exemples : propriétés mécaniques, électriqueanibjaes).

Pour évaluer I'impact de la porosité sur les prtgs mécaniques, trois approches ont
été identifiées. La premiére est une approche phénologique utilisée par des
expérimentateurs recherchant a établir une relateoralytique entre les résultats
expérimentaux. Les modeles les plus courammentopéspcorrespondent a des équations
empiriques linéaires, de type puissance ou expatieist Ces modeles font intervenir un ou
plusieurs parametres, en plus de la fraction degiér et de la valeur des propriétés du
matériau sans pores. La seconde approche consigitsar des relations plus complexes
prenant en compte les caractéristiques de la péraemme [orientation, la forme des
pores... Ces modeles se classent en deux familleles (nodeles micromécaniques et (i) les

modeles basés sur une description microstructurale.
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Enfin, la simulation numérique par éléments finisarchitectures bi ou
tridimensionnelles obtenues par microtomographie gpemple constitue également une

approche intéressante.

2. Modéles basés sur une approche micromécanique

Ces modeles sont basés sur la résolution des ik dnécanique linéaire de la
rupture. De nombreux modeles ont été développés f@wcas de matériaux biphasés
constitués d’inclusions (seconde phase) disped&déacon homogéne dans une matrice. Par
la suite, ils ont été étendus a la porosité erafaitendre les propriétés de la seconde phase
vers zéro. Au départ, ces modeles prenaient enidéyation des pores sphériques. Par la
suite, ils ont évolué vers le cas de pores de fapheroidale plus ou moins complexe.

Plusieurs types de modeles peuvent étre cités copameexemple le modele de
Hashin et Shtrikman [1] qui donne un encadrementpepriétés élastiques avec une borne
inférieure et supérieure. On peut aussi citer dedétes intégrant quelques caractéristiques
microstructurales un peu plus complexes tels quedé@ele de Rossi [2], le modele sphéroidal
de Boccaccini [3].

Ces modéles sont souvent valables pour de la péréesimée, car ils ne prennent
généralement pas en compte les effets d’interaétientuelle entre les pores.

3. Modéles basés sur une approche microstructurale

Les modéles micromécaniques considérent que la ndiimh des propriétés
meécaniques est due principalement a la concentrdgocontrainte induite par les pores. Une
autre approche purement microstructurale a étéloj@yee en supposant la diminution des
propriétés due a la réduction de I'aire solidetcamsmet les contraintes.

Pour en citer quelques un, le modéle de Jernotd4fodele de Wang [5] ou bien le

modele de l'air solide minimale proposé par Ric&]6

4. Modeles empiriques

Les modeles empiriques ont été développés a mhuire approche expérimentale
purement phénoménologique. Ce sont souvent desdig/pe exponentielles, puissance,
linéaire. Les deux modeles principalement utiliséiscours de cette étude sont de forme

exponentiel et puissance.
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a. Modele de Duckworth/Modele d’aire solide minimale

Duckworth a proposé une relation empirique de tgpponentielle pour prédire
I'évolution du module d’Young. Repris plus tard fice [6,7] dans le cadre de l'aire solide
minimale. Ce modéle est basé sur une coupe géogmeétpertinente. Il peut prendre en
compte une microstructure poreuse complexe enc@pit une loi de mélange a partir de
structures poreuses idéales et simples. Il supgose que la diminution des propriétés avec
la porosité est due principalement a la réductienl’dire solide qui transmet le "flux"
(contrainte, flux de chaleur...). Ce modele généalist applicable a de nombreuses
propriétés mécaniques (module d’Young, contrainta @pture, ténacité) car il prévoit que
les propriétés mécaniques sont proportionnellésra lsolide minimale. Dans son étude, Rice
a modélisé I'évolution de laire solide minimale danction de la porosité pour de
nombreuses structures poreuses (figure 1). Caitégentation semi-logarithmique du rapport
de l'aire solide minimale sur l'aire géométriqu&/4Ag) en fonction de la porosite donne
comme information une décroissance linéaire poarfaibles taux de porosité puis une chute
brutale jusqu’a la valeur de zéro lorsque la val@errla porosité atteint une valeur limite
critique P (limite de percolation de la phase solide). Latpede la partie linéaire est
caractéristique de la structure de la porositénm{fgrrépartition) et du procédé de mise en

forme. Elle est représentée par le facteur pré+axptielb dans la relation 1 :

A= Aje PP 1)
1.0 L, [ I RN e e e — 1.0

i 1)
= r b=14 Cylindrical T
o 05[ R 1 e
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Figure 1: Aire solide minimale en fonction du taux de ®i® pour différentes géométries de
pores [6]
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L’avantage de ce modele est qu’il peut décriredlation des propriétés sur une large
gamme de porosité (OR) et qu’il permet de décrire I'évolution de micnasttures poreuses
complexes.

Le module d’élasticité est alors déterminé pardagepn 2 :

Ep = Eqe PP (2
ou Ep est le module d’Young du matéridty, le module d’Young du matériau sans porosté,
la porosité etbg un facteur d’ajustement. Cette formule est valgierr le domaine de
porosité 0 <P <1/, a 1/3p,

La contrainte a rupture peut aussi étre décritdgpeelation 3 du méme type :

op = gge b (3)
ou op est la contrainte a rupture du matériagl,la contrainte a rupture du matériau sans
porosité,P la porosité eb, un facteur d’ajustement.

Pour de faibles teneurs en porosité, I'énergie udure et la ténacité du matériau
peuvent étre également déduites des relations erpielles (équations 4 et 5) :

Kic—p = Kjc—ge~"¥ic” (4)

Gic—p = Gie_oe 01" )
ou Kicp et Gc.p sont la ténacité et I'énergie de rupture du matei,co et Gco sont la
ténacité et I'énergie de rupture du matériau samesité, P la porosité etk et bgc un

facteur d’ajustement.

b. Modéle de Dutta/Modéle de Wagh

Dutta a proposé une relation empirique de typesamise pour prédire I'évolution du
module d’Young. Wagh [8] reprend cette relation sléan cadre de son modéle décrivant la
microstructure du matériau céramique par un emgilgntde cylindres de diamétres et de
longueurs variables. Ces cylindres représentemhd&eriau céramique alors que les pores
correspondent aux interstices entre les cylindde® relation de type puissance décrit alors
I'évolution du module d’Young avec la porosité (atjan 6) :

Ep = Eo(1—P)™E (6)
ou Ep est le module d’Young du matéridty le module d’Young du matériau sans poro$ié,
la porosité etre un facteur d’ajustement. La valeur du factegrest normalement proche de
2 pour des matériaux fabriqués par frittage natetrgleut étre supérieure en cas de présence

d’ajouts de frittage.
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Wagh a ensuite étendu le modele pour estimer laaiote a la rupture (7) :
op = ay(1—P)™ avec my,; =mg +0,5 (7)
ou op est la contrainte a rupture du matériagli,la contrainte a rupture du matériau sans
porosité P la porosité.

Le modele a été généralisé aux propriétés de mifténacité et énergie de rupture)
(équations 8 et 9). Les puissances de ces deworaaont reliées a celle de la relation du
module d’Young :

Kic—p = Kjc—o(1 = P)™ ic  avec my,. = mg + 0,5 (8)

Gic-p = Gic—o(1 = P)™61c avec mg;,. =mg +1 9)
ou Kicp et Gic.p sont la ténacité et I'énergie de rupture du matei,co et Gco sont la
ténacité et I'énergie de rupture du matériau sanggité,P la porosité.

Il faut noter que ce modele permet de relier |éidintes propriétés de rupture a la
porosité et qu'avec la connaissance du facteuadi@ He puissance du module d’Young cela
permet d’obtenir ceux pour les autres propriétésaroins, cette approche reste fortement

empirique.

. PROPRIETES D'ELASTICITE EN RELATION AVEC LA
MICROSTRUCTURE

1. Propriétés d'élasticité de chaque constituant du ecoposite

Les propriétés d’élasticité de chaque constituantamposite ont été déterminées par
la technique de nanoindentation avec une profonddeir pénétration de 2000 nm
correspondant a une charge maximale d’environ 0,Za\figure 2 propose un exemple de
courbe de nanoindentation (environ une dizaine gdreintes) représentant I'évolution du
module d’Young en fonction de la profondeur de pe&xti®n de la pointe. Pour des faibles
profondeurs (inférieure a 200 nm), les valeurs awauhe sont trés dispersées d’'une mesure a
'autre en raison de l'instabilité de la pointeaadurface du matériau au cours de la phase
d’approche. En effet, du fait de I'hétérogénéité rdatériau, la dispersion pour de faibles
profondeurs résulte de différents parametres tads. g

e lorientation des aiguilles de mullite ayant desomiétés individuelles

anisotropes ;

» des zones plus ou moins riches en mullite par na@pta phase vitreuse qui ont

toute deux des modules d’Young différents ;

» des différences au niveau local de la taille dadguantité de la porosité.
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Figure 2: Evolution du module d’Young en fonction de lafpndeur de pénétration de la
matrice par nanoindentation

Afin que la valeur moyenne des mesures soit |a plprésentative possible, 20 a
30 essais ont été considérés. La figure 2 monteelajwaleur moyenne du module d’Young
décroit en fonction de la profondeur de pénétralteite décroissance peut étre expliquée par
I'effet ISE (Indentation Size Effect) qui se masitie comme une résistance a la déformation
plastique et par conséquent & une augmentatiom siktance du matériau au fur et & mesure
de I'essai ; ou bien a I'affaissement de la surfaeevaleur du module est donc calculée sur
l'intervalle le plus stable c'est-a-dire entre #0750 nm.

