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Introduction générale

RELATION ENTRE LA MICROSTRUCTURE, L’ETAT MECANIQUE ET LA FISSURATION
DE CERMETS ALUMINE-CHROME ELABORES A PARTIR DE POUDRES NANOCOMPOSITES.

Introduction générale

Dans la littérature, de nombreux articles traitent de I’optimisation des propriétés mécaniques des
céramiques par I’introduction dans la matrice, soit de fibres céramiques [Gian9la, Urre97, LaarOl] ou de
particules céramiques [Belm96, Taru97, Wang01, Stern96], soit de particules métalliques par différents procédés
comme la mécanosynthése [Oss095, Guic98a, Guic97, Matt97, Loeh96, Jeon97, Schic97, Slag99] ou
I' infiltration de métal liquide dans une matrice poreuse [Rodel95, LiebOl, KumaOl]. Le but de I’addition de
métal dans une matrice céramique est I’optimisation de certaines propriétés mécaniques de la céramique
[Ewsu96, Seki97], comme sa résistance a la rupture [Walk94, Jeon97, Agha89, AldriOl1], sa dureté [Mukh93,
Nawa94, Mish01, DuttaOl] ou sa ténacité [Cho95, Tuan90, Trust97, Sbal00]. L' amélioration est obtenue par
pontage des fissures par les particules ou les fibres de renfort, comme explicité par Bao, et al [Bao90, Sigl88], la
déviation des fissures par des interfaces [Sun96b] et la déformation élastique et plastique des particules ou des
fibres.

La phase servant de matrice et la phase de renfort ont en général des propriétés thermo-mécaniques trés
différentes du point de vue du module d’Young, du coefficient de Poisson et de la limite d’élasticité mais
également du coefficient de dilatation thermique. Ces différences introduisent dans les deux phases des
contraintes lors du refroidissement du composite. Ces contraintes résiduelles peuvent étre bénéfiques pour les
mécanismes de renfort en permettant de réduire la formation de microfissures et leur propagation. L’analyse des
contraintes résiduelles expérimentalement et par calcul est largement pratiquée dans les matériaux métalliques
[AkseOl, Broe91] ou céramiques avec renforts [Mart99], elle I' est moins dans les composites céramique métal et
leurs effets sur la propagation des fissures ont été peu explorés. Certains auteurs [Luo97, Robe00] ont étudié le
role des contraintes résiduelles sur I’augmentation de ténacité de composites alumine-SiC, mais en utilisant des
modeles simples, basé sur I’inclusion d’Eshelby pour la détermination de la distribution de contraintes dans le
composite. Des études de répartition des contraintes ont ét€é menées dans des composites alumine-métal par
diffraction de neutrons [Choo99, Fitz97] ou de rayons X [Leon98], mais elles n’ont pas fait le lien entre les
contraintes, I’augmentation des propriétés mécaniques et la propagation des fissures dans les composites, méme
si certaines montrent que la forme et la distribution des particules dans les composites a matrice fragile [Sun96a]
influencent leurs propriétés.

L’utilisation des calculs par éléments finis, notamment, permet la détermination des contraintes et
déformations dans les matériaux multiphasés, avec deux objectifs principaux : la prévision des propriétés
macroscopiques du composite [Broec91, ZimmOI] ou la connaissance fine des contraintes issues du procédé
d’élaboration a I’échelle de la microstructure en utilisant des modeles plus ou moins simples pour représenter au
mieux la microstructure réelle des composites étudiés [Chri89].

A ce jour, a notre connaissance, il n’existe pas d’étude faisant le lien entre les contraintes résiduelles

N

issues de I’élaboration d’un composite a matrice céramique renforcée par des particules métalliques et plus



Introduction générale

généralement I’état mécanique d’un composite et la propagation des fissures dans son volume en prenant en

compte la microstructure.

Présentation de I'étude :

L’étude de composites alumine-métal engagée il y a plusieurs années au Laboratoire de Science et de
Génie des Matériaux et de Métallurgie, a donné lieu a plusieurs théses [Oss092, Guic98b], portant sur
I’élaboration de poudres et d’échantillons massifs. Ces composites sont obtenus par pressage a chaud de poudres
provenant du broyage réactif entre des poudres d’aluminium, d’alumine et d’oxydes de chrome ou de fer.

Un des objectifs de ce travail est de mieux connaitre les différents constituants et les différentes phases
des poudres mais aussi des échantillons massifs. Les composites alumine chrome sont élaborés par un broyage a
haute énergie réalisé dans un broyeur planétaire en présence de billes en acier permettant d’initier la réaction de
réduction de I’oxyde de chrome pour produire des poudres constituées d’un mélange d’alumine, d’oxyde de
chrome, de chrome et d’aluminium. Par un pressage a chaud de ces poudres, le composite est densifié et est
constitué au final de deux phases majoritaires : alumine et chrome. Différents types de composites ont ainsi €té
caractérisés, ils correspondent a des fractions volumiques de chrome comprises entre 5 et 36%. Pour la fraction
volumique a 36%, diftérentes méthodes d’élaboration ont été testées permettant d’obtenir des microstructures
trés diverses, I’évolution de la microstructure en fonction des conditions de broyage des poudres a également été

analysée.

Pour mieux connaitre le champ de contraintes internes ou résiduelles, une approche micromécanique est
utilisée. Ces contraintes sont générées lors du refroidissement apres le pressage des poudres, du fait des
différences existant entre les propriétés thermo-mécaniques des constituants des échantillons massifs. Ces
contraintes pouvant conduire & la détérioration et a la fissuration du composite pourraient peut-étre aussi étre
utilisées avec avantage et renforcer le composite, du moins localement selon les tailles et dispositions relatives
des phases en présence.

Les calculs par éléments finis ont été mis en ceuvre sur des géométries proches de celles de la
microstructure réelle en utilisant des arrangements périodiques de particules (en 2D et 3D) avec des formes
simples pour les particules (particules sphériques dans un cube d’alumine) avec des fractions volumiques de
métal comprises entre | et 40%. Puis I'utilisation d’images issues de la microscopie €lectronique a balayage
(pour des images 2D) ou de la microtomographie (permettant d’obtenir une représentation 3D de la
microstructure) comme support de maillage pour les calculs ont permis de mettre en évidence des configurations
et des arrangements particuliers de particules.

Les résultats des calculs par éléments finis ont ét€ confrontés aux résultats expérimentaux de
détermination des contraintes moyennes dans les phases métallique et céramique. La détermination
expérimentale des contraintes a été réalisée au LURE en utilisant le rayonnement synchrotron de la ligne DW22.
Pour la détermination des contraintes des procédures de préparation des échantillons ont ét€ mises en place pour
s’assurer que les résultats expérimentaux sont bien représentatifs du volume et obtenir les parametres des phases
dans leurs états non contraints afin d’obtenir le tenseur complet des contraintes. Les résultats expérimentaux de

détermination des contraintes ont été comparés a ceux issus des calculs par éléments finis.
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En plus de cette étude des constituants, de la microstructure et des contraintes internes, une procédure
d’indentation de type hertzien (indentation d’un échantillon plan par une sphére) a été mise en place pour
analyser le mode de fissuration des échantillons massifs. Cette procédure a été choisie en raison de la littérature
abondante qui existe a son propos, de la reproductibilité du processus de fissuration qu’elle induit, avec une
fissure en cone caractéristique, mais aussi de la possibilité de déterminer analytiquement le champ de contraintes
généré par 'indentation pour le cas d’un milieu homogene et isotrope. Cette technique a été calibrée avec un
matériau connu, le verre, avant d’étre appliquée aux cermets Al,Oz-métal.

La technique d’indentation a été éprouvée sur le verre en déterminant par deux modeles utilisant des
approches physiques différentes, la ténacité (K;.) du verre qui est bien connue par diverses méthodes dans la
littérature. Les deux modeles pour la détermination de la ténacité sont basés pour I’un sur les fissures qui
apparaissent a la surface de I’échantillon, au niveau de la fissure circulaire formée prés de I’indenteur et I’autre
sur ce qui se passe en profondeur, le long du cone de fissure.

Les données issues des calculs et de I’étude de la fissuration sont comparées pour mieux comprendre
I’influence de la microstructure et des champs locaux de contraintes sur le comportement et les trajectoires des
fissures dans des composites biphasés alumine-métal. Des voies concretes d’amélioration voire d’optimisation

des microstructures au regard de la résistance a la fissuration en seront ainsi dégagées.

Plan du mémoire :

Au premier chapitre de ce document, nous traitons de I’élaboration des composites alumine-chrome et
de leur caractérisation microstructurale et chimique tout au long du processus, c’est-a-dire depuis les poudres
brutes utilisées pour la mécanosynthése jusqu’au composite sous sa forme dense. Différents types de composites
sont étudiés, ils contiennent diverses fractions volumiques de chrome; différentes voies d’élaboration ont
également été testées pour faire varier leurs propriétés mécaniques.

Le second chapitre concerne la détermination des contraintes résiduelles dans les phases alumine et
chrome a diverses échelles. Tout d’abord a I' échelle de la microstructure, en utilisant un code éléments finis pour
la détermination des champs de contraintes locaux sur des microstructures modeles, simples & mettre en ceuvre et
aisément analysables, mais également sur des microstructures proches de la microstructure réelle des composites.
Ensuite, les résultats des calculs sont confrontés aux résultats expérimentaux avec la détermination des
contraintes grice au rayonnement synchrotron. Un protocole expérimental a ét€ mis en place pour la
détermination du tenseur complet des contraintes, pour les cermets alumine chrome.

Le troisieme chapitre traite de la fissuration du composite par indentation de Hertz. La méthode est tout
d’abord testé sur un matériau connu et pour lequel la littérature est abondante : le verre. Ensuite elle est
transposée sur les cermets alumine chrome. Le mode de fissuration des cermets est analysé en relation avec la

technique d’indentation, de la microstructure du composite et de son état mécanique.



Introduction générale



Chapitre 1: Elaboration et caractérisation des cermets Alumine/Chrome

Chapitre 1: Elaboration et caractérisation des cermets

Alumine/Chrome

Introduction

Les composites €tudiés dans ce travail sont obtenus par densification de poudres d’alumine-chrome
élaborées par un broyage réactif. Les applications et les utilisations envisagées pour ces composites nécessitent
de les préparer sous leur forme dense, pour laquelle il est important de connaitre la nature des constituants ainsi
que les conditions d’élaboration pour mieux comprendre les effets de ces paramétres sur les propriétés
mécaniques du composite final. Sur la base des travaux de J.L. Guichard et D. Osso [Guic98b, Oss092], des
analyses des poudres ont été réalisées en faisant varier certains parametres du broyage, notamment le temps de
broyage, pour connaitre I’influence des €léments de broyage (billes, jarres, poudres) sur le composite dense. Le
but est d’obtenir des échantillons aussi reproductibles que possible, et dont les paramétres microstructuraux sont
connus pour la suite des analyses des contraintes internes (dans le chapitre II) et permettant de poser les
hypothéses du calcul micromécanique et de la fissuration (chapitre I1I) des composites.

Dans une premiere partie, nous nous intéresserons au processus d’élaboration : mécanosynthése des
poudres d’alumine chrome, puis densification. Les effets de certains paramétres de broyage, comme le temps de
broyage et la fraction volumique, sur le composite dense seront étudiés dans une seconde partie. La

microstructure finale du composite sera décrite dans la derniére partie.

A — Mécanosynthese : €élaboration et caractérisation des poudres

La mécanosynthése est un terme général qui définit un procédé d’élaboration a I’état solide d’alliages
pulvérulents par des chocs mécaniques. Née aux Etats Unis vers les années 1970, cette technique est initialement
développée par Benjamin [Benj70] pour I’élaboration de composites a fins dispersoides d’oxydes répartis dans
une matrice métallique (alliage ODS), composites a structures résistantes a haute température destinés a
I’aéronautique [Grar94].

La mécanosynthése est maintenant un procédé d’élaboration de toutes sortes de composés
intermétalliques [Schw83, Caer94, Elka96, Enay97], semi-métalliques [Caer90], nitrures [Chen92], de composés
ioniques et de composites [Good97, Taka97] et de fagon générale, un moyen d’étude de réactions a I’état solide
[Arau93]. Le broyage peut aussi étre utilis¢ comme moyen d’activation de certaines réactions ou formation de
composés [Gaff96]. Certaines possibilités de la mécanosynthése sont détaillées dans la revue bibliographique de

Suryanarayana [SuryO1]

Il existe une variété importante de broyeurs permettant de faire de la mécanosynthése : broyeur vibrant,

attriteur, broyeur tournant, planétaire... Selon le type d’appareil, les billes et la poudre sont animées d’un
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mouvement général d’entrainement mécanique ou de rotation et les quantités d’énergie mises en jeu peuvent

varier de plusieurs ordres de grandeur.
A-1 Préparation des poudres alumine — chrome :

Les poudres de composite alumine-chrome étudiées ici sont élaborées par un broyage réactif :
2A1+Cry04(+ Al,04) — 2Cr + Al O,

La réaction initiée par le broyage est la réduction de I’oxyde de chrome par I’aluminium pour obtenir du
chrome sous forme métallique et de I’alumine. Par I’addition d’alumine dans le mélange initial de poudres, il est
possible de controler la fraction volumique finale de chrome dans le composite [Oss092-Guic98b], cette alumine
étant supposée inerte pour la réaction. Les masses respectives de poudres de départ : aluminium (ECKA -
Aluminium AS 011), oxyde de chrome (Riedel de Haen) et alumine (Baikowski chimie — Baikalox CR10) sont

ajustées en fonction de la fraction volumique finale souhaitée.

Mouvement du
plateau

Force centrifuge

auel e| op uoneloy

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

Figure I-1 : Description des broyeurs planétaires et du procédé de mécanosyntheése.

Le broyeur utilisé est un broyeur planétaire P5 (Fritsch) (figure I-1) sur lequel peuvent étre placées deux
ou quatre jarres d’une contenance de 500ml. Le rapport, masse de poudre sur masse de billes, a été choisi égal a
1/10 pour obtenir un régime chaotique [Maur90]. Ainsi, dans chaque jarre sont placés 500g de billes en acier
(100C6) de rayon 20mm et ajouté 50g de mélange de poudre.