Le tableau 1 montre les valeurs expérimentales dwauie d’Young de chaque

constituant du composite :

Matrice Fibres ALBF1 Fibre Nextel720

Module d’Young (GPa) 120,7 + 13 1675+ 9 1823 + 11

Tableau 1: Module d’Young de chaque constituant
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Les fibres ALBF1 semblent étre de moins bonne tigidue les fibres Nextel720. En
effet, les fibores ALBF1 contiennent en majeure ipage I'alumine alors que les autres fibres
contiennent 75 % d’alumine et 25 % de mullite (d@mfabriquant). Or le module d’Young
de l'alumine €390 GPa) est plus élevé que celui de la mulk220 GPa), ce qui laisse
penser que les fibres constituées essentiellem&nntne doivent contenir beaucoup plus de
porosité diminuant ainsi son module.

La mesure du module d’'Young des fibres a été messegalement dans une direction,
car préalablement une analyse Rietveld a été éeaffggure 3). Pour obtenir les diagrammes
RX, les fibres ont préalablement était orienté dams direction pour montrer, une possible

orientation des cristaux qui composent la fibre.

a) | ] b)

wensity I

ol ‘| ’ | ‘ | [
e iy Wi ‘%w'u o I

LY ‘w?.,w'%w’m o~ ,Ilﬂ

AL s i w,mm “«Wf”mwmmmwww

Thets [degroes] 2-Thita [dogrves]

Figure 3: Analyse Rietveld a) fibres d’alumine, b) fibcksmullite

L’analyse Rietveld montre que la fibre Nextel720ullite) est constituée d’un
empilement de nano cristaux de mullite 3/2 (60 ¥*@’alumine de transition Théta (40 %).
Pour la fibre ALBF1 (alumine), elle est constitug mullite 3/2 (19 %), d’alumine Gamma
(28 %) et d’alumine Théta (53 %). Apres traitemitrermique, ces alumines de transition se
transformeront en alumine Alpha. Aucune orientaties cristaux qui constituent la fibre n'a
été constatée. Par conséquent le module d’Younkp eséme dans les deux directions de la
fibre.

La matrice est constituée de mullite et d'une phaseorphe peu organisée
structuralement. Pour la phase amorphe, le modeue gtre compris entre 50 et 90 GPa [9].
Cette tranche peut étre expliquée par le fait g@sepropriétés d’élasticité peuvent varier en
fonction des pourcentages d’oxydes présents dadtespiease.
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En ce qui concerne la mullite (figure 4), les vadede composantes d’élasticité d’un

monocristal de mullite different selon les areb etc [10].

Ei= 231,2 GPa

a

b E,,=171,5 GPa

Monocristal de mullite

C > E.=2742GPa

Figure 4: Représentation schématique des composanteg@lestd’'un monocristal de
mullite

On s’apercoit que la composante suivant I'&xest nettement plus faible que les
composantes suivant les axesta. A partir des constantes élastiques de la mulétejodule
d’Young homogénéisé de la mullite peut étre estifodir cela, il faut utiliser 'approximation
de Hill [11] qui est une moyenne des valeurs calesila partir des modeéles de Voigt [12] et
Reuss [13]. De ces deux modeles, les phases cofssdéont en état de contrainte ou de
déformation constante. Ces modeles permettent deetiain encadrement du comportement
mécanique du matériau. Pour le modele de Voigtngdmsupérieure), la déformation est
continue a travers le matériau et le module d’Yobngst donné par I'équation 10 :

34 =Cyy + Cyy + Ca3

3C = C44 + Cs5 + Coe

(A—B+3C)><(A+ZB) (10)
2A+3B+C
Pour le modéle de Reuss (borne inférieure), laraote est homogéne dans les deux

EV:

phases et le module d’Youllg est donné par I'équation :
= 511+ S22 + S33
3B' = Sy3 + S35+ 5,
= S44 + S55 + Ses

1. . ' (11)
= —5(3A +2B'+C")

R
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Les coefficientsS; sont les coefficients de la matrice inverse déeagés constantes

d’élasticité. A partir de ces données, la valeuntdule d’Young est de 225,9 GPa.

2. Module d’Young macroscopique des matériaux en relan avec

I'anisotropie

Les matériaux fabriqués présentent des microstrestoétérogénes par conséquent les
propriétés d’élasticité seront susceptibles d'étrisotropes et ainsi de différer en fonction de
la direction de mesure. Les mesures du module digauacroscopique ont été réalisées par
une technique d’échographie ultrasonore en contdahs deux directions pour des
échantillons coulés et pressés ayant pour comgosifi) du kaolin ; (ii) du kaolin avec fibres
a base d’alumine et (iii) du kaolin avec fibresasd de mullite. La proportion volumique de

fibres ajoutées s’échelonne entre 1 et 5 %.

a. Résultats expérimentaux

Echantillons coulés
La figure 5 présente une comparaison de I'ajo ée volumique de fibres d’alumine
et de mullite sur le module d’Young mesuré paraitédnt Exy) et perpendiculairemenif).a

la direction de coulage.
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Kaolin Kaolin/Fibres alumine | Kaolin/Fibres mullite
140
< 130 A
% I 124 +
‘C-D’ 122 T 3%
2 20¢ 1\
8 ___________
> 113+ _____________ 113+
< 1104 | T
o
E 107 .
O wnn | e z
® Ex
90 I 1 I I I 1
Taux de fibres— 0% 3% 3%

Figure 5: Influence de 'ajout des fibres sur les valedtsmodule mesurées par échographie
ultrasonore en contact et en mode milieu infinh@illons coulés)

D’aprés la figure 5, le matériau ne contenant qué&ablin présente une anisotropie de
son module d’Young. En effet, dans la directiorafiale au coulage, le module est plus faible
(107 GPa) que dans la direction perpendiculair@ (GPa). Ceci confirme les résultats de
I'étude structurale précédente (chapitre 3) coram@rhiorientation de la mullite. L’axe de la
mullite se situe préférentiellement dans la dimtparalléle au coulage alors que les axes
b se trouvent dans la direction perpendiculairemoglule d’Young de la mullite selon I'axe
est plus élevé (274 GPa) que selon 'aX@31 GPa) et I'axb (171 GPa), ce qui explique cet
écart dans les deux directions.

Concernant l'ajout de fibres dans le matériau, tdute d’Young dans la direction
paralléle au coulage est pratiquement inchangéigamee dans l'autre direction il évolue
d’environ 10 % par rapport au matériau sans fibfestte différence est majoritairement
attribuable a la microstructure trés spécifiqueesnigée par I'ajout de fibres et non par le
module de la fibre puisqu’elles sont ajoutées eés faible quantité. On a pu voir dans la
description de la microstructure que de la mulliteissait perpendiculairement & la fibre. De
ce fait, dans la direction perpendiculaire au cgeljade la mullite croit selon I'ax@ mais
aussi selon I'axe, ce qui a pour conséquence d’élever légerememioldule d’Young dans

cette direction.
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Echantillons pressés
La figure 6 présente l'influence de I'ajout de 3v&umique de fibres d’alumine et de

mullite sur le module d’Young mesuré parallelem@d) et perpendiculairemenEgy) a la

direction de pressage.

Kaolin Kaolin/Fibres alumine | Kaolin/Fibres mullite
130
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©
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Figure 6: Influence de 'ajout des fibres sur les valedtsmodule mesurées par échographie
ultrasonore en contact et en mode milieu infinh@illons presseés)

La figure 6 montre que les matériaux pressés préseta méme valeur du module
guelque soit la direction de mesure. Ce qui mogiravec ce procédé de mise en forme, les
particules sont tres peu orientées en comparaisocedqui est obtenu avec le coulage en

bande. Apres frittage, il n'y a pas d’anisotropéepifopriétés élastiques.

Influence du taux de fibres
La figure 7 présente l'influence du taux de fib(g<o, 2 %, et 5 % volumique) sur le

module d’Young mesuré parallélemeiik§) et perpendiculairementf) a la direction de

coulage.
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Kaolin/Fibres alumine Kaolin/Fibres mullite
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Figure 7: Influence de la nature et de la quantité ded#sur les valeurs du module d’Young
mesurées par échographie ultrasonore en contagh ehode milieu infini
(échantillons coulés)

D’aprés la figure 7, 'augmentation du taux de dibrdans le matériau entraine une
Iégere hausse du module d’Young. En effet, entrenatériau avec 1 % volumique de fibres
et un matériau avec 5 % volumique de fibres, le uted'Young varie au maximum de
7 GPa. Cette petite hausse peut s’expliquer pgutaes fibres mais aussi par la variation du
taux de porosité présent dans le matériau. Leedabl2 montre le taux de porosité

(essentiellement fermée) pour chaque échantillohésaen fonction du taux de fibres.

Proportion volumique de fibres

Fibres a base d'alurme

Fibres a base de mullite

1% 8 % 11 %
3% 7% 9%
5% 6 % 8 %

Tableau 2 Taux de porosité des trois nuances de matériauiés présentant
différentes teneurs en fibres
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Pour les matériaux coulés, 'augmentation de lgog@riion de fibres de 1 a 5 %
volumigue conduit a une légére diminution du taaxpdrosité (environ 2 %) ce qui explique
la légére augmentation des valeurs du module d'yolre plus, la différence de propriété
d’élasticité d’environ 10 % entre les deux direci@e mesure est systématique.

La figure 8 présente l'influence du taux de fib(g<o, 2 %, et 5 % volumique) sur le

module d’Young mesuré parallelemei;) et perpendiculairemeniEgy) a la direction de

pressage.
Kaolin/Fibres alumine Kaolin/Fibres mullite
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Figure 8: Influence de la nature et de la quantité dedibsur les valeurs du module d’Young
mesurées par échographie ultrasonore en contagh ehode milieu infini
(échantillons pressés)

Contrairement aux matériaux coulés, la figure 8 tmolue les matériaux pressés
présentent une diminution du module d’Young avaadmentation du taux de fibres, compte
tenu du fait que plus la quantité de fibres incogps est importante et plus le taux de porosité

augmente (tableau 3).
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Proportion volumique de fibres | Fibres a base d’alurime | Fibres a base de mullite
1% 6 % 10 %
3% 9% 14 %
5% 12% 24 %

Tableau 3 Taux de porosité des trois nuances de maténmasgsés présentant différents
taux de fibres

Pour le matériau contenant des fibres d’aluminee diminution de 10 GPa est
observée lorsque la proportion de fibres passe de51% volumique tandis que pour le
matériau avec des fibres de mullite, elle est parséquente (15 GPa).

La différence de taux de porosité (6 % pour le metéavec des fibres d’alumine
contre 14 % pour le matériau avec des fibres dditajupeut sirement s’expliquer a la fois
par la qualité et la morphologie des fibres : celidbase de mullite (dédiees a des applications
techniques) élaborées a I'aide d’'un procédé par soi-gel semblent étre de meilleure qualité
(distribution en taille resserrée, peu de défautsen rectilignes sur toute leur longueur) que
les fibres d’alumine utilisées plutdt pour lisotat thermique d’équipement opérant en
température (distribution en taille plus large, serce de micro-porosité, morphologie
curviligne et non homogene d'une fibre a l'autrdu cours du pressage en cru, des
relaxations de contraintes plus intenses sont ptibles d’apparaitre au moment du
relachement de la pression de compaction pour Egriaux a base de fibres de mullite ce
qui a pour conséquence la création de défautdantaux. Les fibres d’alumine pourront en
revanche mieux accommoder ces contraintes géné@rgedu procédé. D’un point du coulage
en bande, les fibres de meilleure qualité auramidace a mieux s'orienter dans la direction
de coulage et induire moins de défauts a I'interfitare/matrice.

b. Comparaison des valeurs expérimentales du module Yfoung avec les

modéeles analytiques

Deux modéles analytiques simples (exponentiel éispuce) ont été utilisés pour
corréler les résultats expérimentaux. Leur utiégide dans le fait qu’ils permettent d’évaluer
le module d'YoungHg) du matériau s'il était exempt de porosité.
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Echantillons coulés

Les résultats expérimentaux pour les matériauxésoueportés sur les figures 9 et 10,

ont permis d’ajuster les différents parametresddesc modeles utilisés.
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Eo.= 136 GPa; m=1,51; R=0,86

Figure 9: Variation des valeurs du module d’Young en faamctlu taux de porosité pour des
matériaux coulés a base des fibres d’alumine
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Figure 10: Variation des valeurs du module d’Young en framctlu taux de porosité pour
des matériaux coulés a base des fibres de mullite
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Concernant le modéle exponentiel, des differenoé® des valeurs du factebrsont
observées. Si on se réfere au modeéle de l'airdesatinimale (figure 1), 'agencement de la
porosité (proportion de pores ouverts et fermésmdephologie sphérique a cylindrique) a
une influence sur la valeur de puisque dans le cas d’'un empilement cubique despor
sphériquesb est proche de 3, tandis que dans le cas de pgiedrigues la valeur db est
proche de 1,4.

D’aprés les résultats obtenus, la valeubd#ans la direction paralléle au coulage est
proche de 3 quel que soit le type de fibres empédges que dans la direction perpendiculaire
au coulage, elle est proche de 1,4. Le procédéodage a donc pour effet d’'orienter la
porosité tout en favorisant la formation de porésngés dans la direction du coulage, mais
dans une moindre mesure pour les fibres de mullite.

En considérant un modele de type puissance, le lmdéeWagh prédit une valeur du
facteur d'ajustement autour de 2 pour des matérg@alisés sans ajout de frittage, ce qui a été
vérifié expérimentalement ici. Compte tenu du €pie les taux de porosité sont assez faibles
(11 % maximum), les valeurs calculées pBgirestent trés proches I'une de l'autre quelle que
soit la loi utilisée. Les valeurs moyennes obterpms chaque type de fibre et dans les deux
directions considérées sont les suivantes :

Eoxy avec fibres d'alumine 152 GPa ok avec fibres de mulite= 148 GPa
Eoz avec fibres draumine 136 GPa oEavec fibres de mulite 133 GPa
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Echantillons pressés

Les résultats expérimentaux pour les matériauxspeegeportés sur les figures 11 et

12, ont permis d’ajuster les différents paramediesdeux modeéles utilisés.
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Figure 11: Variation des valeurs du module d’Young en fiamctlu taux de porosité pour
des matériaux pressés a base des fibres d’alumine
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Figure 12: Variation des valeurs du module d’Young en fiamctlu taux de porosité pour
des matériaux presseés a base des fibres de mullite
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De maniere générale, les valeurs des exposaetsn sont trés faibles. Rice attribue
ces résultats a une tortuosité accentuée de lasipiraet qui serait proche du seuil de
percolation. Dans ce cas, ces valeurs n’ont ausigméication physique.

En revanche, la valeur du module d’Young a porasiiée peut étre calculée :

EOxy avec fibres d'alumine 133 GPa Ol(-:y avec fibres de mulits= 132 GPa
Eoz avec fibres d'aiumine 133 GPa oEavec fibres de mulits= 133 GPa

Les valeurs dans les deux directions de mesurdsgs@si identiques. Les matériaux
elaborés par pressage uniaxial présentent alorsamigsetropie tres peu marquée comparée
aux matériaux réalisés par coulage en bande. Em,ol@s valeurs du module dYoung
exempt de porositdf) estimées a I'aide des modeles analytiques saostipiportantes dans
le cas des matériaux fabriqués par coulage en b&wete permet d’affirmer que I'orientation
préférentielle des cristaux de mullite dans la ostnucture sera bénéfique pour I'obtention de

propriétés d’élasticité plus élevées.
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lll. PROPRIETES DE RUPTURE EN RELATION AVEC LA
MICROSTRUCTURE

1. Contrainte a la rupture

a. Reésultats expérimentaux

Echantillons coulés
La figure 13 présente linfluence de l'ajout de 3 ¥blumique de fibres a base

d’alumine et de mullite sur la contrainte a la wrpten flexion biaxiale.
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Figure 13: Influence de I'ajout des fibres sur les valedescontrainte a la rupture en flexion
biaxiale (échantillons coulés)

D'aprés la figure 13, l'ajout de fibres a pour oémgence d’augmenter
significativement la contrainte a la rupture. Efegfle matériau ne contenant que du kaolin
présente une contrainte de seulement 72 MPa (gienik celle d’'une porcelaine de
composition standard). Seulement 3 % de fibressa balumine ajoutées permet d’accroitre
la contrainte a la rupture de 50 % (95 MPa) tanggiavec la méme proportion de fibres a
base de mullite, 'augmentation est plus importdbte %) conduisant a une valeur de 118
MPa.
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L’ajout d’'une trés faible quantité de fibres a dgmuur conséquence de renforcer
significativement le matériau, d’une part grace ptopriétés intrinseques de la fibre en elle-
méme qui a une contrainte plus élevée que cella aeatrice, et d’autre part du fait de la
microstructure particuliére obtenue apres frittteyeangement des cristaux de mullite).

Simultanément, le coefficient de dilatation joue réfe important en fonction de sa
valeur relative (figure 14) :

» Si le coefficient de dilatation thermique de la ntat est inférieur a celui de la

fibre, il y a alors décohésion de l'interface filmatrice (1) ;

» Si le coefficient de dilatation thermique de la rtat est égal a celui de la fibre, il

y a alors adhésion entre la fibre et la matrice (2)
» Si le coefficient de dilatation thermique de la ritat est supérieur a celui de la
fibre, il peut y avoir alors création de microfisssi dans la matrice (3).