Pour I’étude des cermets alumine-chrome, la procédure de préparation des poudres ayant été explorée
par J.L. Guichard [Guic98b], il nous fallait déterminer le temps de broyage nécessaire a I’obtention d’une
microstructure reproductible, pour laquelle la réaction était la plus avancée, et limiter la pollution due aux
éléments de broyage. Pour cela, en utilisant les mémes poudres de départ et des procédures similaires pour le
broyage, des lots de poudres correspondant a différents temps de broyage (entre 2 et 7 heures, avec un quart
d’heure de repos apreés chaque heure) mais conservant une fraction volumique constante de chrome (21%) ont
été étudiés du broyage jusqu’au composite dense. Une autre série de poudres conservant un temps de broyage
fixe (4 heures), mais ayant des fractions volumiques de chrome comprises entre 9 et 36% a été élaborée. Pour la
fraction volumique a 36%. Une seconde méthode d’élaboration a aussi été explorée pour permettre la

modification de la microstructure des composites. Cette méthode d’élaboration consiste en un mélange de lots de
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poudres issus de processus de broyage différents. Les échantillons correspondants seront identifiés 36% 11, alors
que ceux obtenus par la méthode standard seront appelés 36% I. Ce sont les études sur ces séries de poudres qui
sont développées dans la suite de ce chapitre.

Des analyses par diffraction des rayons X ont été menées afin de s’assurer de la pureté des poudres de

départ. Les pics des poudres de départ sont relativement fins et ne présentent pas de pics de phase minoritaire
A-2 Analyses par diffraction des rayons X

Des diffractogrammes ont été réalisés sur les différents lots de poudres afin de déterminer les phases en
présence et voir 1’évolution de la réaction de réduction de ’oxyde de chrome au cours du temps. Un appareil
(SIEMENS D500), muni d’une anticathode au cobalt (A = 0,178897 nm), a été utilisé.

La figure I-2 regroupe les différents diffractogrammes pour des temps de broyage variant entre 2 et 7 heures. Les
pics visibles sont ceux de I’alumine, du chrome et de 1’oxyde de chrome. Sur certains diffractogrammes des pics
correspondant au silicium sont visibles, celui ci a été ajouté lors de la préparation et sert d’étalon. Les pics
correspondant a I’aluminium sous sa forme métallique ne sont pas visibles, ils sont confondus avec le bruit de
fond. Les pics correspondant au fer sont confondus avec ceux du chrome étant donné que leurs structures et leurs

parametres de mailles sont trés proches'.
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Figure I-2: diffractogrammes de poudres broyées pendant des durées comprises entre 2 heures et 7 heures

Fraction volumique : 21% de chrome

Ces analyses aux rayons X permettent de déterminer les différentes phases en présence, a savoir,

alumine, chrome et oxyde de chrome qui sont les phases majoritaires. Des phases minoritaires ont également été

! Parametres des éléments métalliques

Al cubique faces centrées ~ Fm 3m a=0.40495nm Cr cubique centré Im3m a=0.28840 nm

Fe cubique centré Im3m a=0.28664 nm
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détectées (aluminium et fer, ce dernier étant difficile a distinguer du chrome). La présence d’oxyde de chrome
quel que soit le temps de broyage de la poudre indique que la réaction de réduction n’est pas complete. La
progression de la réaction avec I’augmentation du temps de broyage est visible par une diminution de I’intensité
des pics d’oxyde de chrome avec une augmentation de I’intensité des pics de chrome et d’alumine.

Ces analyses permettent également de montrer que I’alumine n’est pas pure. En effet, les pics
majoritaires de I’alumine ne sont pas exactement aux positions de référence des fiches JCPDS [IC-Al,0;] et des
écarts entre les pics des poudres broyées et ceux des poudres de départ (alumine, oxyde de chrome et chrome)
sont observables. Cette différence de paramétres de mailles et donc de positions des pics de diffraction, peut étre
attribuée au chrome en solution dans I’alumine®. L’alumine présente dans le composite est donc en réalité du
rubis, solution solide d’oxyde d’aluminium et d’oxyde de chrome. Un raisonnement similaire peut étre effectué
pour le chrome en supposant que la phase métallique est une solution chrome-fer ou le fer est minoritaire. Etant
donné la forme des pics (voir figure I-3) et notamment leur largeur, il est possible que la concentration en

chrome de I’alumine ne soit pas homogene.

- o
‘ 1
N i | l Poudre broyée 3 heures
= - | ‘
2 X 'W]# ;.‘f‘ ML i A l{_ g ‘nlv"h?‘ A e ‘«ﬁ g v
5 | Y ! vord [l W 1 i [ 1 S el e e Do
g i ; ' Oxyde de chrome
’ [ 1 |
19,5 | IO WS 4
alumine

chrome

Figure I-3: forme des pics de ’alumine dans les lots de poudres

poudres de départ (chrome, oxyde de chrome et alumine) et poudres broyées

L’examen des spectres de diffraction des rayons X des poudres permet d’en extraire les différents
éléments [riet69], confirmant la présence des phases minoritaires, et d’évaluer les proportions des phases
majoritaires ainsi que leurs variations en fonction du temps de broyage. La figure 1-4 montre 1’évolution de la

fraction massique des phases majoritaires, en fonction du temps de broyage des poudres.

2 Parametres corindon et rubis
Corindon Structure rhomboédrique (RgC) a=0.4758 nm ¢=1.2991 nm (axes hexagonaux)

rubis Structure rhomboédrique (R 3 C) a=0.4884 nm ¢=1.3270 nm
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Figure I-4: évolution de la fraction massique des phases en fonction de temps de broyage des poudres pour une fraction

volumique de chrome égale a 21%
La fraction massique de I’alumine augmente avec le temps de broyage et celle de I’oxyde de chrome

diminue au profit du chrome. Quel que soit le temps de broyage des poudres, il reste les trois phases majoritaires,

et 1' évolution des taux montre une forme de saturation a partir d' une durée de broyage de 5 heures.
A-3 Analyses chimiques

L’analyse aux rayons X ne permettant pas de distinguer et de quantifier correctement les constituants
minoritaires comme le fer ou la structure de ’alumine dans les poudres (corindon ou rubis), des analyses plus

globales ont été faites.

Analyses élémentaires

Le fer n’étant pas présent dans les poudres de départ, sa détection est révélatrice de I’'usure des billes et
des jarres lors du broyage. Des analyses élémentaires sur les diftférents lots de poudres permettent d’évaluer et de
relativiser cette pollution par rapport aux deux sources possibles du fer (billes et jarres), étant données les
différences de composition entre les billes et les jarres. Les résultats de ces analyses sont donnés sur la figure I-5.
D’apres la composition initiale des billes et des jarres, le vanadium provient exclusivement des jarres, le fer et le
carbone proviennent a la fois des billes et des jarres, le chrome provient des poudres de départ mais aussi des
jarres, enfin ’aluminium n’est présent que dans les poudres de départ. Pour les poudres correspondant a 4 heures
de broyage, deux analyses ont été faites pour les éléments majoritaires afin de tester la variabilité en fonction des

échantillons.
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Figure I-5: analyses élémentaires des poudres aprés broyage

Les fractions massiques de I’aluminium, de I’oxygene et du chrome sont sensiblement constantes. Ces
analyses permettent de voir que I’introduction de phases minoritaires est relativement faible : inférieure a 3%
massique. Mais I’évolution du taux de fer et de carbone va dans le sens d’un accroissement avec I’augmentation
du temps de broyage et donc une usure plus importante des billes et des jarres. La forte fraction massique du
vanadium, pour un temps de broyage de trois heures, peut &tre attribuée a une inhomogénéité de la poudre
étudide, la quantité de poudre analysée étant trés faible (quelques microgrammes). Les deux mesures faites pour
deux poudres issues de deux broyages différents montrent une dispersion sur les valeurs bien que celles ci restent
dans un méme intervalle (du fait des incertitudes). Mais, cela laisse envisager qu’il peut y avoir des différences
de composition d’un échantillon a I’autre mais également des hétérogénéités de composition locale.

Malheureusement, ces analyses et les données accessibles aprés le broyage ne permettent pas de
déterminer et de quantifier complétement les différentes origines des phases minoritaires. En effet, a ’issue du
broyage, les seules informations disponibles sont la perte de masse des billes et la masse de poudre récupérée.

Une quantification de I’usure des jarres est compliquée et peu précise et il est difficile de savoir ce qui reste dans
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la poudre non récupérée (collée aux parois des jarres et aux billes soit moins de 5% de la masse totale de poudre
récupérée). De plus, il n’y a pas de corrélation directe entre le temps de.broyage, la masse de poudres récupérées
(poudre non collée, poudre collée sur les parois de la jarre et poudre sur les billes) et I'usure des billes. La figure
I-6 montre la perte de masse des billes ainsi que la masse de poudre récupérée aprés le tamisage (3 100 wm). Sur
un premier ensemble d' expériences, une augmentation de 1’usure des billes avec une forte variation a 6 heures est
observée. En comparant & I’analyse éiémentaire du fer dans la poudre, pour un broyage de 6 heures, la fraction
massique de fer est maximale et correspond a 'usure maximale des billes. 1l existe une évolution paralléle entre
la fraction de fer mesurée et ’usure des billes, ce qui permet d’expliquer I’évolution de la courbe du pourcentage

massique du fer de la figure 1-5 pour des temps de broyage de 6 et 7 heures.
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Figure I-6: évolution de la masse de poudre récupérée et de la perte de masse des billes aprés broyage

Concernant la poudre, la masse récupérée augmente jusqu’a un temps de broyage de 4 heures puis
diminue. Cette quantité est quasiment divisée par 2 pour les temps de broyage de 6 et 7 heures. Néanmoins il
faut souligner que les masses-de poudres récupérées ainsi que 1’usure des billes ne sont pas reproductibles. En
effet, sur.la figure 1-6, pour un temps de broyage de 3 et 4 heures, plusieurs broyages sont représentés. Pour 3
heures de broyage, la masse de poudres varie peu alors que la perte en masse des billes varie beaucoup (de 0.2%
a 1%). En revanche, pour un broyage de 4 heures, un phénomene inverse est observé, ¢’est-a-dire que la perte de
masse des billes est quasiment identique alors que la masse de poudre varie fortement (du simple ou double)
pour les différents broyages. Ainsi pour des broyages qui ont permis de récupérer 90g de poudre, la perte de
masse des billes est équivalente & celle mesurée pour des broyages ayant permis d’obtenir =40 grammes de

poudres composites. L’usure des billes est donc trés variable et non reproductible. .

Spectroscopie Mdssbauer

Afin de mieux caractériser le fer, sous ses différents états d’oxydation, présent dans les poudres, des
analyses en spectroscopie Mossbauer en transmission ont été réalisées sur les poudres en sortie de broyeur pour
différents temps de broyage. La figure I-7 présente les specires typiques de poudre pour des durées de broyage

variables et des fractions volumiques variables (avec une durée de broyage fixe).
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Figure I-7: spectres Mdssbauer de poudres alumine-chrome pour différents temps de broyageet une fraction de chrome de

particules de fer provenant des billes de broyage, celui ci étant magnétique. Les analyses montrént que le fer se
trouve sous différents états : a la fois sous forme métallique et alli€ au chrome, en fonction de sa provenance
(bille ou jarre) mais le fer n’est pas sous forme oxydée. En outre il existe divers composés fer aluminium dans
les poudres composites, ainsi que quelques carbures (quelques %). La proportion de fer alli€ dans une phase fer
chrome ou avec I’aluminium résiduel augmente avec le temps de broyage, mais il reste du fer magnétique
(caractérisé par le sextuplet) quel que soit le temps de broyage. Avec ’augmentation de temps de broyage des

poudres, le taux de fer alli€ passe de 41,2%at a 48,3%at et alors que le taux de fer non alli€ passe de 58,3%at a
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Le pic central est caractéristique du fer alli€ au chrome et le sextuplet de pics est caractéristique des

51,7%at.

21% (a) pour différentes fractions de chrome et un temps de broyage de 4 heures( b).

A-4 Analyse granulométrique

La granulométrie des différents lots de poudres a été mesurée par un granulometre laser en fonction du

temps de broyage (figure 1-8). Les résultats sont donnés dans le tableau I-1.
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Figure I-8: évolution de la granulométrie des poudres en fonction du temps de broyage

En analysant les positions des maxima des courbes, une diminution générale de la taille des particules avec un
minimum situé aux alentours de 4 heures de broyage est observée. 11 existe une forte variation de la taille des

particules entre 2 et 3 heures. Les poudres broyées pendant 7 heures n’ont pas été analysées.

dio dos dso dys dyy
2 heures 4,268 12,85 35,66 64,88 87,38
3 heures 2,748 8,477 26,12 53,55 83,75
4 heures 2,425 7,483 22,67 47,25 73,35
5 heures 2,362 7,674 23,98 48,30 74,41
6 heures 2,223 7,765 25,45 48,09 69,17

Tableau I-1 : Taille des particules (en microns) de poudre pour différents temps de broyage et pourcentage par rapport au

total (d, signifie que n% des particules ont une taille inférieure & d)

Conclusion de ' étude des poudres alumine chrome

Les diverses analyses réalisées sur les poudres alumine-chrome ont permis de mettre en évidence que la
réaction d’oxydation de ’aluminium et la réduction de I’oxyde de chrome n’est pas compléte, méme avec un
nombre important de cycles de broyage (broyage + repos). De plus, ces analyses ont permis de mettre en
évidence !’introduction dans les poudres de phases minoritaires par les éléments de broyage (billes et jarres).
Ceci impliquant des évolutions de la composition chimique du composite au cours du broyage. 11 a également été
observé que la présence des phases minoritaires est peu reproductible.

La poudre brute, a la sortie des broyeurs est, méme pour les poudres de laboratoire, rarement utilisable
directement. De plus, les poudres ont un aspect et un comportement trés différent en fonction des conditions
expérimentales. du procédé d' élaboration, que ce soit la taille, la morphol&gie. Il existe également des
modifications de la morphologie des poudres puisque pour la récupération, i! est possible d' utiliser des adjuvants

organiques. Ces adjuvants peuvent également &tre une source de pollution des poudres.

23



Chapitre 1: Elaboration et caractérisation des cermets Alumine/Chrome

Etant donnée la faible reproductibilité de la composition des poudres (éléments résiduels, taux des
phases majoritaires), il est difficile de caractériser ’ensemble des échantillons par des valeurs uniques. 11 est
donc nécessaire de considérer chaque échantillon comme un cas particulier dont les paramétres sont proches des

paramétres moyens de I’ensemble, rappelés ci dessous.

Parametres moyens des phases dans les composites alumine chrome (broyés 4 heures) :

Chrome (15 % 3)% massique a=2943 A+0.019
Alumine (49 * 5)% massique . a=4759 A+0.008 c=13.013 A+0.012
Oxyde chrome (34 £+ 4)% massique ! a=4.961 A£0.003 c=13.595 A £0.005

Composition en phases minoritaires

Fer . (2 £ 1)% massique

24



Chapitre 1: Elaboration et caractérisation des cermets Alumine/Chrome

B - Etude du composite densifié
B-1 Frittage : densification du composite

Les échantillons que nous étudions sont consolidés par pressage a chaud des poudres seches ni

désagglomérées ni classées selon la procédure suivante :

18 grammes de poudre sont introduits dans une matrice de graphite de diamétre 30 mm, chemisée avec
du papier graphite (épaisseur 0.2mm).
Le pressage uni-axial a chaud, réalisé sous vide secondaire selon le cycle de la figure 1-9, donne des

pastilles d'environ Smm d'épaisseur.

Température

TCOt

Charge

1450°C

/30 MPa k
850°C \

30 60 90 120 Temps (min)

Figure I-9: cycle de température et de pression

Densité des composites

Des mesures de densité utilisant la méthode de la poussée d’ Archimede ont été faites pour un composite

fritté contenant 21% volumique de chrome, les résultats sont donnés sur la figure I-10.
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Temps de hroyage des poudres (h)

Figure I-10: mesures de densité des cermets frittés
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La variation de la densité en fonction du temps de broyage est relativement faible (minimum 4,42,
maximum 4,53). La valeur théorique d’un composite contenant 21% volumique de chrome est 4,56 (en
considérant I’alumine pure et le chrome pur). Toutes les mesures donnent une valeur inférieure en raison des
porosités et de la différence de composition chimique dans le composite réel. Par rapport a la valeur théorique, il
est possible d’évaluer le taux de porosité qui est inférieur a 3%. La porosité a également été mesurée par analyse
d' images, la résolution du M.E.B. étant suffisante pour distinguer I' alumine, le chrome et les porosités des
composites. La comparaison des résultats concernant le taux de porosité est donnée figure I-11. La variation du
taux de porosité est similaire par les deux méthodes (analyses d’images et poussée d’Archimede) sauf pour un
temps de broyage de 4 heures.

L’analyse d’image ne permet pas de refléter I’évolution exacte de la porosité en fonction du temps de
broyage des poudres, mais elle permet d' obtenir un ordre de grandeur de ce taux. En effet, I’analyse d’image
représente une analyse locale de la microstructure et est par conséquent sensible a la statistique, alors que la

poussée d’Archimede est une mesure moyenne sur I’ensemble du composite.

4%

3% A

% de porosité
n
®

1% 1

0% T v

4 5
Temps de broyage (en heure)

—*— Poussée d'Archiméde -8 Analyses d'images

Figure I-11: Comparaison des méthodes de mesures du taux de porosité
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Figure I-12: évolution de la densité avec la fraction volumique de chrome
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L’évolution de la densité avec la fraction volumique de chrome, présentée sur la figure I-12, montre que
la densité est proche (voire au-dessus) de la densité théorique, en raison de la présence de fer dans ces
composites qui représente un volume de la phase métallique plus important que dans le cas des fortes fractions
volumiques. C' est pourquoi il est plus fréquent d' avoir des densités supérieures a la densité théorique pour les

faibles fractions volumiques de chrome.
B-2 Nature des constituants et composition chimique

B-2.1 Diffraction des rayons X

Comme précédemment sur les poudres, la diffraction des rayons X est utilisée pour distinguer les
différentes phases en présence, suivre I’évolution de la réaction de réduction de I’oxyde de chrome au cours du
temps et déterminer ’influence de I’ajout de phases minoritaires. La figure I-13 regroupe quelques uns des
diffractogrammes obtenus sur les composites denses. Les pics marqués sont ceux du chrome et ceux

correspondant a une phase minoritaire AlgsCry4, les autres correspondent a 1’alumine.

2 +7h

g , | WWWVW,\.«’MWM__(,h io
—

=

= W’W Mﬁwmm—- 5h

¢ chrome A ALCr, 26

Figure I-13: diffractogrammes de composites denses, a partir de poudres broyées entre 2 heures et 7 heures (les pics non

indexés correspondent a l'alumine)

Des analyses aux rayons X ont permis de montrer que le composite, sous sa forme dense, est constitué
d’alumine, plus ou moins enrichie en chrome, et de chrome principalement. L’oxyde de chrome a totalement
disparu, quel que soit le temps de broyage, la réaction s’est achevée lors du frittage. Les phases minoritaires
comme le fer ou I’aluminium ne sont plus détectables, les pics correspondant au fer étant confondus avec ceux
du chrome (structure cubique centrée et parametres de mailles trés proches). Pour les temps de broyage trés
longs (6 et 7 heures), une nouvelle phase constituée d’aluminium et de chrome, identifiée comme étant une
structure proche de AlgCryy est détectable [IC-AICr]. Les différents diffractogrammes montrent qu’il y a peu
d’évolution de I’intensité des pics d’alumine ou de chrome contrairement aux diffractogrammes réalisés sur les

poudres.
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Une analyse de type Rietveld [riet69] ne permet pas de mettre en évidence les hétérogénéités de
concentration en oxyde de chrome de I’alumine, car I’introduction des autres phases (chrome, fer, etc.) et
I’affinement des parametres entrainent des problemes de convergence des calculs, ne permettant pas d’utiliser les
différentes compositions de I’alumine (plus ou moins enrichie en oxyde de chrome) en méme temps. Par contre
I’existence d' hétérogénéités de composition de I’alumine a pu étre mise en évidence par un recuit des poudres a
la sortie du broyeur. La figure I-14 montre le diffractogramme d’une poudre (Alumine chrome 21% volumique)
recuite & 1400°C pendant une heure. Le recuit a deux objectifs : le premier est de terminer la réaction de
réduction de I' oxyde de chrome et le second de relaxer les contraintes dans les poudres. La figure I-14 montre
que tous les pics de I’alumine sont en fait la superposition de deux pics, les différences de parametres de mailles
conduisant a une telle distinction des pics peuvent étre mises en relation avec la concentration en oxyde de

chrome dans I’alumine comprise entre 0 et 5%.

2

intensité

s0 0 7 s0 w0 1

i &
@ Chrome 2-Theta - Scale

Figure I-14diffractogramme d’une poudre (Al;O; Cr 21% volumique) recuit a 1400°C (1 heure)

Phases minoritaires par diffraction des rayons X

A partir des parametres de maille des poudres les plus fines, une estimation de la composition peut étre
faite. Une loi de Végard est utilisée entre les parameétres de maille du chrome et du fer et il est possible de
déterminer le pourcentage massique de fer dans la phase chrome (par rapport au chrome uniquement) :
AL Oz-Cr 9% contient 7.35 % de fer

ALO;-Cr 5% contient 11.60 % de fer
Pour les autres échantillons, le parametre de maille du chrome est supérieur a celui du chrome pur, la loi de
Vegard n’est donc plus applicable. Le pourcentage de fer déterminé par cette méthode est supérieur a celui
déterminé par les analyses élémentaires (voir partie A), pour I’échantillon contenant 9% de chrome, ce

pourcentage est doublé par la détermination de la loi de Végard.
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De maniere analogue, il est possible de déterminer le pourcentage d’oxyde de chrome dissout dans I’alumine. Le
tableau I-2 donne les résultats du calcul du taux d’oxyde de chrome dans I’alumine en prenant en compte les

paramétres a ou ¢ de I’oxyde de chrome® dans les échantillons massifs.

Echantillon % de Cr,0, % de Cry,0, Moyenne
a partir du parametre a a partir du parametre ¢
ALO;-Cr5 % 2,5 % 23 % 2,4 %
ALO;-Cr9 % 3.4 % 33% 33 %
ALO;-Cr21 % 3.2 % 2,6 % 2,9 %
AlL,O3—Cr 36 % (1) 5,6 % 4,7 % 5,2 %
Al,05 - Cr 36 % (1I) 9,8 % 8.9 % 9.3 %

Tableau I-2 : évaluation du pourcentage d’oxyde de chrome dissout dans I’alumine, en fonction des écarts de paramétres de

maille (pourcentage massique)

Une autre méthode pour la détermination du pourcentage de chrome dans I’alumine consiste a analyser
les diffractogrammes des poudres et des échantillons massifs. A partir des écarts entre les diffractogrammes
expérimentaux et des diffractogrammes calculés pour des fractions de chrome connues, le pourcentage de

chrome dissout dans I’alumine peut étre estimé.

Echantillon % massique de Chrome dans I’alumine
Poudre Echantillon Massif
ALO;-Cr5 % 0,6 % -
ALO;-Cr9 % 3,7 % 3.8 %
ALO;-Cr21 % 7.2 % 3.8%
ALO;-Cr 36 % (I) 11,9 % 7,1 %
ALO; - Cr 36 % (1I) 17,8 % 83 %

Tableau I-3 : évaluation du pourcentage massique d’oxyde de chrome dissout dans I’alumine, a partir des paramétres de

mailles calculés

Des écarts entre les poudres et les échantillons massifs sont observés d’une part a cause des contraintes
résiduelles existant dans les massifs et d’autre part en raison des différents traitements effectués pour obtenir les
poudres. En effet des échantillons massifs sont broyés puis passés dans des bains d’acide pour dissoudre une
partie du chrome massif et faciliter la mise en poudre, diminuant la fraction massique de chrome métallique.

Ainsi dans les poudres, la fraction massique de chrome dissout dans I’alumine apparait plus importante.

B-2-2 Fluorescence
La diffraction des rayons X ne permet pas d’analyser tous les constituants phase par phase. Par

exemple, les mesures donnant la fraction volumique de chrome ne permettent pas de distinguer le chrome sous

* Rappels : Cr,05 Structure Rhomboédrique R3C;a=049588 nm ;¢ = 1,35942 nm
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sa forme métallique, correspondant aux particules, et le chrome ionique **Cr qui correspond a I’oxyde de chrome
dissout dans I’alumine.

Une autre technique a donc été utilisée pour déterminer la fraction d' oxyde de chrome dissout, elle est
fondée sur la fluorescence de I’alumine. L’analyse repose sur 1’observation des spectres de fluorescence des raies
R1 et R2 du rubis a la suite d’une excitation laser (YAG doublé 532nm). [MA93]. Les résultats présentés dans le
tableau I-4 ont été€ obtenus sur des échantillons massifs. La technique utilisée pour les quantifications étant en
cours de développement, il n' a pas été possible de pratiquer des mesures sur des poudres, a cause d' un signal trop
faible, qui auraient permis d' affiner les valeurs et notamment d' €liminer les effets des contraintes résiduelles qui

perturbent les mesures.

échantillons 5%Cr 9%Cr 21%Cr 36%Crl 36%Crll
%Cr dans Al,O4 2,1% 3,4% 2,6% 4,3% 5.4%

Tableau 1-4 : pourcentage massique de chrome dans I’alumine, mesuré par fluorescence sur des échantillons massifs

Les pourcentages massiques de chrome en solution dans I’alumine, mesurés par fluorescence,

augmentent avec I’augmentation de la fraction volumique globale de chrome dans le composite. 11 est difficile de

conclure précisément, pour les fortes concentrations d' oxyde de chrome dans I' alumine [Marg02]. Pour le
moment, seuls des tests pour des concentrations inférieures a 2% atomique ont été validés (soit 1% massique).
Le pourcentage de chrome dissout dans I’alumine est en bon accord sur le massif avec les mesures réalisées, sur

des grains d’alumine, par la méthode de la fluorescence, malgré les limitations de cette technique.

B-2.3 Analyses chimiques

a- Analyse chimique locale

Des analyses a la microsonde de Castaing ont été réalisées sur les composites denses, dont les temps de
broyage de poudre sont compris entre 2 et 6 heures. Une analyse quantitative précise des différents constituants
n’est pas possible en raison de la taille de la sonde (environ 1um®) par rapport 2 la taille caractéristique de la
microstructure qui sont du méme ordre de grandeur. Ceci se traduit par de fortes oscillations sur les profils de
composition (comme sur la figure I-15) qui présente des profils de compositions traversant certaines particules).
Ces oscillations existent quel que soit le temps de broyage des poudres, la taille caractéristique de la
microstructure (distance interparticulaire, taille de grains de I’alumine) étant du méme ordre de grandeur quel
que soit le temps de broyage, comme nous le verrons ultérieurement (C2.2).
Ainsi, seules les plus grosses particules métalliques (probablement issues de 1’usure des billes et des jarres) ont
été analysées, ainsi que leur environnement direct. Pour chaque temps de broyage, plusieurs particules ont été
choisies selon un critére de taille. Cette taille devait étre suffisamment grande pour que le faisceau fasse
plusieurs mesures dans le métal. Ainsi les particules analysées ont une surface au moins supérieure a 10um?.
Mais comme la fraction de métal (Fer + Chrome) n’atteint pas toujours 100%, cela signifie qu’une partie de la
matrice a été analysée et donc le résultat n’est que qualitatif (voir figure I-16). M&me en prenant en compte les
autres €léments connus (aluminium, oxygene, etc.) le résultat oscille autour de 100% et est généralement

situé entre 96 et 104%.
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Figure I-15: profil de composition traversant certaines grosse particules de chrome

mFer
BChrome

% massique

% massiquo

Figure I-16: réparition du fer dans les grosses particules métalliques

La teneur en fer de ces particules augmente avec le temps de broyage. De plus, I’absence de fer dans la
matrice indique qu’il n’est présent que dans la phase métallique alors que le chrome est lui présent aussi dans la
matrice, sous deux formes I' une en solution dans I' alumine, I' autre sous forme de petites particules. De plus, les
mesures du taux de fer dans les particules de grande taille montrent une inhomogénéité du fer puisque le taux de
fer varie localement de 0 a 50% en masse. Ainsi, les petites particules métalliques semblent étre exclusivement
constituées de chrome, et le fer est principalement localisé dans les plus grosses particules. Lors de ces analyses,

les éléments vanadium et Molybdeéne, provenant des jarres n’ont pu étre détectés.
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b- Analyse élémentaires sur les échantillons massifs

Pour mieux analyser la contamination, comme dans le cas des poudres, des analyses élémentaires ont
été faites. Pour cette série, ce n’est pas le temps de broyage qui a été pris en compte mais la teneur volumique
attendue en chrome (voir figure I-17). Les éléments analysés sont le chrome, le fer et I’aluminium pour

I’ensemble de leurs états d’oxydation possibles.