1: on<os 2 0m=0y 30> 0

Figure 14: Schéma représentant trois cas généraux de nifcasire dd a la différence du
coefficient de dilatation entre la fibre et la ma#

Les coefficients de dilatation thermique pour clegonstituant du composite sont

donnés dans le tableau 4 :

Matrice Fibre d’alumine Fibre de mullite

o (x10°.K™) 5,4 8,1 6,0

Tableau 4: Coefficient de dilatation de chaque constituant

Dans le cas du composite avec les fibres d’alumeepefficient de dilatation de la
matrice est inférieur a celui de la fibre ce gueadance a créer des décollements entre la

fibre et la matrice préjudiciables aux valeurs @atinte a la rupture. Dans le cas du
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composite avec les fibres de mullite, les deux fanehts de dilatation sont pratiquement

€gaux, ce qui assure une bonne adhésion.

Echantillons pressés
La figure 15 présente l'influence de I'ajout de 3 Wélumique de fibres a base

d’alumine et de mullite sur la contrainte a la wrpt
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Figure 15: Influence de I'ajout des fibres sur les valedescontrainte a la rupture en flexion
biaxiale (échantillons pressés)

D’aprés la figure 15, l'ajout de seulement 3 % woigue de fibres implique une
diminution significative de la contrainte a la rup (112 MPa pour le matériau exempt de
fibre contre 66 MPa pour celui présentant des $ibdebase de mullite, donc 50 % de
diminution). Ces résultats sont en accord avec ahutableau 3 puisque plus le taux de
porosité est élevé (14 % ici lorsque 3 % de filadsase de mullite est incorpore), plus les
valeurs de contrainte a la rupture chutent. C'esicjpalement le taux de porosité qui
gouverne les valeurs de contraintes a la ruptuedenatériaux.

L’ensemble de ces résultats prouve que le procédéide en forme joue un rble

prépondérant dans I'obtention de meilleure conteagnla rupture avec ajout de fibre.
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Influence du taux de fibres
La figure 16 présente l'influence du taux de fibfe$o, 2 %, et 5 % volumique) sur la

contrainte a la rupture pour des échantillons culé
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Figure 16: Influence de la nature et de la quantité dedosur les valeurs de contrainte a la
rupture en flexion biaxiale (échantillons coulés)

D’apres la figure 16, 'augmentation du taux dedibdans le matériau entraine une
Iégére hausse de la contrainte a la rupture. &, fiitre un matériau avec 1 % volumique de
fibres et un matériau avec 5 % volumique de fibtascontrainte a la rupture varie au
maximum de 11 MPa. Cette petite hausse peut stpxgipar I'ajout des fibres renforcant le
matériau, mais aussi par le taux de porosité gdsit. Comme constaté précédemment, le
taux de porosité décroit en fonction de I'ajout fileses ce qui entraine une augmentation de

la contrainte a la rupture.
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La figure 17 présente l'influence du taux de fibfe$o, 2 %, et 5 % volumique) sur la

contrainte a la rupture pour des échantillons g@sess

Kaolin/Fibres alumine

Kaolin/Fibres mullite
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Figure 17: Influence de la nature et de la quantité dedibsur les valeurs de contrainte a la
rupture en flexion biaxiale (échantillons pressés)

Tout comme pour le module, I'ajout de fibres abaisignificativement la contrainte a

la rupture des matériaux élaborés par pressager:l@®fibres d’alumine, la décroissance est

de 35 MPa (variation de 1 a 5 % volumique) aloreltpiest plus importante pour les fibres

de mullite (58 MPa). La hausse de la porosité aetfia mesure de I'ajout des fibres explique

a nouveau cette forte diminution de la contrainig rapture.
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b. Comparaison avec les modeles analytiques

Echantillons coulés

Les résultats expérimentaux pour les matériauxéspukportés sur la figure 18, ont

permis d’ajuster les différents parametres des digigxutilisées de facon a déduire la valeur

de la contrainte a la rupture des matériaux exegorositédp).
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Figure 18: Variation des valeurs de contrainte a la rupt@m fonction du taux de porosité
pour des matériaux coulés

La moyenne dey déduite des deux modeles est la suivante :

60 avec fibres d'aluming 150 MPa

00 avec fibres de mulite 161 MPa

La valeur de la contrainte maximale est plus élgp@e le composite avec les fibres

de mullite.
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Echantillons pressés

Les résultats expérimentaux pour les matériauxspeegeportés sur la figure 19, ont

permis d’ajuster les différents parametres des ttasputilisées.
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Figure 19: Variation des valeurs de contrainte a la rupt@m fonction du taux de porosité
pour des matériaux pressés

Les valeurs moyennes issues des deux modéles pamatériau de porosité nul ont

été calculées :

60 avec fibres d'alumine 182 MPa

00 avec fibres de mulits 172 MPa

Contrairement aux matériaux coulés, le compositr des fibres a base de mullite

pressé a une valeur de contrainte a la ruptura@sip® nulle inférieure a celle de celui avec

les fibres a base d’alumine. Un endommagement atzres fibres a base de mullite pendant

le procédé de mise en forme par pressage uniexiast vraisemblablement a 'origine.
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2. Ténacité

a. Comparaison ténacité Vickers et ténacité SENB

De par son caractéere extrinséque, la ténacité augture d'un matériau est une
propriété délicate a évaluer de facon fiable [1#]des questions subsistent quant a la
technique qui conduit au résultat le plus réalistereproductible possible. Les deux
techniques les plus couramment utilisées sont dimation Vickers et la méthode SENB
(Single Edge Notch Beam). Pour chacune de ces deckniques, il existe plusieurs
parametres expérimentaux qui peuvent influenceal@ur mesurée.

Pour I'indentation Vickers, la résistance a la p@ti®n varie souvent en fonction de
la charge appliquée. Cette valeur optimale de ehaegt généralement déterminée
expérimentalement. Cette technique est a prospgowe des matériaux céramiques avec des
valeurs de ténacité a la rupture tres élevéesadanfjueur de fissure est trés courte comparée
a la taille de I'indentation [15]. D’un point de ewgénéral, les valeurs de ténacité Vickers
mesurées sur les céramiques sont souvent supériearedes transformations locales de
matiére au point de contact avec l'indenteur aijjug de la microfissuration localisée peuvent
apparaitre. De plus, la longueur de la fissurs@stent sous-estimée par microscopie optique
a cause de la difficulté de détection de faconipeéde la pointe de fissure, ce qui conduit
souvent a une surestimation de la valeur de ténadd rupture.

Dans le cas de I'essai de ténacité SENB, les Masajui influencent la valeur sont la
largeur, la netteté, du profil (courbure de I'ertuecet la longueur de I'entaille, ainsi que la
vitesse de chargement de [I'échantillon au coursl'éepérience. Certains matériaux
céramiques présentent une forte dépendance dedeitt® SENB avec I'augmentation de la
largueur de la pré-fissure. L'exemple d’une alunméngros grains (de taille moyenne proche
de 40 um) montre une augmentation de la ténaciBS&vec I'augmentation de la largueur
de la fissure. Ce peut étre la conséquence d’'ume mucrofissurée induite par la lame de scie
qui se développe en fond d’entaille.

Dans cette partie, seuls les résultats avec defrimat élaborés par coulage en bande
sont présentés. Dans tous les cas, ces essai® aatksés a la fois par indentation Vickers et
par la méthode SENB dans la direction perpendi@ilau coulage. Des matériaux de
référence dont les propriétés sont connues tellenqualumine dense a grains fins et une
porcelaine de table ont été utilisés pour complaseraleurs obtenues de nos matériaux. Des
essais préliminaires effectués sur I'éprouvettdogtale porcelaine par la méthode SEPB

(Single Edge Precracked Beam) ont conduit a déisultEs expérimentales. En effet la trop
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grande fragilité de ce type de céramique conddisvitesses de propagation de fissures de
fagcon catastrophique treés élevées. L'appareillagiisés ne permettant pas d’arréter la
préfissuration avant la rupture totale de I'écHimmtj et c’est la méthode SENB dont les

résultats sont présentés dans le tableau 5 gai@rietiégiée :

Vickers (MPa.m™?) SENB (MPa.m")
Alumine (Etalon 1) 4,2+0,2 4,0+0,1
Porcelaine (Etalon 2) 0,9+0,1 1,4+0,1
Kaolin 20+0,3 19+0,1
Kaolin + fibres d’alumine (3 %vol.) 4,6 +0,3 4,2+0,2
Kaolin + fibres de mullite (3 %vol.) 4,3+0,2 3,8+0,2

Tableau 5. Comparaison des valeurs de ténacité mesuréesgantation Vickers et par
méthode SENB pour différents matériaux

Notons que les valeurs moyennes du tableau 5 ahtcalculées a partir de
15 éprouvettes pour chaque nuance. Les échantdlemsolin élaborés par coulage en bande
présentent une valeur moyenne de ténacité qupgeaehe de celle de la porcelaine. En effet,
leurs compositions chimiques respectives sont prdghes, a la différence prés que les
cristaux aciculaires de mullite dans les matériaubase de kaolin ont une orientation
privilégiée dans le sens du coulage. On peut doncoaclure que le procédé de mise en
forme par coulage en bande a pour effet de mudtipd ténacité par un facteur de I'ordre
de 2. L'ajout de seulement 3 % volumique de fibmepour effet d’accroitre davantage la
ténacité qui se rapproche ainsi de celle d’'une edem