50%
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30% 1

20%

Pourcentage massique

10% 1

I I I
I 1
0% ; ; ; ; : : i
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Fraction volumique de chrome
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Figure I-17: analyses élémentaires des composites massifs.

Le fer, comme dans le cas des poudres précédemment analysées, est présent en faible quantité. I
représente environ 3% de la masse totale, quelle que soit la teneur en chrome de I’échantillon. La fraction
massique de chrome correspond bien au pourcentage de départ et parallelement a I’augmentation de la fraction

de chrome, la fraction d’aluminium et donc d’alumine diminue.

c- Spectroscopie Mdssbauer
Comme pour les poudres, des analyses en spectroscopie Mossbauer en transmission ont été réalisées sur
des échantillons massifs de composite. La figure I-18 présente un spectre typique réalisé sur un composite

obtenu a partir d’une poudre broyée (4) heures.
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Figure I-18: spectre Missbauer d’un composite massif alumine-chrome broyé 4 heures

contenant 21% volumique de chrome

Le spectre ne présente plus qu’un pic central, le fer est donc combiné avec le chrome, les autres états du
fer ont disparu lors du frittage. Les particules métalliques du composite sont donc constituées, au moins pour

certaines d’entre elles, d’une solution solide chrome-fer.

C — Microstructure : observations et analyses quantitatives

C-1 Présentation d’ensemble des microstructures

Préparation des échantillons pour I’observation au MEB

Les composites, une fois densifiés, sont débarrassés de I’enveloppe de carbone par polissage mécanique
puis découpés a I’aide d’une micro-trongonneuse (Struers Labopo). Dans la majorité des cas, les échantillons
sont enrobés dans une résine a chaud pour une meilleure tenue lors du polissage. Le polissage mécanique est

réalisé grace a des disques et des poudres diamantées de différentes tailles (250, 20, 6, 3 et 1um).

C-1.1 Evolution de la microstructure en fonction du temps de broyage.

A partir des lots de poudres qui ont été caractérisées dans la partie A, des composites denses ont été
élaborés en gardant la méme procédure pour chacun d’entre eux. La figure 1-19 présente des microstructures de

composites Al,O3-Cr 21% pour des temps de broyage allant de 2 a 7 heures.
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Figure I-19: image de microscopie électroniquea balayage illustrant I'évolution de la microstructure des composites en

fonction du temps de broyage

L’observation des microstructures pour les faibles temps de broyage indique une répartition hétérogeéne
des tailles de particules, ainsi qu’une plus forte proportion de porosité. Avec ’augmentation du temps de
broyage, la distribution des tailles de particules apparait plus homogene avec une réduction de la proportion de
porosité. Ces deux points sont développés dans la suite. Les observations des microstructures mettent en
évidence une grande diversité de formes et de tailles des particules métalliques. De fagon a mieux apprécier cette
diversité de tailles des particules, la figure 1-20 présente des images M.E.B. pour différents grossissements
autour d’une méme particule métallique. On note que les tailles s’échelonnent d’une longueur maximale de
20um (voire d' avantage) jusqu’a quelques dizaines de nanométres. De plus, les différentes classes de taille sont

réparties aléatoirement, ainsi les plus petites particules de chrome cdtoient les plus grosses.
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Figure 1-20: diversité de tailles de particules dans les composites.

C-1.2 Evolution de la microstructure avec la fraction volumique

Plusieurs composites denses contenant diverses fractions volumiques de chrome ont été élaborés afin
d’étudier les effets de la teneur en chrome sur la microstructure. La figure 1-21 présente les microstructures

correspondantes.

Figure I-21: image de microscopie électronique a balayage pour des composites comportant diverses fractions volumiques

de chrome pour un temps de broyage de 4 heures

La microscopie électronique permet de révéler que les composites alumine chrome présentent une forte
proportion de porosité lorsque la fraction de chrome est faible. Les échantillons a 21% contiennent
qualitativement le moins de porosité. Pour les fractions faibles, les particules métalliques ont une forme
globalement circulaire, la régularité de forme des particules diminuant avec ’augmentation de la quantité de

chrome. L’augmentation de la teneur en chrome implique une augmentation des contacts entre particules et la
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phase métallique se trouve connectée pour les fractions les plus €levées, ceci ayant été mis en évidence par J.L.

Guichard [Guic98b] par des essais de conductivité électrique sur les cermets alumine chrome et alumine fer.

Remarque : L’analyse des images de microscopie €lectronique a balayage a faible grossissement, a montré une
tendance des grosses particules métalliques a s’aplatir dans la direction perpendiculaire au chargement, ceci est

visible sur les particules de grande taille et a faible grossissement, comme I' illustre la figure 1-22

Direction de pressage

Direction de pressage

Figure I-22: image de microscopie électronique a balayage a faible grossissement, influence de la direction de pressage sur

orientation des particules métalliques de grande taille

Ces observations ont également permis de mettre en évidence plusieurs échelles de taille ainsi qu’une
trés grande variabilité de forme (circulaire, concave, convexe, ...).

D’autres parametres d’élaboration (mélange de poudres issues de divers broyages) permettent de
modifier la microstructure. La figure 1-23 présente quelques exemples illustrant, pour une fraction volumique en

chrome de 36%, la variété des microstructures pouvant étre produites.

Figure I-23: microstructures de composite contenant 36% volumique de chrome type Il

(élaborés a partir de plusieurs poudres issus de broyages différents)
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Taille de grains de l'alumine

Les observations faites a partir des images de microscopie électronique a balayage, ont permis de
déterminer la taille de grain de l'alumine. Pour cela, des échantillons de cermets contenant diverses fractions
volumiques de chrome ont été recuits sous vide secondaire a des températures entre 1000 et 1100°C pour révéler
la microstructure de l'alumine et plus particulierement les joints de grains. Aprés recuit, I'observation des
surfaces est fortement perturbée par la présence des particules métalliques, d'une part par leur grand nombre et
d'autre part par leur évolution lors du recuit. Il est donc difficile d'observer correctement un grand nombre de
grains d'alumine permettant de faire une analyse systématique et donc des mesures statistiquement satisfaisantes.
Toutefois, par des analyses locales, la taille de grain de I'alumine a pu étre estimée et vérifiée en différents points
de la microstructure pour I'ensemble des composites.

Dans les cermets alumine, pour des fractions volumiques de métal comprises entre 9 et 36%, la taille de
grain de I'alumine est de l'ordre de Ium. Cette taille est suffisamment faible pour pouvoir considérer la matrice

comme isotrope sans risque de microfissuration [ZimmO1]
C-2 Taille et forme des particules métalliques

C-2.1 Fraction surfacique/volumique

A T'aide du logiciel d’analyse d’image Aphelion [aphel00], la fraction de surface occupée par les
particules métalliques a été estimée. Dans ce but, les images de microstructures observées au M.E.B. sont
seuillées pour différencier les particules métalliques de la matrice (grice au fort contraste entre I’alumine et de
chrome, Les particules apparaissent avec des niveaux de gris élevés sur ces images). Etant donnée la bonne
résolution du M.E.B. il est également possible de distinguer les porosités de la matrice et donc d’en analyser la
fraction. Apres traitement d’un nombre d’images statistiquement représentatif, le logiciel Aphelion restitue la
proportion de "pixels" correspondant a une catégorie de niveaux de gris ce qui peut aisément étre transformé en
fraction surfacique de métal ou de porosité. Les pourcentages surfaciques ainsi mesurés peuvent étre comparés
aux pourcentages volumiques des composites, les deux valeurs étant égales en moyenne pour un grand nombre
d'images.

Ce processus a permis de déterminer la fraction surfacique de phase métallique aprés frittage. Les
résultats présentés ci-dessous (voir figure 1-24) concernent un composite contenant 21% volumique de chrome.
Cette fraction est, en général, supérieure au 21% attendu. Cette surestimation de la fraction volumique de métal
est due aux conditions d’observations et d’analyse des échantillons. En effet, le contraste des phases telles
qu’elles sont pergues au MEB dépend de la préparation des échantillons mais également de leur contenu
(fraction métallique, porosité, etc). De plus, les conditions d’analyses sont également trés sensibles dans le cas
des échantillons alumine-chrome. Par exemple pour obtenir un bon contraste, la tension accélératrice doit étre
relativement €levée et cela entraine que des particules situées sous la surface sont également révélées. Sur la
figure 1-24, la variation en fonction du niveau de seuil est reportée et ne présente pas de palier qui permettrait
une bonne distinction des phases alumine et chrome. La valeur de seuil entre I’alumine et le chrome dépend donc

de I’observateur et de 1’échantillon.
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Pour une méme valeur de seuil, la fraction surfacique de métal augmente légérement avec le temps de
broyage, la fraction surfacique des porosités (porosités réelles + grains d’alumine déchaussés) diminue avec un

minimum a 6 heures de broyage et reste inférieure a 3% quel que soit le temps de broyage des poudres.
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Figure I-24: fraction surfacique mesurée par analyse d’images a partir de photographie M.E.B.
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C-2.2 taille des particules métalliques

Principe de la mesure des surfaces de particules par analyse d’images
Le logiciel d’analyse d’image permet de reconnaitre chacune des particules présente sur I’image, aprés
seuillage de celle-ci et de calculer la taille en pixels de chacune de ces particules. Comme les dimensions en

pixels et en microns de I’image sont connues, la taille des particules métalliques peut donc étre mesurée.

Les mesures de la taille mettent en évidence une grande diversité de tailles, la surface des particules
étant échelonnée de 0,1 um? jusqu’a 100um’, en moyenne. Les résultats des mesures (regroupées par intervalles
de tailles) sont présentés sur la figure 1-25. Cette figure présente un nombre limité de classes pour augmenter sa
lisibilité, mais I' analyse a porté sur un nombre de classes plus important.

La répartition en taille des particules permet de voir que les temps de broyage courts (2-3h) ainsi que les temps
longs (6-7 heures) sont propices a la formation de grosses particules métalliques. De plus, un temps court (3h)
permet également d’obtenir des particules de métal ayant une surface faible, les histogrammes montrent que le
temps de 3 heures est le plus représenté dans la gamme 0-0,3 um?. Pour les temps intermédiaires (4 et 5 heures),
on observe un comportement semblable, la surface des particules évoluant de fagon similaire avec une plus forte
proportion de petites particules pour un temps de broyage de 5 heures par rapport 2 un broyage de 4 heures. Mais
pour des poudres broyées 4 heures puis frittées, la proportion de particules dont la surface est entre | et 2 pm? est

plus importante que pour une poudre broyée 5 heures.
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La distribution de taille des

particules métalliques ne présente pas de différences tres significatives en

fonction du temps de broyage, les niveaux des histogrammes sont équivalents. En revanche, pour des composites

présentant des fractions volumiques de chrome différentes, les distributions de taille peuvent &tre trés diverses,

comme illustré sur la figure 1-26.
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Figure 1-26: distributions de taille pour diverses fractions volumiques de chrome.

Les échantillons élaborés par la méthode "standard" correspondent a 4 cycles de broyage, le composite

36% (11) étant la résultante de mélange de poudres issues de broyages différents. Pour les composites contenant 9

ou 36% de chrome, la taille des particules est plus importante alors que pour le composite contenant 21%, le

majorité des particules est dans les classes de taille intermédiaires. Pour les composites avec 36% de chrome, en

controlant le mode de broyage, il est

(11), une préférence pour les classes

possible d’obtenir des microstructures treés diverses. En effet, pour le 36%

de taille supérieure a 200 um? est observée alors que dans le 36% (1), la
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majorité des particules ont une taille inférieure. Ces différences dans la répartition en taille des particules sont

uniquement dues au mode de broyage.

C-2.3 Facteur de forme des particules métalliques

Principe de la mesure du facteur de forme
Comme précédemment, le logiciel Aphelion reconnait chacune des particules et mesure I'écart entre la

forme de la particule et un cercle. Le facteur de forme est calculé par la relation :

. 4
facteur de forme = —li—rf— (=1 pour un cercle)

S : surface de la particule

P : périmetre de la particule

L’étude du facteur de forme des particules (voir figure I-27) montre que des temps de broyage courts
favorisent un facteur de forme plus élevé. Ce facteur de forme doit étre relativisé : les observations sont faites en
microscopie €lectronique a balayage, la détermination du facteur de forme étant donc réalisée sur des objets 2D
qui sont des coupes d’objets 3D. Cependant, on peut admettre qu' une évolution du paramétre 2D rend

qualitativement compte d' une tendance similaire en volume.
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Figure I-27: pourcentage de particules par tranche de facteur de forme

Le facteur de forme des particules métalliques montre que les plus petites d' entre elles présentent le plus
de formes convexes, mais ceci est a pondérer par la limite de détection du microscope et la résolution de
I’analyseur d’image. Les particules présentant des facteurs de forme plus importants sont les plus nombreuses.
Toutefois, il existe une tendance a une augmentation du facteur de forme pour une méme classe avec

I’augmentation du temps de broyage.
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Comme pour la distribution de tailles, les trés grosses particules ne sont pas prises en compte, mais étant
donné I’écrasement des particules de grande taille (perpendiculairement a la direction de pressage), le facteur de

forme de ces particules est faible.

C-3 Connexité de la microstructure

C-3.1 Connexité 2D

En utilisant les images de microscopie électronique a balayage la connexité des particules métalliques
peut étre déterminée. Cette étude a été menée a I' aide du logiciel Aphelion [aphe00]. Le principe consiste a
distinguer les particules métalliques de la matrice dans une image en seuillant celle ci par rapport a leur niveau
de gris. Ensuite le logiciel détermine le nombre de particules dans I’image ainsi que le nombre de trous dans les
particules (en fait de I' alumine). La connexité (ou nombre d’Euler) est alors égale a

N = nombre de particules — nombre de trous
Si les particules ne comportent pas de trous, le nombre d’Euler est alors égal a la densité de particules par unité
de surface.

La figure 1-28 regroupe les résultats de détermination de la densité de particules en fonction du temps de
broyage des poudres ayant servi a I’élaboration des composites denses et la figure 1-29 représente I’évolution de
la densité de particules en fonction de la fraction surfacique de chrome mesurée. La densité surfacique est un

indicateur de I’augmentation du nombre de particules.
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Figure 1-28: évolution de la densité de particule en fonction de temps de broyage des poudres

échantillons contenant 21% volumique de chrome
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Figure 1-29: évolution de la densité de particule en fonction de la fraction surfacique de chrome

La densité de particules augmente en méme temps que le temps de broyage des poudres, ce qui indique
une diminution de la taille de celles-ci, comme cela a déja été observé auparavant (figure 1-25 & figure 1-19). La
diminution de la connexité avec ’augmentation de la fraction surfacique de chrome indique que les particules
sont de moins en moins isolées dans I’ensemble de la microstructure. La densité de particules diminue avec
I'" augmentation de la fraction volumique, donc les particules de chrome ont des tailles de plus en plus importantes
et celles-ci sont connectées entre elles. Les images de microscopie électronique a balayage reflétent d’ailleurs cet
effet (figure I-21). Pour les faibles densités, les particules sont isolées, il existe peu d’interaction entre elles alors
que pour les fortes fractions surfaciques de chrome, I’interaction entre particules devient de plus en plus forte. La
variation de la densité de particules avec la faction volumique implique que pour les faibles fractions, il y aura
peu d' interaction entre les particules alors que pour les fortes fractions, I' influence des particules sur leurs
voisines sera plus importante, les champs de contraintes seront donc modifiés, I' évolution des fissures au

voisinage de ces particules en sera également perturbée.

C-3.2 microtomographie X

La microtomographie X [Mair99, baboO1, buff95] permet de reconstruire le volume analysé en 3D. la
technique est basée sur I' acquisition d' un grand nombre de radiographies d' absorption par rayon X a travers
1" échantillon au moyen d' une caméra CCD. Entre chaque radiographie, I' échantillon est tourné pour étre vu sous
un angle différent par le détecteur. L' ensemble des radiographies est ensuite traité numériquement pour
reconstruire une carte tridimensionnelle des coefficients d' absorption aux rayons X de I' échantillon donnant
indirectement une image de la microstructure. Les expériences ont ét€ réalisées sur la ligne ID19 de I' E.S.R.F. a
Grenoble avec une résolution de Ium.

Le principe du stockage des informations repose sur le découpage du volume analysé en domaines de
Imicron®, & chacun de ces domaines correspond un niveau de gris. Lorsque le niveau de gris, permettant de
distinguer les deux phases, pour le matériau a été fixé, il est possible d’attribuer chaque cube, de 1 micron

d’aréte, formant I’ensemble du volume & une phase ou une autre en fonction de son niveau de gris.
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Un échantillon de cermet contenant 21% volumique de chrome, de taille 1x1x10 mm* a été utilisé pour
réaliser des images de tomographie. Le volume global ayant été reconstruit a une taille de 400x800x151um®.
Des images du volume reconstruit et de quelques particules de chrome issues de ce volume sont présentées sur la

figure 1-30.

Figure I-30: images issues de la tomographie X

volume global (800x400x151um’) (b) particule de chrome (27x37x15um’) (¢) ensemble de petites particules de chrome

(61x81x151um’) (d) particule de chrome (30x30x49um’)

Les figures ci-dessus permettent de se faire une idée globale de la forme et de la répartition des
particules de chrome dans le volume. Malheureusement, la résolution des images de tomographie est de lum ce
qui est supérieur a la majorité des tailles de particules (figure 1-25) ce qui implique que de nombreuses particules
de chrome ne sont pas visibles car elles sont confondues avec la matrice. Par conséquent les images ci-dessus ne
représentent que les particules dont la taille est supérieure au micron. Ceci est visible sur I’évolution de la

fraction volumique de chrome en fonction du niveau de seuil (figure I-31). Le niveau de seuil utilisé pour
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représenter les particules de la figure 1-30 correspond a une fraction volumique de 5 a 10% inféricure au 21%
attendu. Donc avec une résolution de 1um, entre 5 et 10% du volume des particules de chrome sont perdus. Ce
seuil n’a pas été sélectionné a une valeur plus élevée car les représentations pour ces seuils ne correspondent pas
a la microstructure attendue (figure 1-21) avec une structure organisée en filaments. Le seuil correspond a la
valeur du niveau de gris (compris entre 0 et 255) pour laquelle tous les voxels ayant un niveau de gris égal ou
supérieur au seuil sont considérés comme étant du chrome et tous les voxels ayant un niveau de gris inférieur au

seuil sont attribués a la phase alumine.
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Figure I-31: évolution de la fraction de chrome en fonction du niveau de seuil pour les données issues de la tomographie X

Cette figure montre qu’il faut atteindre une certaine valeur du seuil pour voir une évolution de la
fraction de chrome. Pour une valeur de seuil inférieure a 70, la fraction de chrome est 100% ce qui permet de
vérifier le fait que la phase alumine est une moyenne entre I’alumine (enrichie en chrome) et les petites
particules de chrome (inférieure 2 1um*). Au-dela de 70, la fraction de chrome mesurée diminue rapidement
pour atteindre une asymptote qui dépend de la taille des particules de chrome dans le volume considéré. Ainsi
pour le volume contenant uniquement des petites particules de chrome, la fraction de chrome déterminée au fort
niveau de seuil est plus faible que dans le cas ol le volume contiendrait une grosse particule de chrome, ceci est

dii a une érosion des bords des particules, plus marquée sur les particules de petites tailles.

C-3.3 Connexité de la microstructure 3D

A partir des images de tomographie X, il est possible de mesurer la connexité des particules, afin de
vérifier quelle phase englobe I’autre. Pour cela, I’approche de Jernot & Al [JernO1], décrite dans I' annexe 1, est
utilisée. Ce principe a été appliqué aux différents volumes extraits du volume global. Les résultats de mesures de
N;, nombre de connexité en 3D, sont présentés sur la figure 1-32. Ces mesures ont été réalisées en faisant varier

le niveau de seuil.
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Figure I-33: illustration de I’évolution des particules

niveau de seuil bas, quelques zones convexes se dessinent
niveau de seuil intermédiaire, la structure est filamentaire, entiérement connectée

niveau de seuil haut, les particules, de forme convexe, se distinguent.

Pour les niveaux de seuils bas, quelle que soit la sélection, il n’y a pas de variation de N; en raison de la
moyenne faite sur les trés petites particules (<Ipm®). Avec I’augmentation du niveau de seuil (entre 70 et 100),
une augmentation de Nj est constatée (zone 1), signifiant que quelques zones du volume sont déconnectées de
I’ensemble, voir la figure 1-33a) pour une illustration. Au-dela d’un niveau de seuil égal a 100, Ny passe par des
valeurs négatives (zone 2). La mesure d’une connexité négative correspond a une structure filamentaire (figure I-
33b) entierement connectée ne permettant pas de distinguer les différentes particules formant la microstructure.
Lorsque le niveau de seuil dépasse 150 (zone 3), la microstructure n’est plus connectée (figure 1-33c), les
différents objets formant cette microstructure peuvent donc étre différenciés et la connexité redevient positive,
celle ci diminuant ensuite avec I’augmentation du seuil en raison de la diminution de la fraction volumique de
chrome.

D’aprés les résultats ci-dessus, le niveau de seuil sélectionné (185) correspond a une structure non

]

connectée, c’est-a-dire que la matrice en alumine englobe les particules de chrome, ce qui correspond aux

diverses observations faites en microscopie €lectronique. Des mesures réalisées sur des volumes, extraits du
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volume global, contenant différentes fractions volumiques de chrome (entre 3 et 18%) ne changent pas le signe
de la connexité dans la zone observée, c'est-a-dire pour un seuil situé autours de 185. Toutefois, des mesures de
conductivité électrique globales réalisées sur des cermets alumine chrome [Guic98] indique que ce type de
composite est conducteur, donc qu'il existe au moins un chemin ol la microstructure est connectée, ce qui
n'apparait pas pour le niveau de seuil choisi et I'échantillonnage de la microstructure sur lequel ont porté les
mesures morphologiques.

La tomographie atteint ici sa résolution limite sur les cermets, l'augmentation de la résolution est toute
fois possible mais c'est au détriment du volume analysé et donc de la statistique sur les particules. Cela se traduit
par des variations continues de la fraction volumique et de N3 en fonction du seuil. Méme si avec une résolution
de lum®, une partie des particules n'est pas détectée, celles-ci peuvent étre assimilées a des sphéroides dispersés
dans la matrice. On peut donc penser que la connexité de ces particules est positive, renforgant le caractére
englobant de la matrice vis-a-vis des particules de chrome.

Par le choix d'un seuillage visuel, en accord avec les observations faites en microscopie électronique a
balayage, on obtient une fraction volumique plus faible que celle attendue a cause de la perte des petites
particules, confondues avec la matrice et une connexité positive, indiquant que les plus grosses particules sont
isolées les unes des autres. Ce paramétre sera utilisé pour définir les formes des particules de chrome dans les
maillages éléments finis des chapitres I et Il qui devront correspondre a des formes simples présentant

également des connexités positives.
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D — Discussion / Conclusion

Le suivi de I’évolution des poudres lors des différentes étapes de préparation des cermets a permis de
mettre en évidence la présence de constituants minoritaires, comme le fer qui provient des billes et des jarres, ou
la présence d’oxyde de chrome dans I’alumine. Le suivi par diffraction des rayons X de I’évolution de la réaction
permet de dire que la réduction de I’oxyde de chrome suit un processus continu au cours du temps de broyage,
mais que celle-ci n’est pas achevée et se termine lors du frittage des poudres pour obtenir un composite dense.

La microsonde de Castaing, la diffraction des rayons X, les analyses chimiques ainsi que la
spectroscopie Mdossbauer ont confirmé la présence de fer allié au chrome et plus particulierement dans les
particules de plus grande taille. La présence d’oxyde de chrome dans I’alumine a également pu étre confirmée,
avec une homogénéisation de la structure du rubis au cours du frittage. Ces constituants minoritaires ont pour
principal effet de modifier les propriétés mécaniques des phases dans lesquelles ils sont introduits, ainsi le fer a
un rdle durcisseur dans le chrome, ainsi que I’oxyde de chrome dans ’alumine ol sa concentration reste faible

[Ross71]. 1l devra en étre tenu compte ultérieurement dans I' interprétation des calculs et des observations.

L' examen des microstructures en 2 dimensions (microscopie optique et microscopie électronique a
balayage) et en 3 dimensions (microtomographie X) conduit a penser que les composites alumine chrome se
présentent sous la forme d’une matrice alumine dans laquelle sont incorporées des particules de chrome non
connectées au moins jusqu' a des fractions volumiques de I' ordre de 20%. Pour les fractions supérieures,
1" isolement de toutes les particules n' est plus une hypothese réaliste. De plus, il a été montré que ces particules de
chrome possédent une grande variété de formes, avec des aspects plutdt circulaires/sphériques pour les petites
particules et beaucoup plus complexes, présentant notamment de nombreuses concavités pour les plus grosses,
rendant leurs interfaces irrégulieres et une trés forte variabilité de la taille des particules est visible sur les images
de microscopie électronique, les particules de chrome pouvant avoir des surfaces (en coupe) de plusieurs
centaines de microns? jusqu’a quelques nanometres?2,

L’observation des microstructures a également mis en évidence la présence de porosités, celles-ci étant
présentes en faible quantité, moins de 3% du volume. Mais elles pourront jouer un rdle dans la relaxation des
contraintes dans le composite et les mécanismes de fissuration

Cette diversité de formes et de tailles va poser un probléme pour la modélisation puisqu’il est difficile
de mettre en lumiére une quelconque structure "moyenne" simple qui pourrait, en la rendant périodique a I’infini,
reconstituer le composite dans son ensemble.

En outre, trois phases sont en présence dans le composite (alumine, chrome et porosité) avec des propriétés
diverses et mal connues séparément. Il est en effet difficile d' appréhender les propriétés de la phase alumine et
du chrome séparément, les deux étant fortement liées du fait de la mécanosynthése dont la reproductibilité est
encore mal assurée. Ces propriétés vont avoir une influence sur les contraintes résiduelles présentes dans la

forme dense des cermets mais également sur son comportement en fissuration.
Le procédé d' élaboration des composites par mécanosynthése periet de controler certains aspects de la

microstructure, comme la taille moyenne des particules ainsi que la distribution de ces tailles, ceci en modifiant

le temps de broyage ou la fraction volumique de chrome ou encore en utilisant divers cycles de broyages. En
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revanche, d'autres aspects sont difficilement contrdlables dans les composites, ce sont notamment les éléments
minoritaires qui sont introduits par les éléments de broyage, comme le fer, ou par 'avancement de la réaction de
réduction de l'oxyde de chrome par I'aluminium qui conduit a la présence d'oxyde de chrome en solution avec
I'alumine. Chaque composite sous sa forme dense est en quelque sorte un cas unique. Méme si globalement la
composition des composites pour une série de broyages est la méme, chacun posseéde ses particularités locales de
composition, de forme, de taille et de répartition des particules métalliques. Grace aux diverses techniques de
visualisation de la microstructure, comme la microscopie électronique et la tomographie X, il va &tre possible
d’utiliser les images produites par ces techniques comme support pour la modélisation du composite.

Grace aux diverses analyses menées sur les composites, nous avons maintenant une meilleure
connaissance de la composition des phases céramique et métallique. Nous pouvons utiliser ces données pour
déterminer l'influence des hétérogénéités sur les propriétés mécaniques des phases et donc sur les contraintes
résiduelles.

Concernant le comportement en fissuration du composite, sa microstructure et ses propriétés seront
confrontées a un champ de contraintes ayant une forme a priori connue si le composite avait des propriétés
homogenes, la présence de la phase métallique va bien évidemment perturber ce champ de contraintes théorique.
Cela permettra d'analyser la fissuration a diverses échelles, I'une macroscopique en considérant le composite
avec des propriétés moyennes, l'autre a I'échelle de la microstructure en tenant compte des effets des propriétés

de chaque phase.
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Chapitre Il : Contraintes résiduelles dans des cermets

Alumine Chrome

Introduction

Les contraintes résiduelles dont 1’origine dépend de I’histoire thermique, mécanique et chimique du
matériau peuvent avoir une influence sur son comportement ultérieur. Dans un matériau composite subissant des
variations de température, leur origine est liée aux différences de coefficient de dilatation thermique entre les
différents constituants : renforts et matrice. Leurs niveaux dépendent des propriétés individuelles des
constituants (module d’élasticité, coefficient de Poisson, coefficient de dilatation thermique, limite d’élasticité).
Les contraintes internes peuvent jouer un role sur ’initiation de fissures ou plus largement sur la rupture des
matériaux car c’est la combinaison des contraintes résiduelles et des contraintes appliquées qui influencera le
comportement global du matériau. C’est pourquoi pour des matériaux ot I’on vise a maitriser les microstructures
pour le comportement ultérieur, comme c’est le cas dans les cermets alumine-chrome, il est important de
connaitre la répartition, le sens et les niveaux de ces contraintes a I’échelle de la microstructure.