Plusieurs mécanismes ont été proposés pour remangte des ameéliorations des
propriétés mécaniques des céramiques. Ceux-ci @nénen considération (i) la tension
induite par des transformations de phase ; (igéaération de contraintes résiduelles internes
d’'origine thermique due aux différences de coedfiti d’expansion thermique des
constituants du matériau testé ; (iii) la micrafiggion induite aussi bien causée par les
techniques de caractérisation en elles-mémes (atipa de la pré-entaille en SENB ou
fissuration sous-critique au voisinage de la poditedentation Vickers) ; (iv) la déviation et

le pontage des fissures.
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b. Discussion concernant la surestimation des valeursbtenues par la
méthode SENB

Une des difficultés majeures rencontrées sur lemde des techniques de
détermination de la ténacité a la rupture des naabéicéramiques concerne la mise en ceuvre
de la réalisation de la pré-fissure de maniére odimtible et facilement mesurable. Il
semblerait que la méthode SENB soit moins sujette @robleme, car il est relativement
facile de réaliser une entaille de géométrie peéeisfacilement contrdlable au microscope
optique permettant ainsi d’obtenir des résultats fdus reproductibles possibles. La
profondeur des entailles représente généralememhddéié de celle de I'éprouvette. La
demi-épaisseur de la lame de scie est supposéspondre au rayon du fond d’entajlleLa
principale limitation de la méthode SENB résideslnfait qu’il existe un rayon critique de
fond d’entaille au-dessus duquel la valeur denad#éé est systématiquement trop grande. Cet
effet serait di a l'interaction entre les champscdatrainte autour de la pointe en fond
d’entaille et aux défauts liés a la microstructowegénéres a I'étape d’'usinage. De ce fait, des
valeurs optimisées de ténacité a la rupture déternpar la méthode SENB sont obtenues
lorsque la largeur de I'entaille est du méme ordee grandeur que la taille du défaut
microstructural le plus grand ou du défaut indait pusinage [16]. Dans la littérature, il a été
montré qu’il existe une valeur critique : (i) sip est inférieur a cette valeur, la ténacité reste
constante, mais (ii) gi est supérieur, alors la ténacité est surestinmgeréf 20). En effet, un
tel comportement est a prévoir s'il existe desédéhces dans la distribution de contrainte en

fond d’'entaille.

A

Kc (MPa.m’?

| B
| Jvo)

pe p ()

Figure 20: Tendance observée de la dépendance des mesutésatité a la rupture par
rapport a la racine carrée du rayon du fond d’efii&i
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En réalité, de petites fissures peuvent étre cénsgds comme étant des défauts
microstructuraux ou des défauts d’usinage répatéatoirement le long du fond d’entaille
(figure 21 a)). Pour une simplification des calcalsalytiques, il est commode d’émettre
I'hypothese que ces microfissures sont agencéeredacon plus organisée. La fissure est
alors considérée comme étant de type "coin” (fidlird)) ou de type semi-circulaire (figure
21 c)).

Figure 21: Représentation schématique a) de la répartitiéglle des microfissures le long
du fond d’entaille, b) d’'une fissure de type "cqio) d’'une fissure semi-circulaire

De ce fait, la longueur totale de I'entaille copesd directement a la taille du défaut
microstructural le plus grangh que I'on ajoute a la profondeur de I'entadleOr da est trés
difficilement mesurable et par conséquent daneratile de calcul de la ténacité a la rupture,
une approximation est donc émise. Ceci est vrair pies dimensions d’entaille trés
importantes par rapport a celles des défauts, ice'egst pas toujours le cas en réalité.

Pour pallier cette approximation, Fett [17] a suggéne fonction simple permettant

de corriger les valeurs de ténacité :

sa (12)
X =tanh | 2Y |—
p
Kcorrigé
oux="1¢ gmesurés Y est le facteur géométrique de la fissure avet,12 pour une
IC

fissure de type "coin" €Y=2/r une fissure semi-circulairg, le rayon de courbure du fond

d’entaille etsa la taille du défaut microstructural le plus grand.

162



CHAPITRE IV : Propriétés mécaniques en relation avec la nticrctsire

La figure 22 montre qualitativement les types derbes susceptibles d’étre obtenues
pour trois tailles différentes de défautsdaw< day< das. On peut clairement voir que de petits
défauts dans le fond d’entaille peuvent effectiveimieuer un réle plus important sur la
surestimation de la valeur de ténacité par rapparh gros défaut. Comme la plupart des
matériaux céramiques ne présentent pas d’augmamtdé résistance a la fissuration lorsque
des fissures se développent (comportement purefragite), la microfissuration du fond
d’entaille n'aura donc pas le temps de se développant la rupture catastrophique du
matériau. Par conséquent, il est nécessaire damplides efforts les plus élevés possible afin
d’obtenir des ruptures rapides avec des entailhes fet ainsi s’affranchir des défauts du fond

d’entaille et obtenir des valeurs situées dansitezstable (points A et B de la figure 20).
A

Kic (MPa.n’?)

6al < 6az <6a3

b ()

Figure 22: Représentation schématique de la dépendancmdssres de ténacité a la
rupture par rapport a la racine du rayon du fondedtaille pour différentes tailles de défauts
critiques

La figure 23 montre les corrections apportées awesures expérimentales des
échantillons de référence testés par la méthodeBSEN
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Figure 23: Estimation des valeurs de ténacité corrigéesd\égjuation 12 de Fett pour les
deux matériaux étalons (alumine et porcelaine)
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Dans la littérature [16], des mesures sur de I'ahemont permis de montrer que le
meilleur ajustement de la courbe est obtenu powtéiaut critique de 20 um avec une fissure
de type "coin". Les auteurs ont trouvé un rayotique du fond d’entaille de 30 um et une
valeur vraie de ténacité a la rupture de 2,8 MPA.idalumine étalon utilisée dans le cadre
de cette étude présentant des caractéristiquesvaismes, un défaut critique de 20 pm
correspondant a des rayures d’usinage et unedisiutype "coin"Y=1,12 a été considérée.
Avec cette hypothése, la valeur du rayon critigsteaeissi de 30 um et la valeur de ténacité a
été évaluée a 3,0 MPafy valeur trés proche de celle de la littératures he8mes résultats
avec I'hypothese d’une fissure semi-circulaire smanécessité de considérer une taille de
défaut critique de 60 pum, ce qui n'est pas posgiblapte tenu de la microstructure réelle
relativement fine pour ces matériaux et des dinomssde la lame de scie employées bien
supérieures. Du fait de la bonne reproductibiliteé wchodéle sur l'alumine et d'une
microstructure assez proche, ces parametres ortagigposeés a une éprouvette étalon de

porcelaine conduisant & une valeur de 1,0 MBa.m

La figure 24 présente la ténacité corrigée podédihts échantillons testés.
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Figure 24: Estimation des valeurs de ténacité corrigéesd\égjuation 12 de Fett pour les
deux matériaux étalons (kaolin renforcé ou non)
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Les valeurs obtenues (1,4 MPdTmpour le kaolin, 3,1 MPa.lipour le composite
avec fibres d’alumine et 2,8 MPa/fpour celui contenant des fibres de mullite) somispl
faibles que sans les corrections mais les écatits ks différents échantillons sont conservés.

c. Anisotropie de ténacité

Des mesures par la méthode SENB ont été réalisses différentes directions de
'espace. Les valeurs obtenues pour le composie s fibres d’alumine sont regroupées
sur la figure 25 et ceux pour le composite avedilbees de mullite sur la figure 26.

3,8 MPa.n* z
| .
—_ — Y
— - o
— o ° y
— _— — |5 oW
2,4 MPa.n? —_— < 12
—_ 7Z — | o 2,2 MPa.m
3,7 MPa.nY*
Figure 25: Ténacité mesurée par la méthode SENB dans eliffés directions pour le
composite avec les fibres d’alumine
4,2 MPa.n* z
| X
_— — Y
I — o
— o ° y
— _— — |5 OwQ
3,2 MPa.n’ > —_— o /2
—_— 7Z — | o 2,8 MPa.nl

4,1 MPa.nm?

Figure 26: Ténacité mesurée par la méthode SENB dans eliffés directions pour le
composite avec les fibres de mullite
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La ténacitéa la rupture concernant le composite avec les ilole mullite est plu
élevée que le composite avec les fibres d’alumims. résultats mtent bien en évidenc
I'anisotropie de ténacitpuisque dans la direction perpendiculaire a leefiles valeursont
proches de 4 MPaYfhalors que dans la direction paralléle aux fibresdteur deténacité
diminue d’environ 30 %.