Dans une premiere partie, nous déterminons ces contraintes par des calculs micromécaniques réalisés
avec le code de calcul par éléments finis, SYSTUS [SystOl]. Les résultats ont été obtenus en utilisant des
microstructures idéales, constituées de particules de chrome de formes simples dans une matrice d’alumine, et
des microstructures plus proches de la réalité, pour lesquelles les formes de particules sont issues des
observations de la microstructure réelle réalisées par diverses techniques d’imagerie actuellement disponibles.
L’étude porte sur les effets de la fraction volumique du chrome, de la géométrie des particules, du comportement
mécanique des particules métalliques et de la matrice.

Dans une seconde partie, les résultats de détermination des contraintes résiduelles par diffraction des
rayons X, réalisée au L.U.R.E. sont présentés.

Enfin, dans une derniére partie, les résultats des calculs aux éléments finis et les contraintes

déterminées expérimentalement sont comparés et discutés.
A — Approche micromécanique

La méthode des éléments finis est bien adaptée pour la détermination des contraintes et des déformations d’un
matériau biphasé, en particulier des gradients présents dans chaque phase. Elle permet aussi de déduire les
propriétés macroscopiques des matériaux, a partir de certains parametres pertinents de la microstructure. De
nombreux travaux de la littérature concernent la prévision de ces propriétés (Nous ne citons ici que des travaux
portant sur des composites a matrice céramique)
e macroscopiques [Rosp00, Dura90], comme les propriétés élastiques [Jaen72, Ravi94],
le comportement en traction [Lamo97] ou en fluage [Holm00] et le comportement en fatigue
[Pand02].
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e microscopiques ol les champs de contraintes locales en se placant a I’échelle de la
microstructure sont également étudiés [Rosp00 Alos96, AkseOl], quant aux effets de fraction
volumique [Yilm98] et d’arrangement de la seconde phase (particule, fibre) [Ravi94, Leon98 ,
Fisc94] et dans une moindre mesure de la complexité géométrique de la microstructure [AkseOl].
Certains auteurs ont également analysé le role des interfaces [Lamo97] et le role des porosités
[Gian91b, Robe00, Shan01].

Notons que I’analyse de champs mécaniques locaux pour des composites a matrice fragile et renforts
métalliques ductiles n’a été que peu abordée dans la littérature [Gree99, Bruc02, Weis97, Kohl196]

Le but de cette étude est de déterminer les contraintes d’origine thermique, dues aux différences de dilatations
thermiques entre le chrome et I’alumine, qui apparaissent dans le composite alumine chrome lors du
refroidissement depuis sa température de frittage (1450°C) a la température ambiante.

Dans un premier temps, les propriétés thermomécaniques des deux phases utilisées comme données
d’entrée, ainsi que les descriptions de la microstructure par éléments finis, sont présentées. Ensuite, nous
analysons les résultats pour des microstructures idéales 3D. Puis les différences entre des microstructures idéales
en 2D et 3D sont exposées. Finalement nous traitons le cas de la microstructure réelle en 2 dimensions et 3

dimensions.
A-1 - Propriétés thermomécaniques des phases

Pour réaliser 1’étude micromécanique, il est nécessaire de connaitre 1I’évolution des propriétés thermo-
mécaniques telles que le module d’Young, le coefficient de Poisson et le coefficient de dilatation thermique des
deux phases en fonction de la température. Ces données ont été extraites de la littérature. Ne connaissant pas
I’état chimique exact du chrome et de ’alumine dans le composite et qui, comme nous I’avons montré dans le
chapitre I, est variable d’un échantillon a I’autre, les deux phases ont été considérées comme pures. La validité
de cette approximation sera discutée par la suite.

Dans le cas du module d’Young, comme pour le coefficient de Poisson, les données de la littérature ne
couvrent pas I’ensemble du domaine de température étudié, aussi elles ont ét€ extrapolées linéairement vers les
plus hautes températures (entre 600°c et 1450°C).

La figure II-1 donne I’évolution du module d’ Young du chrome et de I’alumine depuis la température
de frittage et jusqu’a la température ambiante. Pour le chrome, les données choisies sont celles de Maykuth &
Jaffer et Munday & al [MaykS57, Mund64] qui correspondent a du chrome polycristallin. Pour I’alumine, il existe
un grand nombre de nuances d’alumine o, les propriétés élastiques dépendant fortement des impuretés, de la
taille de grains, des porosités [Teff66, Soyr66, Munr97, Akbu98]. Notre choix s’est porté sur les données
fournies par Chung [Chun69] pour une alumine o. polycristalline ayant une taille de grain de Ium, proche de

celle déterminée dans les cermets alumine-chrome.
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Figure II-1 : Evolution en fonction de la température des modules d'Young du chrome et de ['alumine

La figure 11-2 présente I’évolution du coefficient de Poisson du chrome et de I’alumine en fonction de la
température. Pour le chrome, nous n’avons pas trouvé de donnée expérimentale sur son évolution en fonction de
la température. Les valeurs des constantes d' élasticité ¢, Cyy et C, [Palm71, Kata79] ont été utilisées pour
recalculer le coefficient de Poisson en faisant une hypothese d’isotropie (Notons que les modules d’élasticité

obtenus par cette méthode sont proches de ceux donnés sur la figure 1I-1).
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Figure I1-2 : Evolution en fonction de la température des coefficients de Poisson du chrome et de ['alumine

La figure 11-3 présente les €volutions des coefficients de dilatation thermique de I’alumine et du chrome
extraites de [Hand70a, Hand70c]. Ces données sont en bon accord avec diverses études faites sur le chrome
[Whit86, Whit96, Stam98, Bole63, Robe83, Dubr97] et sur I’alumine [Wach61, Sglav99, Hoff99]. Les
différences de dilatation thermique entre les deux constituants permettent de prédire que I’alumine est

globalement en compression et le chrome en traction apres le refroidissement.
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Figure 11I-3 : coefficients de dilatation thermique du chrome et de ’alumine.

Une inversion du sens de variation des propriétés du chrome est observée autour de 38°C, température
de Néel, correspondant a une transition magnétique du chrome. Cette transition magnétique influence I’ensemble
des propriétés mécaniques du chrome et elle a fait I’objet (comme la transition magnétique a —120°C), de
nombreuses études [Muir87, Albe92, Will81, Cama82, Whit61, Bole63].

Pour I’étude micromécanique, nous supposons un comportement thermoélastique pour ’alumine et un
comportement thermoélastoplastique pour le chrome. La possibilité de relaxation des contraintes dans I’alumine
par glissement aux joints de grains au-dessus de 1200°C [DigiOl, Munr97, Heue70] n' est pas prise en compte
dans cette étude.

Les diverses études sur la limite d’élasticité du chrome [Wain57, Gilbe63, Marc62, Mats00, Allen64,
Mats96, Manb95, Mori97] montrent que celle-ci et ses variations en fonction de la température dépendent de la
pureté du chrome, notamment la teneur en oxygene et azote. La limite d’élasticité du chrome a été fixée a 150
MPa a 20°C, avec une décroissance linéaire jusqu’a 0 MPa a 1853°C (température de fusion du chrome). Nous
avons choisi d’utiliser cette évolution de la limite d’élasticité par rapport aux données existantes du chrome
[Weav61] en raison du manque d’information sur sa pureté et des inhomogénéités chimiques constatées dans les
composites denses. Cette évolution est en assez bon accord avec les études de Stamm et Yomoshu [Stam98,
StamO1, Yomo98].

Nous avons considéré un écrouissage linéaire avec un module d’écrouissage constant et égal a 10000
MPa, de maniére quelque peu arbitraire, en 1' absence de données plus précises. Cette valeur semble surestimée
en particulier a haute température, mais nous montrons dans I’annexe 2 que son incidence sur les valeurs de

déformation plastique et les niveaux de contraintes résiduelles calculés est relativement faible.

Ces propriétés mécaniques du chrome et de I’alumine ont été utilisées pour ’ensemble des calculs
présentés dans cette partie. La sensibilité du calcul aux variations de ces propriétés a été étudiée et est présentée

en annexe 2.
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A-2 - Maillages

Les simulations par éléments finis ont été effectuées pour différents modeles de microstructure :
arrangements périodiques 2D et 3D de particules de chrome dans une matrice d’alumine, images binaires de

régions caractéristiques de la microstructure réelle en 2D et 3D.

A-2.1 Microstructures idéales
a)-3D

Des arrangements périodiques de particules sphériques de chrome dans la matrice alumine ont été
construits en 3D. Pour des raisons de symétrie, seulement un huitieme de I’ensemble de la cellule est nécessaire
pour effectuer le calcul thermo-mécanique. La périodicité est assurée en imposant aux nceuds des faces externes
de rester dans un plan parallele a celui de leurs positions de départ. Différentes fractions volumiques de chrome

comprises entre 1 et 40% (voir figure 11-4) ont été considérées.

-

x‘&

Figure II-4 : microstructures idéales 3D (a) 20% volumique (b) 1% volumique

Des éléments tétraédriques a 10 nceuds ont été utilisés, les autres formes d’éléments ne permettant pas
p

d’approcher de fagon satisfaisante la forme sphérique des particules métalliques.

b) - 2D

Des microstructures idéales 2D, plus simples a mailler, ont aussi été envisagées. Ces maillages ont été
réalisés avec pour base une cellule carrée contenant une particule métallique circulaire. Pour I’étude de la
fraction surfacique, les particules métalliques ont des rayons variables (figure 11-5) pour représenter des fractions
surfaciques de 1 a 50%.

Pour des raisons de symétrie, seulement un quart de la cellule globale est nécessaire pour les calculs
micromécaniques. Pour toutes ces microstructures en 2D, un arrangement périodique de cellules identiques a été
supposé, en imposant aux lignes externes de demeurer paralleles a elles-mémes, de fagon analogue aux
microstructures idéales 3D. Dans la direction perpendiculaire a la cellule une condition de déformation plane

généralisée a été imposée.
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(a) (b) (©)

Figure II-5 : microstructures idéales 2D (a) 1% (b) 20% (c¢) 40% fraction surfacique

A-2.2 Microstructure réelles

a) - Obtention d’un maillage 2D
Un maillage de la microstructure réelle en 2D a été réalisé a partir d’une image obtenue en microscopie
électronique a balayage. Celle-ci est seuillée pour distinguer les particules et la matrice. Un algorithme de
traitement d’images développé a I'aide du logiciel Aphelion [Aphe00] détermine les contours des interfaces
chrome/alumine, permettant ainsi a I’utilitaire de maillage de SYSTUS [SystO1] de réaliser un maillage des
particules et de la matrice (voir figure 11-6). La taille de la cellule a été fixée a cinq fois la portée du
covariogramme de I’image dont est issue la partie utilisée pour le maillage [Serr82]. Ce covariogramme est
donné sur la figure 11-7. Le principe du covariogramme est de mesurer les écarts de surface (ici celle des
particules) entre une image et la méme image légérement décalée de quelques pixels. Il est ainsi possible de
déterminer la surface pour laquelle la différence entre les deux images est sensiblement la méme. La portée de la
microstructure est définie comme I' intersection de la courbe avec son asymptote.

Le maillage a été réalisé de maniere a obtenir des éléments relativement fins a proximité des interfaces

tout en conservant des temps de calcul raisonnables (de 1’ordre d’une journée CPU).

(b)

(e)

Figure I1-6 : (a) image MEB de la microstructure, (b) zone sélectionnée (c) image seuillée (d) Maillage complet de la cellule

(e) maillage des particules
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Figure Il-7 covariogramme de 'image MEB.

La cellule de calcul est ici supposée libre de se déformer. Un calcul effectué avec une hypothése de
périodicité n’a pas montré de différences majeures sur les champs locaux de contraintes (de 100 a 200 MPa sur
les composantes du tenseur des contraintes) qui seront analysés par la suite. Comme précédemment, une

hypothese de déformation plane généralisée est utilisée.

b) - Obtention d’un maillage 3D

La microtomographie par rayons X permet de reconstruire le volume analysé en 3D, comme nous
I’avons décrit dans le chapitre I. Le principe du stockage des informations de microtomographie est un
découpage du volume analysé en domaines de 1 um®. A chaque voxel correspond un niveau de gris. Lorsque le
niveau de gris permettant de distinguer les deux phases, a été fixé, il est possible d’attribuer a chaque voxel (de 1
micron d’aréte) une phase ou une autre (alumine ou chrome) en fonction de son niveau de gris.

Pour passer des données issues de la microtomographie au maillage 3D de la microstructure, il faut
construire un volume équivalent a celui sélectionné, discrétiser ce volume en cubes dont la taille est équivalente
a chaque voxel et attribuer a chacun de ces voxels les propriétés du chrome ou de I’alumine (voir figure 11-8)

Le probléme du maillage de la microstructure en 3D est le méme que celui li€ a son observation.
Comme une partie des particules ont une taille inférieure & 1um?, les images issues de la microtomographie ne
refletent pas exactement la microstructure réelle. De plus I’utilisation d’éléments cubiques impose des conditions

de continuité particulieres aux interfaces, avec des singularités aux sommets des cubes.
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Figure I1-8 : exemple de maillages de la phase métallique réalisé a partir des données de la microtomographie ; les
. . . . . 3 ] 41 2 93
dimensions totales des zones sélectionnées sont (a) 39x42x14pum’ et (b) 40x40x40unt’, seuls les éléments associés au

chrome sont représentés.

Pour les calculs de contraintes réalisés sur la microstructure réelle en 3D, la cellule est libre de se
déformer. En effet, en raison de capacités de calcul, pour le moment insuffisantes, il n'a pas été possible de
prendre en compte des conditions de périodicité, ni un volume suffisamment grand pour étre représentatif de
I’ensemble de la microstructure. Les volumes sélectionnés sont donc des zones particulieres de la microstructure.
Toutefois différents types de zones ont été choisis comme I’environnement d’une « grosse » particule de chrome

figure 11-8 (a) ou un ensemble de petites particules de chrome figure 11-8 (b).

Pour tous les calculs, les interfaces métal-céramique ont été considérées comme parfaites. Les résultats
des calculs correspondant aux nceuds de I’interface alumine-chrome ne sont pas représentés, en raison du fait que
nos maillages ne sont pas suffisamment fins prés des interfaces. Les calculs sont réalisés dans I’hypothese des

petites déformations en supposant un écrouissage isotrope.
A-3 - Champs de contraintes locales

Dans cette partie, les contraintes résiduelles dans le composite alumine-chrome générées lors du
refroidissement de 1450°C (température de frittage) a la température ambiante sont calculées. Tout d'abord, les
microstructures idéales sont étudiées pour mettre en évidence les effets de la fraction volumique et de la
plasticité des particules métalliques sur les contraintes internes. Comme la microstructure réelle est modélisée a
partir d’une image 2D, nous nous intéresserons aux différences entre des modeles 2D et 3D dans une seconde

étape. Enfin le cas de la microstructure réelle sera étudié en 2D et 3D.