Le fait d’avoir orienté les fibres dans la direatide coulage grace au procédé
coulage en bande a permis d’obtenir une meillténacitédans la direction perpendicula
au coulage. En effet, lorsque la fissure se progagendiculairement aux res, elle
rencontre une densité d'obstacles (interfaces) dwegu plus élevée ceui lui permet de

bifurquer ou d’étre pontéplus facilement (figure 2, augmentant ainsi le chemin de
fissure et donc la ténaciéla rupture

Figure 27: Image MEEd'un pontage de fissure au voisinage d'une

En revanche dans la direction parallele a la fitaefissure aura teilance a suivre

l'interface fibrematrice (figurc 28) diminuant ainsi le chemin de la fissure et parsgmuen
la ténacité.
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Figure 28: Image MEB d’une fissure a l'interface fibre/miatr

3. Discussion de la ténacité et comportement de courlse

Par rapport aux céramiques de synthese, les matésdicatés présentent des
propriétés mécaniques plus modestes avec notandmeentaleurs de contrainte a la rupture
peu élevées (50-80 MPa) et des valeurs de térfaiilés (0,5-1,5 MPa.lf). Ces propriétés
dépendent de la composition chimique et de la streccristalline des phases granulaires,
mais aussi de I'arrangement microstructural. Erégg@inle mode de propagation des fissures
peut étre fortement influencé par le type de micuosure mais aussi par I'utilisation de
phases dites de renforcement telles que les fibres.

Pour tous les matériaux céramiques, la rupturepestipalement contrélée par le
processus de propagation des fissures dans la gstriecture. L’observation de la
microstructure des composites kaolin-fibres met ésidence l'existence de trois zones
typiques (figure 29) :

(i) la matrice, qui est un matériau micro-compositecristaux de mullite distribués
dans une phase silico-alumineuse peu organisésgmement [18] ;

(i) linterface fibre/matrice ou apparait un deéwie niveau d'arrangement
microstructural avec de plus grands cristaux dditeuarientés radialement autour des fibres ;

(iii) les fibres.

Dans la matrice, les cristaux de mullite obtenus plerticules de kaolinite orientées
lors des transformations physico-chimiques soulfeted’'un traitement thermique ont une
longueur moyenne d’environ 1-3 um et corresponde@l % en masse du matériau initial.
Dans le chapitre 3, il a été mis en évidence airpdels caractérisations par DRX, une
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structure planaire ou les cristaux aciculaires po@érentiellement orientés dans le plan. (
est dda un mécanisme de nucléation et de croissance ptxié sur la forme hau
température de la kaolinite, I'axe ¢ de la mulitant orienté parallélement aux arrangem
des feuillets [19].Les observations par microscopie électronique aybgle conrment
l'orientation préférentielle dans le plan de coaléigure 29).

A Tlinterface fibre/matrice, la quantité de mulliteugmente et la croissance
cristaux se fait préférentiellement dans la dimecperpendiculaire aux fibres. Cela forme
zonespécifique entourant les fibres et dont le volumteir une a deux fois celui de la fib
Dans le chapitre 3, I'anisotropie dans cette zomgéaégalement obsen, car la taille des

aiguilles de mullite est plus élevée dans le plarallage que ppendiculairement a ce pl:
(figure 29).

ccY  Spoi Mag et Wb ———
00KV 30 13000x SE 102

AccV  Spot Magn Det WD 1 2um
5.00 kv 2.0 12000x SE 10.1

Mullite interfaciale

Mullite de
la matrice

==

Plan de coulage

Figure 29: Représentation schématique des trois zones tyy
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Lorsqu’une fissure se propage, le taux de restitute I'énergie et l'intensité de la
contrainte nécessaires pour continuer la propagat® la fissure changent. La courbe R
représente la résistance a la propagation de éissufonction de la progression de la fissure.
Pour les matériaux étudiés dans cette étude, lebe® R sont présentées sur la figure 30. Le
matériau qui n'est constitué que de kaolin ne mtespas d’effet courbe R. En effet, la
propagation de la fissure doit étre transgranuldmes ce cas et les aiguilles de mullite
dévient trés peu son chemin. Pourtant, I'aniso&@jpi monocristal doit en théorie permettre
la déviation de la fissure dans des directionsilggiees, celles de plus faible énergie ou la
densité atomique est la moins forte [20].

En revanche, avec I'ajout de fibres que ce soitfitbees de mullite ou d’alumine, le
matériau présente cet effet courbe R favorisargi dan déviation de la fissure et donc le
durcissement du matériau [20,21]. En effet, il pautver que la fissure contourne la fibre par
pontage ce qui contribue a bloquer son ouverture $lume développé par la zone pontée
augmente avec la propagation de la fissure, un odepent en courbe R croissante est
observé. Cependant, cette zone de pontage attméralement une taille limite pour ensuite
se déplacer avec le front de fissure : cela coomd@ une valeur limite de ténacité sur la
courbe R (figure 30).
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Figure 30: Comparaison des courbes R obtenues a partindesures expérimentables de
ténacité Vickers
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Faber et Evans [21,22,23] ont montré que la d@nadie fissure pour des inclusions
de géométries sphériques, circulaires ou cylindsague dépend que de la morphologie et de
la densité des particules, mais pas de leur taitblyenne. La plus grande augmentation de
ténacité £2Kc) est obtenue avec des fibres, alors que des ptaqueu des inclusions
sphériques ont un effet plus limité. De plus enswmbérant une structure polycristalline
équiaxiale, la ténacité a la rupture du matérialyqoistallin doit étre approximativement le
double de celle des monocristaux qui le compose.

De facon générale la propagation des fissures ssicee a plusieurs mécanismes
spécifigues comme les transformations de phasesx axagiation de volume, la
microfissuration localisée, le renforcement par filees induisant le pontage des bords des
fissures et la déviation qui réoriente la fissumagiun angle défavorable par rapport au champ
de contrainte. On peut ajouter le role de l'intfdibre/matrice, avec la possibilité d’'une
décohésion locale. La progression de fissuresnégbée soit par une zone endommageée en
front de fissure soit par un phénomeéne de ponfages les matériaux céramiques fragiles, la
zone endommagée est fréquemment soumise a un@iotatle compression résiduelle qui
génere l'inhibition de I'ouverture des fissuresl@crantage.

Dans ce type de matériaux composites, une zonerdeattes résiduelles induite lors
du refroidissement aprés frittage peut étre crééeasinage des fibres. Ceci est di a la
différence de coefficient de dilatation entre latmca et la fibre. En effet le coefficient de
dilatation de la matrice mesuré expérimentalemehaide d’'un dilatometre correspond a
celui de la mullite (5,4.10K™) [24]. Les fibres d'alumine principalement compesé
d’aluminea présentent un coefficient de dilatation procheelei du corindon (8,1.10K™).
Cette différence notable de dilatation entre larivatet les fibres d’alumine va engendrer des
contraintes résiduelles de compression apresitertrant thermique [25,26] créant des zones
interfaciales de décohésion (figure 31 a)). En meka, pour les fibres de mullite, les
coefficients de dilatation étant quasiment idergi&é 6,0.10° K™), la cohésion entre la fibre
et la matrice (figure 31 b)) est assurée. Cependanime la quantité de fibres introduites est
faible (3 % en volume de fibres), le volume conéepar la contrainte de compression est
Supposé ne pas s'étendre au-dela d’'une certainandés autour des fibres assez faible

(d’apreés la figure 31, inférieure a 5um, corres@oridu rayon moyen des fibres).
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Figure 31: Images MEB a) décollement interfacial d’une élafalumine, b) bonne adhésion
d’une fibre de mullite avec la matrice

Afin de mettre en évidence expérimentalement lesamémes de propagation tels que
le pontage et la déviation des fissures, des eSSekers effectués a trés forte charge ont
permis d’obtenir les clichés MEB des figures 32 &) :

En général, les fibres au voisinage de la zoneniéde(figure 32 a)) subissent un
niveau d'énergie de fissuration suffisamment ingurpour entrainer leur rupture, dans les
directions axiales et radiales (figures 32 b) &t Dans le cas ou I'énergie de fissuration est
élevée, la trajectoire de la fissure ne peut pees didviée par les fibres. Simultanément, les
fissures se propagent parallelement aux empilemigitiaux des couches obtenues par
coulage en bande (figure 32 c)). En s’éloignaniadeone indentée, le comportement du
matériau change et les fissures peuvent alors dvéees aux voisinages des interfaces
fibre/matrice, dans le plan des couches (figure djp et dans la section transversale
(figure 32 e)).
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50 pm > %

Figure 32: Images MEB de fissures obtenues aprés indemntatickers a) fibre au
voisinage de I'empreinte, b) fibre fissurée au v@ige de I'empreinte dans la direction de
coulage, c) fibre fissurée dans la direction zpdintage de la fissure par la fibre, e) déviation

de la fissure

Ce comportement résulte d'un équilibre entre I'gigemécanique apportée lors de la
propagation des fissures et I'énergie absorbékepdietérogénéités microstructurales (dans la
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matrice et aux interfaces). Les fissures se dépelojpd’'abord a travers la matrice composée
d’'une densité plus élevée de petits cristaux dditmalans laquelle la croissance de la mullite
est orientée, et accentué par I'organisation micwosurale [27]. L’énergie de fissuration est

dissipée par le nombre élevé de cristaux de multiee la méme maniere que dans les
céramiques polycristallines, pour lesquelles laturg intergranulaire et le pontage par les
grains sont des phénomenes prépondérants [28].

Un processus similaire se produit au niveau desfades fibre/matrice (figures 32 d)
et €)) ou de relativement grands cristaux de neulidrment un niveau supplémentaire
d'organisation microstructural ayant un role imaottdans l'absorption de I'énergie de
fissuration, et ceci de la méme fagon que lesdilbnalgré leur faible teneur.

Si on s’éloigne de la zone initiale d'endommagemeanergie de fissuration est
beaucoup plus faible et la fissure peut-étre déaieeoisinage des fibres (figures 32 d) et e)).
Le r6le spécifique des grands cristaux de mullilevaisinage des fibres est alors mis en
évidence. Les comportements des petites et grdisdeses different lorsque leurs longueurs
sont comparables aux dimensions caractéristiquedadmicrostructure. Cependant, les
longues fissures se propagent en suivant les Zamesables de la microstructure [29].

Le réle de la porosité doit également étre pric@mpte, car le matériau contient une
porosité fermée localisée (i) dans la matriceigti(l'interface matrice/fibre. Cette porosité a
été mise en évidence par nanoindentation (figune &3 qui modifie le comportement de
l'interface. Le role des pores dans la déviatios fissures et I'absorption de I'énergie de

fissuration est sGrement limité en comparaisoneti@ du réseau de mullite autour des fibres.
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Figure 33: Module d'Young local mesuré par nanoindentatia@airement en traversant la
matrice et une fibre a) bonne adhésion fibre/matrir) présence de porosité a I'interface
fibre matrice

Un calcul de I'énergie de rupture des matériautétea été effectué en tenant compte
des valeurs expérimentales de la ténacité et dwimatlYoung. Des valeurs de 20, 71 et
85 J/nf ont été obtenues respectivement pour un matétimsé de kaolin exempt de fibre, et
des composites avec fibres de mullite et d’alumires mécanismes d’absorption d’énergie
peuvent étre la rupture de la matrice, le décoltenieterfacial et 'endommagement des

fibres. Concernant le matériau sans fibre, I'éreedg rupture calculée est similaire a celle de
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céramiques silicatées, et des valeurs entre 126 &inf ont été mesurées pour la porcelaine
[30]. Nos valeurs d’énergie de rupture doivent méains étre confirmées expérimentalement

par des essais de chocs mécaniques de type Charpy.

V. CONCLUSION

Lors de cette étude, nous avons pu constaterdénfte du procédé de mise en forme
dans l'arrangement microstructural du matériau. testaux aciculaires de mullite de la
matrice et les fibres sont orientés pendant le gaéade coulage en bande, respectivement
dans le plan et dans la direction de coulage. Lerasiructure du matériau comporte trois
zones distinctes : la matrice, I'interface fibrefrie et les fibres. De plus, des cristaux de
mullite répartis radialement tout autour des fibaesec une croissance préférentielle dans le
plan de coulage ont été observés modifiant locabétaanicrostructure du matériau.

L’ajout d’'une tres faible quantité de fibres (3 %umique) a pour effet d'améliorer
significativement les propriétés mécaniques dermsateriaux (50% pour la contrainte a la
rupture en flexion biaxiale et 200% pour la térgciSimultanément, les matériaux contenant
des fibres présentent un effet de courbe R indiguaxistence de mécanismes de

renforcement du matériau lors de la propagatiorfidssres.
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Par rapport aux matériaux céramiques de syntheésanatériaux silicatés présentent
généralement une fragilité plus importante avec téwmstance a la rupture relativement
modérée (50-80 MPa) et des valeurs de ténacitéefa{0,5-1,5 MPa.if). De nombreuses
études ont montré que les propriétés mécaniqugeument pas étre ameliorées de maniere
significative uniquement par une modification deatigres premieres introduites dans le
mélange. Dans ce contexte, l'utilisation de prosédie mise en forme favorisant
'arrangement de la microstructure constitue uneé wde recherche prometteuse quant a
I'obtention de nouveaux matériaux dont les progsi@hécaniques sont significativement plus
élevées.

Ce travail de these a consisté a élaborer et &téaiser des matériaux silicatés a partir
de matiére premiére bon marché. lls ont été obtpaudrittage d'un mélange de kaolinite et
d'une trés faible quantité de fibres silico-alumises. L’orientation préférentielle des
particules a été obtenue par deux procédés d’'@abordifférents : le pressage uniaxial de
granules et le coulage en bande en voie aqueuseods d'un traitement thermique adapté,
ces matériaux se transforment spontanément en imatéd microstructure organisée de
mullite. Le processus de formation de la mullit¢ é8 a la croissance des orientations
préférentielles de cristaux aciculaires, et cecigpitaxie sur la forme haute température de la
kaolinite. Dans le mélange initial, des fibres &eéd'aluminosilicates ont été introduites en
faible quantité (1 a 5 % volumique), en tant quariplate”, c'est-a-dire qu'elles ont pour effet
de favoriser la cristallisation de la mullite. Lesatériaux obtenus ont été caractérisés par
Microscopie Electronique a Balayage (MEB), par Asal Thermique Différentielle (ATD) et
par analyse dilatométrique. Les propriétés mécasigivaluées ont été la contrainte a la
rupture en flexion biaxiale, le module d’Young paanoindentation (échelle nano- et
microscopique), et par échographie ultrasonore atacd en milieu infini (échelle
macroscopique) ainsi que la ténacité par indemtatiickers et par la méthode Single Edge
Notch Beam (SENB).

Ce travail a débuté par la caractérisation de lditmprésente dans les matériaux ainsi
gue par I'étude de I'évolution thermique des mai#xj montrant la nature composite de leur
microstructure. L'analyse réalisée par Diffractidas Rayons X (DRX) en température a
permis de mettre en évidence la structure, la ¢geard taille et la morphologie des cristaux
de mullite formés. Les cristallites de mullite onhe morphologie de type aciculaire
présentant un allongement selon I'agze Leur quantité augmente de maniére continue
d'environ 8 % massique a 1050°C jusqu’a pres d#& fassique a 1400°C. Simultanément,

au cours du traitement thermique, la structure alenlllite évolue de la stcechiométrie
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2A1,03-SiO, a la steechiométrie 34D3-2Si0,. Une analyse Rietveld des diagrammes de DRX
dans les trois directions de I'espace a permis eliérenen évidence l'orientation préférentielle
des aiguilles de mullite dont I'axeest orienté dans le plan des couches.

L’observation de la microstructure par MEB a montiéxistence d’'une zone
interfaciale entre les fibres et la matrice, dagiklle des cristaux de mullite (longueur de 1 a
3 um) issus de linteraction entre la fibre et latakaolinite croissent radialement aux fibres
et préférentiellement dans le plan des couchesieédai-de la zone interfaciale fibre/matrice, le
matériau de matrice a une microstructure micro-amsitp contenant des petits cristaux
aciculaires de mullite (longueur de 0,5 a 1 pmypnant de la transformation de la kaolinite,
distribués préférentiellement de fagon planairesdare phase peu organisée structuralement.

L’analyse dilatométriqgue dans les trois directiolesl’espace montre la densification
anisotrope des matériaux avec une valeur de deatsiin plus importante dans la direction z
(perpendiculaire a la direction de coulage) enoraides interactions préférentielles entre les
faces des phyllosilicates, et ceci entre 1050 609Q, plage de température pour laquelle la
densification est le mécanisme prépondérant. Pesitempératures supérieures, I'importance
relative des mécanismes concurrentiels de densificat de croissance de la mullite controle
la densification anisotrope. La microstructure gpet multicouche est favorable a une
croissance de la mullite préférentiellement dandde des couches (direction®ty), et ceci
est accentué par la diffusion de I'alumine & patés fibres. L'accentuation de la croissance
de la mullite induit la réduction du taux de deiesifion a haute température, favorisant
laugmentation du volume du matériau de matrice raison de son comportement
viscoplastique.

La derniére étape de ce travail porte sur la céraetion des propriétés d'élasticité et
de rupture. Les valeurs du module d’Young ont dtiermues a plusieurs niveaux d’échelle.
Les propriétés intrinseques de la fibre (168 GRar e fibre d’alumine et 182 GPa pour la
fibore de mullite) et de la matrice (121 GPa) oré étesurées par nanoindentation (faible
niveau d’échelle), pour s’affranchir de la porosité®rsque I'échelle de mesure augmente
(caractérisation par échographie ultrasonore), latreist une valeur moyenne représentative
de I'ensemble des constituants de la microstructtirde leur organisation dans le volume.
Dans le cas du coulage en bande, I'anisotropiplestaccentuée pour un matériau exempt de
fibres (122 GPa dans le plaxy) et 102 GPa dans la directignhque pour un matériau avec
des fibres (123 GPa dans le plagy)X et 103 GPa dans la directiah En effet, pour le
matériau exempt de fibre, I'axedes cristaux de mullite est orienté préférentiediat dans le

plan de coulage. Le module d’Young selon 'ax€74 GPa) est plus important que celui
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selon les deux autres axes (231 GPa et 171 GPq)ij eeigmente I'anisotropie des propriétés
d’élasticité. Dans le cas d’'un matériau compo&ienullite croit radialement a la fibre ce qui
a pour conséquence l'augmentation du nombre dgrsle mullite dont I'axe est orienté
dans la direction perpendiculaire au plan de cayldgninuant ainsi I'anisotropie d’élasticité.
Dans le cas du pressage de granules, I'anisotdopreodule d’Young est trés peu accentuée.