A-3.1 Microstructures idéales 3D

a - Evolution des contraintes en fonction de la température
Pour bien comprendre les états de contraintes résiduelles apres refroidissement, nous analysons d'abord

I'évolution des contraintes en fonction de la température. Considérons le cas d’une distribution de particules
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sphériques correspondant a une fraction volumique de 20% de chrome. Il est possible de suivre I’évolution des
contraintes en fonction de la température pour certains points particuliers : le centre de la particule métallique, le
premier nceud du maillage situé apreés I’interface dans la matrice et le neeud au bord de la cellule. Comme le
montre la figure 11-9.

Pour la présentation des résultats, nous avons choisi d’utiliser la contrainte hydrostatique (G,=0/3),
car elle représente la triaxialité des contraintes et la contrainte de Von Mises (6,=((3/2)c;0;)""?) car nous nous
intéressons a la possibilité de déformation plastique du chrome qui peut influencer le comportement ultérieur du

composite a la fissuration. Nous présentons aussi I’évolution de la déformation plastique équivalente cumulée

112
(V= Jde P avec de” = (2/3 de,-j-’de,;f’) ) a I’interface (premier noeud dans le chrome.).

3000 1.0%
2500 1
1 0.8% \3
2000 s 3
e,bord £
= =
& 1500 4 O,intertace g
= 106% 3
< 3
% 1000 A Om,chrome K]
= o
£ 04% &
S 5001 a2
Q ©
g
0e,x:hmme '6
0 %
Grmbord 1o2% 8
-500 1 Opmiinterface
M NI * "—-x—*—*—x—e)?—-x_u_L
-1000 T T T T T X H—¢ 0.0%
0 200 400 600 800 1000 1200 1400
Température (° C)

Figure I1-9 : évolution en fonction de température des contraintes de Von Mises et hydrostatique pour trois points

particuliers d’un maillage sphére dans cube, contenant une fraction volumique de 20% de chrome

On a considéré de fagon un peu arbitraire, 1450°C comme étant la température ou les contraintes sont
totalement relaxées. Généralement, on considere, de fagon également arbitraire, qu' il existe de la relaxation dans
I' alumine polycristalline jusqu' a 1200°C [Munr97, Wach61] en raison de la présence d' une phase vitreuse entre
1200°C et 1450°C et des glissements aux joints de grains. Ces phénoménes n' étant pas pris en compte, nous
avons suivi le cycle de refroidissement du composite, son influence sur les niveaux de contrainte est analysée en
annexe 2. Pendant le refroidissement, comme la contraction thermique du chrome est plus importante que celle
de I’alumine, celui c¢i est mis en traction tandis que I’alumine est en compression.

Dans I’alumine, entre 1450°C et 150°C, la contrainte de von Mises augmente pour atteindre son plus
haut niveau a 150°C, ensuite, elle diminue faiblement en raison des variations respectives des coefficients de
dilatation thermiques des deux phases (figure 11-3). Lorsque la transition magnétique du chrome intervient, un
léger changement du sens de variation de la contrainte de Von Mises est observé. Au bord de la cellule, la
contrainte de von Mises a un niveau beaucoup plus faible mais suit une évolution similaire. Au centre de la

particule de chrome, la contrainte de von Mises reste nulle durant tout le refroidissement, du fait d' un état de
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contrainte hydrostatique. De faibles déformations plastiques (inférieures a 0,04%, donc négligeables) sont
générées dans le chrome au cours du refroidissement entre 1250°C et 300°C.

L’évolution de la contrainte hydrostatique dans le chrome et I’alumine est en accord avec les variations
respectives des coefficients de dilatation thermique des deux phases. Le chrome est en traction et I’alumine en
compression. Comme pour la contrainte de Von Mises, la contrainte hydrostatique augmente jusqu’a 150°C puis
diminue, la transition magnétique a également un effet sur son évolution.

Dans la plupart des cas qui seront étudiés par la suite (en particulier ceux correspondant a des
géométries convexes), les contraintes de Von Mises et hydrostatique ont des évolutions similaires avec la
température, seuls les niveaux des contraintes different. C’est pourquoi les résultats suivants ne concerneront que

les profils de contraintes résiduelles (a 20°C).

L’évolution des contraintes le long d’un axe, a 20°C, dans le cas d’un maillage sphere dans cube

contenant une fraction volumique de 20% de chrome est donnée sur la figure 11-10.
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Figure II-10 : Evolution des contraintes le long d’un axe dans le cas d’une sphére de chrome dans un cube d’alumine (20%

volumique)

Au centre de la particule de chrome, un état de contrainte hydrostatique avec 0} =0, =033 (6.=0)

est observé, 1' état de contrainte s' écarte de 1' état hydrostatique quand on s' approche de I' interface métal-
céramique et la contrainte de Von Mises augmente. C’est également prés de I’interface que le chrome est

déformé plastiquement. Cet effet est dii a I’interaction entre particules comme nous le discuterons
ultérieurement.

Dans I’alumine, G, est en traction alors que Gy, et Gy sont en compression (G2,=033). Les niveaux de
contraintes diminuent lorsque I’on s’éloigne de I’interface, comme on peut le voir aussi pour la contrainte de
Von Mises. Notons aussi que o, reste élevée au bord de cellule en raison de I' interaction avec les particules
voisines. La contrainte hydrostatique est en compression et son niveau est quasiment constant a —=350 MPa le

long de I’axe. Une simulation effectuée sur un maillage plus fin (annexe 2) a permis de montrer que nos résultats
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ne sont pas trés sensibles a la taille des éléments et que I'on peut se permettre une extrapolation des profils des

contraintes obtenus dans chaque phase au niveau de l'interface.

b - Effet de la fraction volumique
Les composites alumine chrome, élaborés par mécanosynthese, peuvent contenir des fractions de
chrome allant de 9% a 36% [Guic98b]. Pour analyser I’effet de la fraction volumique sur les contraintes, les

calculs ont été réalisés sur des maillages représentant différentes fractions volumiques. La figure 1I-11 montre les

évolutions des contraintes le long d’un axe pour les cas 20 et 40%.
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Figure I1-11 : Effet de la fraction volumique, particules sphériques

La comparaison des différents résultats montre que I’augmentation de la fraction métallique (de 20 a
40%), donc I’amplification de I’interaction entre particules conduit a une augmentation de la contrainte de Von
Mises a I’interface. L’augmentation de la contrainte de Von Mises est également visible au bord de la cellule en
raison de la présence des particules voisines. La compression, dans I’alumine, augmente passant de -350 a —1500
MPa. Dans la particule métallique, la contrainte hydrostatique diminue (de 1250 a 950 MPa). La déformation
plastique atteint 0,3%, celle-ci restant localisée a I’interface. Toutefois, la fraction de particule déformée
plastiquement augmente avec I’interaction entre les particules.

Pour une fraction volumique faible (1%), les niveaux de contraintes sont comparable a ceux du modele
de Scherer [Sche86] correspondant au cas d’une particule de métal sphérique incluse dans une sphére d’alumine
comme le montrent les valeurs du tableau II-1 (dans ce cas, il n’y a pas de déformation plastique des particules

qui sont dans un état de contrainte hydrostatique)

Modele périodique 3D Modele de Scherer
Ghydmslalliquc . Pﬂl'tiCUle 1497 MPa 1479 MPa
Gvan Mises — interface 1870 MPa (extrapolé) 1778 MPa

Tableau II-1 : comparaison entre le modéle périodique 3D et le modeéle de Scherer

59



Chapitre II : Contraintes résiduelles dans des cermets Alumine Chrome

¢ — Effet du comportement mécanique du chrome

Afin d’étudier I'effet de I’accommodation plastique du chrome sur les niveaux de contraintes, des
calculs ont été réalisés en considérant un comportement élastique pour le chrome. Avec I’augmentation de
I’interaction entre particules, des contraintes déviatoriques apparaissent dans les particules, comme le montrent
les profils le long d’un axe de la figure 1I-12 pour une microstructure correspondant a une fraction volumique de

40% (pour exacerber les effets).
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Figure II-12 : profils de contraintes pour un comportement élastique et élastoplastique du chrome (particule sphérique 40%
volumique)

Ces contraintes conduisent a [’apparition de déformation & [Iinterface métal-céramique. Cette
déformation plastique atteint 0,3% a 20°C dans le cas de la fraction volumique de 40% de métal.
L' accommodation plastique du chrome conduit a une augmentation de la compression dans I' alumine et une
faible diminution de la contrainte de Von Mises par rapport au cas ol les deux phases sont élastiques. Comme
attendu, les contraintes dans le chrome sont relaxées et la contrainte de Von Mises diminue pour atteindre un
niveau en accord avec la limite d' élasticit€¢ dans la zone plastifiée. L’utilisation d’autres variations de la limite
d’élasticité avec la température, comme étudié dans I’annexe 2, change peu les niveaux de déformation plastique
calculés. De méme, la variation du coefficient d’écrouissage, du chrome ne modifie pas de fagon sensible le

niveau de déformation plastique dans le chrome.

A-3.2 Comparaison entre modeles 2D et 3D

Jusqu’a présent, seules les microstructures modeles en trois dimensions ont été étudiées. Par la suite,
’analyse de la microstructure réelle sera aussi faite en 2D. Etant donné les différences de conditions aux limites
en 2D et 3D, cela implique des modifications des champs de contraintes. Les différences entre modeles 2D et 3D
sont discutées dans la littérature pour les matériaux composites, mais le plus souvent par rapport a la prévision
du comportement macroscopique du composite (par exemple en traction [lung95, Lipp97]). L’incidence de

I’hypothése 2D sur les champs locaux est peu explicitée [BohmOO]. Pour la quantifier, nous avons effectué des
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calculs sur des microstructures 2D correspondant a différentes fractions surfaciques de chrome, comprise entre 1
et 40%.

Pour analyser I'évolution des contraintes en comparaison avec les microstructures idéales 3D, un
maillage en 2D a été réalisé en conservant le méme rapport taille de cellule/rayon de particule (le maillage 2D
correspond a une coupe équatoriale du maillage 3D). Pour une fraction volumique de 20%, ce maillage
correspond a une fraction surfacique de 41%. Les profils de contraintes résiduelles montrent que la particule
n’est plus dans un état quasi-hydrostatique et dans le cas d’un comportement élastoplastique du chrome, cela
implique une déformation plastique non négligeable de ’ensemble de la particule (0,22%) (figure 11-13). Cette
déformation plastique existe dans I’ensemble de la particule et n’est plus, comme dans le cas 3D, uniquement
localisée a I’interface. Un faible gradient de déformation plastique est observé prés de l'interface. Il faut
souligner que méme pour une fraction surfacique faible (1%), il existe une déformation plastique non
négligeable du chrome (0,2%) due a la condition limite.

Dans I’alumine, les profils de contrainte sont semblables, mais leurs niveaux sont plus élevés en 2D : la
contrainte de Von Mises augmente et la compression dans I’alumine augmente également. Des différences de

niveaux de contrainte hydrostatique sont aussi observés dans le chrome.
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Figure II-13 : profil de contraintes résiduelles et déformation plastique pour des microstructures idéales 2D et 3D
Nous avons aussi montré que ’augmentation de la fraction surfacique en 2D produit les méme effets

que "augmentation de la fraction volumique en 3D, c’est-a-dire une augmentation des niveaux de contraintes

dans I’alumine et une augmentation de la déformation plastique dans le chrome. (figure 11-14)
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Figure II-14 : effet de la fraction surfacique pour des microstructures idéales 2D

Nos résultats ont montré que les analyses 2D peuvent donner des indications quant aux évolutions de
champs locaux avec différents parametres comme la fraction volumique ou le comportement mécanique du
chrome, mais conduisent a surestimer la taille des zones plastifiées et les amplitudes de déformation plastique

dans le chrome ainsi que les niveaux de contraintes dans I’alumine.

A-3.3 Microstructures réelles 2D

Les calculs ont été effectués sur différentes microstructures correspondant a des échantillons contenant
9,21 et 36% volumique de chrome. Les figures 1I-15 et 11-16 donnent les états de contraintes (hydrostatique et
de Von Mises) et de déformation plastique cumulée a 20°C pour des microstructure contenant 21% et 36% de
chrome respectivement.

L' observation des isovaleurs de contraintes et de déformation sur les microstructure réelles montrent des
hétérogénéités de la contrainte hydrostatique dans la matrice avec des zones en compression et d' autres en
traction. Des niveaux €élevés pour la contrainte de Von Mises sont visibles dans les zones oul les particules ont
une forte interaction. Des gradients de déformation plastique sont également visibles dans les particules de

chrome, en particulier aux endroits ol les particules présentent des concavités.

Pour analyser plus finement ces champs locaux de contraintes, nous avons choisi trois situations

particulieres de la microstructure a 21%.
e une particule isolée ayant une forme globalement circulaire, comme la particule A

e des particules proches les unes des autres, augmentant ainsi la fraction locale de métal (particule B
et C)

e des particules présentant des concavités (particule C)

Des profils de contraintes ont été tracés a travers ces particules.
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Figure I1-15 : isovaleurs des contraintes (en MPa) et de la déformation plastique pour une microstructure réelle contenant

21% de chrome
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Figure 11-16 isovaleurs des contraintes (en MPa) et de la déformation plastique pour une microstructure réelle contenant

36% de chrome
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Cas d’une particule ayant une forme globalement circulaire

La figure II-17 montre I’évolution des contraintes a travers une particule globalement circulaire.
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Figure Il-17 : profil de contraintes & déformation plastique pour une particule quasi circulaire

(issue de la microstructure réelle 21%) (particule A)

Dans I’alumine, la contrainte de Von Mises augmente lorsqu’on se rapproche de I’interface, comme
pour la microstructure idéale contenant des particules circulaires. La contrainte hydrostatique, du coté 1, est en
compression mais le niveau de contrainte n’est pas constant ; la variation est plus sensible que dans le cas idéal.
De plus, du coté 2, la particule présente une légére concavité ce qui entraine que la contrainte hydrostatique est
en traction proche de I’interface puis passe en compression, comme nous le verrons ultérieurement.