La contrainte a la rupture des matériaux issus dulage en bande augmente
significativement avec I'ajout de 3 % volumique fileres silico-alumineuses (passant de
72 MPa pour un matériau de kaolin seul a 95 MPa powcomposite avec fibres d’alumine et
118 MPa pour un composite avec fibres de mulli@®ci est di en partie a la diminution du
taux de porosité mais aussi au rble de renfort @pmar les fibres. Quant aux matériaux
pressés, la porosité augmente significativemert Ba@ut de fibres, ayant pour conséquence
de faire diminuer la valeur de la contrainte aulpture (passant de 112 a 66 MPa).

Des mesures de ténacité on été effectuées selonméthodes sur des matériaux
obtenus par coulage en bande. La valeur moyente tdaacité d’'un matériau de kaolin seul
est de l'ordre de 1,9 MPalfsoit le double de celle obtenue pour une porceleiassique de
composition chimique voisine (1 MPa/f). Ce gain significatif est d0 & 'organisation lde
texture dans le compact de poudre aprés mise emefdPar ajout d’'une faible quantité de
fibres (3 % volumique), la tenacité est encore iplidie par deux pour atteindre une valeur
voisine de 4,2 MPa.Hfpour le composite avec fibres d’alumine et 3,8 MPApour celui &
base de fibres de mullite. Pour expliquer ces tés)ll'étude des mécanismes de propagation
des fissures réalisée a montrée que I'ajout dedibeut induire la déviation des fissures et un
effet courbe R annoncant le durcissement du maté&tas contrainte. Ce comportement
résulte d'un équilibre entre I'énergie mécaniqueoajee lors de la propagation des fissures et
I'énergie absorbée par les hétérogénéités micobstalles (dans la matrice et aux interfaces).
Lors de la propagation des fissures, celles-cirepggent d’abord dans la matrice composée
de multiples cristaux de mullite orientés danslépmle coulage et I'énergie de fissuration est
dissipée par le nombre important de petits cristdexmullite formant un réseau planaire.
L’énergie de fissuration se dissipe aussi au nikalinterface fibre/matrice, zone ou de plus
grands cristaux de mullite forment un niveau supglétaire d'organisation microstructural
dans la matrice. Dans le cas ou I'énergie de faggur diminue, les fissures peuvent donc étre
déviées au voisinage des fibres. Tous ces mécanidimlesorption de I'énergie de fissuration
contribuent ainsi a l'augmentation significative te valeur de ténacité des matériaux

élaborés.
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Abstract

Organized ceramics are oblained from kaolinite and muscovite suspensions and shaped by agueous tape casting or centrifugation.
These processes favor the preferential orientation of particles in the powder compact. After sintering at 1400 °C, this study analyzed
sample microstructures using QTA to determine the degree of the mullite orientation. The analyses revealed two main texture
components, & planar texture along the c-axis of the mullite and a preferred orientation along the g-axis, which were aligned parallel and
perpendicular to the casting plane, respectively. The important role of processing parameters in the organization degree of the mullite
was apparent during the study. The elastic properties at different measurement scales were obtained using US echography and
nanoindentation and were closey related to the organization degree of the mullite crysials obtained from the QTA analyses that were
consistent with the development of an interconnected mullite network. The Young's moduli due to the nanoindentations were ako
determined parallel and perpendicular to the layers, and indicated the samples’ anisotropic behavior. Both the Young's modulus and the
anisotropy of the Young's modulus were correlated with the texture index. In particular, the anisotropy of the Young's moduli was
linearly related to the overall texture index. highlighting the microstructures’ anisotropic nature.

@ 2012 Elsevier Ltd and Techna Group S.r.l. All rights reserved.

Keywords: A. Tape casting; C. Mechanical properties; D. Mullite; Pole figures (QTA)

187



ANNEXE

Available online at www.sciencedirect.com

SciVerse ScienceDirect EENRS

Journal of the European Ceramic Sociely 33 (2013) 243-249
www, glsevier.com/locate/ jeurceramsoc

Anisotropic kinetic of the kaolinite to mullite reaction sequence in multilayer
ceramics

K. Boussois, N. Tessier-Doyen, P. Blanchart *

GEMH-ENSCI, 12 rue Atlantis, 57068 Limoges, France

Received 24 May 2012: accepted 16 August 2012
Available online 14 September 2012

Ahbstract

Multilayer ceramics with a composite and organized microstructure were realized from kaolin and alumina fibers 1o improve strength and fracture
toughness. Dilatometry experiments along 3 directions reveal anisotropic shrinkages, which are in correlation with different activation energy for
sintering. Mullite growth is strongly anisotropic. inducing the formation of an organized microstructure, where larger mullite crystals are mainly
oriented in plane of layer and perpendicular to alumina fibers. Kinetic data from thermal transformations show that the starting reaction mechanism
1s mullite nucleation, and it is continued by a strongly anisotropic grain growth. It is explained by topotactic transformations at phyllosilicate faces
and along alumina arrangements. Mullite growth kinetics is also favored perpendicularly to fiber main dimension by the ansotropy of alumina
diffusion coefficient. It shows the limited importance of mullite crystallization in microstructural transformation, but it also shows that controlled
mullite growth is central in microstructural arrangement.

@ 2012 Elsevier Lid. All nghts reserved.
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Abstract

A silicate ceramic that is similar to porcelain and exhibits a maximum toughness of 4.6 MPam'? was obtained by tape casting from kaolin and
Jvol% of alumina fibers. Improved toughness and strength are achieved with the organized micro-composite microstructure that results from
preferential orientation during the shaping of kaolinite particles and fibers in-plane of layers. During sintering. typical nucleation and growth
processes of mullite produce specific microstructural characteristics, such as bulk zones, oriented fibers and large interfacial zones between the
fibers and the bulk. Toughening is attributed to the decreased crack energy in the bulk ceramic, in which a dense and organized network of short
mullite occurs, and in interfacial zones containing a superimposed network of large mullite. The silicale ceramic that 1s reinforced by only 3 vol%
of the alumina fibers is strong (95 MPa) and tough (4.6 MPam'?); although these properties are often mutually exclusive.

© 2013 Elsevier Ltd. All rights reserved.
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Résumé:

Des céramiques multicouches a microstructure osgenont été obtenues a partir de
kaolin et de fibres silico-alumineuses. Ce type rd&rostructure permet d’améliorer
significativement la contrainte a la rupture etdaacité, qui sont des propriétés essentielles
des céramiques d'utilisation courante. Les deugsvprincipales qui favorisent I'organisation
microstructurale sont (i) l'utilisation d'un proéde mise en forme favorisant l'orientation
préférentielle de particules de forme anisotropesda compact de poudre. C'est le cas des
mélanges de kaolinite et de fibres mis en formeppassage et surtout par coulage en bande;
(i), la recristallisation de cristaux aciculairds mullite au cours du frittage se fait dans des
directions préférentielles a partir des feuillets ldholinite et des fibres qui ont un role de
templates pour la croissance orientée de la mulliten résulte un processus anisotrope de
frittage dans les directions parallele et perpandioe a I'orientation des feuillets de kaolin et
des fibres. Simultanément a la densification, l@ssance de la mullite est aussi fortement
anisotrope, induisant la formation d’'une microstuoe micro composite organisée dans
laquelle la majorité des grands cristaux de muliiteit principalement orientés dans la
direction de coulage et perpendiculairement awe$b

A Tl'échelle macroscopique, les matériaux présentigg propriétés mecaniques
fortement corrélées au degré d'organisation detaasi de mullite dans la microstructure. Les
valeurs de contrainte a la rupture et surtout aediéé sont significativement améliorées
malgré la faible teneur en fibres (entre 1 et 5%imigue), en comparaison des propriétés de
céramiques silicatées usuelles.

Mots clés: Microstructure organisée, Mullite, Coulage end Anisotropie, Contrainte a la
rupture, Ténacité

Abstract :

Multilayer—ceramic materials with organized microstructuresewebtained from
kaolin and alumino-silicate fibers. This kind of arastructure can significantly improve
tensile strength and toughness, which are essgmbgkrties for conventional ceramics. The
two main ways promoting microstructural organizatare (i) the use of an adapted shaping
process favoring the preferential orientation ofatmopic particles in the compact powder.
This is the case of mixtures composed of kaolimtel fibers shaped by pressing and
especially by tape casting; (ii) the recrystalli@atof mullite needle crystals during sintering
occurs in preferred directions from the layers ablinite and fibers. This addition of template
contributes to impose the mullite growth directidm anisotropic sintering is then obtained
in the directions parallel and perpendicular todhentation of the layers of kaolin and fibers.
Simultaneously to the densification, the growthmafllite is highly anisotropic, inducing the
formation of a micro composite with an organizecmwstructure in which the majority of
large mullite crystals are mainly oriented in tresting direction and perpendicular to the
fibers.

At the macroscopic scale, materials exhibit medawrmproperties strongly correlated
to the organization degree of mullite crystals e tmicrostructure. The values of tensile
strength and toughness are mostly increased ddbgitw fiber content (between 1 and 5
vol.%) compared to the properties of usual silicamics.

Keywords: Organized microstructure, Mullite, Tape castiAgisotropy, Fracture strength,
Toughness