Dans la particule de chrome, la contrainte de Von Mises est constante a un niveau proche de 150 MPa,
la contrainte hydrostatique est également constante a2 1100 MPa. Pour la déformation plastique, un gradient plus
¢élevé est observé que nous attribuons aussi a la forme de la particule. Le niveau maximal atteint 0,4%.

Les distributions de contraintes dans le cas de cette particule sont proches de celles obtenues pour un
arrangement périodique de particules circulaires 2D étudiés précédemment avec des différences lices a la

géométrie locale de la particule non parfaitement circulaire.

Cas de deux particules en forte interaction

Ce cas, illustré sur la figure 1I-18, concerne des particules métalliques, ayant des formes globalement
convexes, proches I’une de I’autre.

Du cdté 2, I’évolution des contraintes est proche de celle précédemment étudiée (particule circulaire
isolée). Du coté 1, le niveau de la contrainte de Von Mises reste constant, probablement en raison des effets de
bords, qui dans ce cas sont libres de se déformer. Entre les deux particules, I’augmentation des contraintes est
tres sensible, la contrainte de Von Mises atteint 3000 MPa et la compression augmente fortement avec la
contrainte hydrostatique qui atteint —1250 MPa. Les effets de I’interaction entre particules sont donc similaires a

ceux observés pour des microstructures idéales.
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Pour la particule de chrome B (ayant une forme quasi circulaire), les niveaux et les évolutions de
contraintes sont similaires au cas précédent; la présence du gradient de déformation plastique est due a
I’interaction entre les particules, comme dans le cas de microstructures idéales 2D et 3D. Pour la particule C, la
contrainte hydrostatique est a un niveau moins élevé, mais surtout la déformation plastique présente des

évolutions complexes qui sont une conséquence de I’interaction entre les particules mais également de la forme

de la particule.
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Figure 11-18 : profil de contraintes & déformation plastique pour deux particules proches

(issue de la microstructure réelle 21%) (particules B et C)

Cas de particules présentant des concavités
Cette configuration donne des champs de contraintes locales caractéristiques (figure 1I-19). La

contrainte hydrostatique passe en traction dans I’alumine et ceci d’autant plus que I’on se rapproche de

’interface.
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Figure II-19 : profil de contraintes & déformation plastique pour une particule concave (issue de la microstructure réelle

21%) (particule C)
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Le niveau de déformation plastique atteint un maximum de 3% et ce maximum n’est pas localisé a
I’interface. Nous reviendrons plus tard sur les gradients de déformation plastique observés. La contrainte de Von
Mises a un niveau élevé pres de Iinterface. Dans la matrice et plus loin de la particule, son évolution est

perturbée par les particules voisines (cOté 2).

A-3.4 Microstructures idéales 3D avec des morphologies complexes

L’examen des champs de contraintes locales des microstructures réelles 2D, montre clairement que la
morphologie concave des particules métalliques modifie les contraintes internes en faisant passer la contrainte
hydrostatique en traction dans I’alumine et en augmentant les niveaux de déformation plastique dans les
particules. Pour s’assurer qu’il s’agit effectivement d’effets liés a la morphologie des particules et non au
caractere 2D de la simulation, des particules 3D de forme concave ont été spécialement modélisées. Pour les

trois types de particules envisagées ci aprés, une fraction volumique proche de 20% a été respectée.

a- Maillages éléments finis
Nous avons "dessiné" des particules métalliques présentant différentes concavités (figure 11-20), les

différences étant principalement marquées par le signe de celles-ci.

z

o

Particule I Particule II Particule III

Figure I1-20 : particules concaves pour des microstructures idéales 3D

(a) particules entiéres (b) cellules pour le calcul

Certains parametres caractéristiques de leur morphologie sont résumés dans le tableau 11-2, ce sont :
le signe du rayon de courbure dans le plan xOz
le signe du rayon de courbure dans le plan yOz
I’ouverture de la particule (distance par rapportal' axe) le long de I’axe Ox

les axes de symétries, s’il en existe.
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Particule 1 Particule 11 Particule 111
R (plan xOz) <0 <0 <0
R plan (yOz) >0 ) <0
Ouverture Croissante Constante Constante
Axe de symétrie Oz Aucun Ox

Tableau 11-2 : paramétres géométriques des particules concaves
Pour ces microstructures, un arrangement périodique de particules est pris en compte.

b- Résultats

Les €volutions des contraintes et de la déformation plastique sont données sur la figure 11-21 pour la
particule I, figure 11-22 pour la particule II et figure 11-23 pour la particule II1. Les profils sont donnés le long de
I’axe Ox ol se trouve la concavité, sur les autres axes le comportement des contraintes est similaire a celui de
particules convexes précédemment étudiées, a cause de la forme des particules sur ces axes.

Dans le chrome, I’évolution des contraintes de Von Mises est la méme dans les trois types de particules
: la contrainte est constante dans la particule, mais n’est pas nulle au centre comme dans le cas d’une particule
convexe (sphérique). De plus, la déformation plastique affecte I’ensemble de la zone concave de la particule et
n’est plus uniquement localisée a I’interface. Le niveau de la contrainte de Von Mises est plus faible dans le cas
de la particule I (=80 MPa) que pour les deux autres (=150 MPa), avec également des évolutions différentes de la
déformation plastique. Dans la particule I, le maximum de la déformation plastique se situe au centre de la
particule alors que dans les particule I & III, la déformation plastique maximale se situe a I’interface, comme
dans le cas d’une particule convexe. On peut noter qu’un gradient similaire a celui de la particule I a été observé
dans le cas de la particule C de la microstructure réelle 2D (figure 11-22). La contrainte hydrostatique est en

traction dans les trois particules et son niveau est constant, de I’ordre de 1000 MPa, avec une tendance a une

légere décroissance pres de ’interface.
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Figure I1-21 : profils de contraintes et déformation plastique pour la particule concave
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Figure 11-22 : profils de contraintes et déformation plastique pour la particule concave 11
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Figure 11-23 : profils de contraintes et déformation plastique pour la particule concave 111

Dans I’alumine, I’évolution de la contrainte de Von Mises differe selon les types de particules. Dans le
cas de la particule I, le comportement de la contrainte de Von Mises est similaire a celui observé pour les
particules convexes (fort niveau de contrainte a I’interface et une décroissance de la contrainte au fur et a mesure
de I’éloignement de I’interface.)

Pour la particule 11, le comportement de la contrainte de Von Mises differe fortement du précédent. 11
est plus faible et varie relativement peu tant que I’alumine est partiellement enveloppée de chrome (x<0,6).
Lorsque x est supérieur a 0,6, le niveau de la contrainte de Von Mises augmente jusqu’a une valeur de 1840
MPa. Cette augmentation est le résultat de I’interaction avec les particules voisines.

Dans le cas de la particule I1I, I’évolution de la contrainte de Von Mises est similaire a celui de la
particule II. La contrainte adopte un profil moins constant a I’intérieur de la particule avec une augmentation du

niveau a partir de I’interface jusqu’a un maximum a 500 MPa puis une décroissance lorsque I’ouverture de la
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particule augmente. Pour x>0,6, en dehors de la particule, le niveau de la contrainte de Von Mises augmente de

nouveau jusqu’a 2150 MPa au bord de la cellule. Il existe également une forte interaction entre les particules.

Pour la contrainte hydrostatique, dans le cas de la particule I, le comportement est similaire a celui des
particules convexes. La contrainte est en compression et elle reste constante le long de I’axe a un niveau proche
de -310 MPa, valeur proche de celle obtenue dans le cas d’une particule convexe contenant également 20%
volumique de chrome. Pour la particule I, la contrainte hydrostatique est en traction prés de I’interface, son
niveau diminue pour atteindre un état de compression lorsque I’influence de la particule est moins sensible. Pour
la particule IlI, comme dans le cas précédent, la contrainte hydrostatique est en traction. Le niveau de la
contrainte, prés de I'interface, est proche de celui observé dans le chrome (=850 MPa) et reste globalement
constant. Lorsque la position sur I’axe correspond a une augmentation de I’ouverture de la particule, le niveau de
la contrainte hydrostatique diminue. En raison de I’influence forte des particules voisines, le niveau atteint par la

contrainte hydrostatique au bord de la cellule est trés faible (-30MPa).

La présence de concavité, associée a une évolution non croissante de I’ouverture de la particule,
entraine le passage de la contrainte hydrostatique en traction pres de cette concavité. Mais ce phénoméne
nécessite également un comportement €lastoplastique du chrome. En effet, lorsque le chrome a un comportement
élastique, la contrainte hydrostatique reste en compression comme I’illustre la figure 11-24. Le niveau de
compression est faible dans la zone englobée par la particule et augmente lorsque I’influence de la particule
diminue. Dans I' alumine, I’évolution de la contrainte de von Mises est similaire au cas élastoplastique, seuls les
niveaux different. Dans les particules de chrome, les gradients de contraintes de von Mises élevés dans le cas
élastique (qui conduisent d' ailleurs au gradient de déformation plastique dans le cas élastoplastique) sont bien

visibles. Le méme type de comportement est observé pour la particule II.
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Figure 11-24 : Profils de contraintes et déformation plastique pour la particule concave IlI avec un comportement élastique

et élastoplastique du chrome
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Pour mieux comprendre ce qui se passe dans la zone concave des particules, il est nécessaire d’analyser
I' évolution des composantes du tenseur des contraintes. La figure 11-25 présente I' évolution des différents

composantes le long de I' axe Ox pour un comportement €lastique et €lastoplastique du chrome dans la particule
11
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Figure I1-25 : aii le long de l'axe Ox pour la particule 111.

Dans la particule, pour un comportement élastique, les trois composantes sont en traction mais I' état est
loin d' étre hydrostatique, méme au centre de la particule. Avec un comportement €lastoplastique pour le chrome,
1" ensemble de la particule est déformée plastiquement et les contraintes sont relaxées permettant d' obtenir un état
hydrostatique plus uniforme dans la particule. Dans I' alumineg,, passe en traction et 6,, augmente permettant le
passage de I' alumine en traction, prés de la concavité. En dehors de la particule et avec I' influence du bord de la
cellule, la contrainte hydrostatique diminue. Pour la particule I, des évolutions similaires des composantes des

contraintes sont observées dans la particule et pres de la concavité.

Remarque : On peut se demander si le comportement observé dans la concavité est lié au fait que dans cette
zone, I' alumine est partiellement englobée dans le chrome. En fait, méme dans le cas extréme o I' alumine serait
complétement incluse dans le chrome, elle serait toujours soumise a des contraintes de compression, comme

nous I' illustrons en annexe 3. C' est la géométrie locale qui joue un role prépondérant sur le champ de contrainte.

A-3.5 Microstructure réelle 3D

A partir des analyses tomographiques, il a été possible de mener le méme type de calcul sur des zones
de la microstructure réelle 3D maillées par éléments finis comme nous I' avons décrit précédemment. La figure
11-26 représente les iso-surfaces et des coupes de la microstructure permettant de visualiser les évolutions de
contraintes et de déformations plastique respectivement pour une zone contenant essentiellement une grosse
particule et son environnement et une zone contenant une répartition de petites particules. Les coupes présentées

sont perpendiculaires & ’axe z et correspondent a différentes hauteurs par rapport au plan de base.
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i
Contrainte Contrainte

Déformation
L 1cpCQ , 2 A
de Von Mises hydrostatique

plastique

a

e}
)
=
]
>
()
o

hydrostatique

plastique(

Déformati

Figure 11-26 : isocontraintes et isodéformation pour des coupes faites dans une microstructure réelle 3D —

Plan de coupe a 1, 4, 7, 10 et 13um - Volume autour d’une particule de chrome - taille de la zone : 3 9x42><14;1mj

La distribution des contraintes montre que le chrome est soumis a un état de contrainte hydrostatique en
traction tandis que I'alumine est globalement en compression. Il est trés intéressant de noter que localement, a
proximité des particules, lorsque celles-ci présentent des concavités, on retrouve un état de traction dans
l'alumine qui diminue quand on s'éloigne de la particule, comme dans le cas de microstructures idéales
présentant des concavités. Le niveau de contrainte de traction peut atteindre localement 500 MPa, comme pour
les particules concaves idéales. Les niveaux de contraintes de traction dans les particules (=1000MPa) sont aussi
proches de ceux obtenus dans les particules idéales concaves (et inférieurs a ceux calculés pour des particules
sphériques). Il faut aussi souligner que pour ces calculs, il n'y a pas de conditions de périodicité ce qui modifie

également les états de contraintes en particulier prés des bords.
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Concernant la contrainte de Von Mises, elle est sensiblement constante dans les particules de chrome et
son niveau est en accord avec I'évolution de la limite d'élasticité et de la faible déformation plastique présente
dans le chrome entre 0,02% et 0,60%. La déformation plastique du chrome n'est pas uniforme et des gradients
peuvent apparaitre comme dans le cas des microstructures idéales. Dans I'alumine, notons que le maximum de la
contrainte de Von Mises n'est pas situé a l'interface. Du fait de la morphologie des particules, la distribution de la
contrainte de Von Mises est complexe et son évolution est similaire a celle observée pour les microstructures

idéales concaves.
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Figure 11-27 : isocontraintes et isodéformation pour une coupe faite dans une microstructure réelle 3D — Plan de coupe a 1,

4,7, 10, 13 et 16um- Répartition de petites particules de chrome - taille de la zone : 20x20x20unt’

Ces résultats permettent donc de confirmer les principales caractéristiques des champs de contraintes
déja mise en évidence par les simulations sur les microstructures réelles 2D et sur les microstructures idéales 3D.
Mais étant donné que la microstructure réelle a une taille bien inférieure a celle de la résolution de la
microtomographie, voir le chapitre I, d'une part et que d'autre part la taille du volume analysé est relativement

faible, les résultats sont a prendre avec précautions pour l'aspect quantitatif.
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A-4 Contraintes moyennes dans les phases

Les calculs micromécaniques ont permis d’analyser les champs locaux et leurs hétérogénéites dans les
deux phases. Dans la deuxieéme partie de ce chapitre, les contraintes moyennes dans chacune des phases sont
déterminées expérimentalement par diffraction des rayons X. Il est donc nécessaire de connaitre les contraintes
moyennes calculées, afin de pouvoir les comparer a I' expérience.

Les contraintes moyennes dans chacune des phases sont calculées a partir des contraintes sur chacun des
éléments du maillage et de son volume (ou sa surface pour les cas 2D). La contrainte hydrostatique moyenne
calculée pour les différentes microstructures est reportée sur les figures 11-28 et 11-29 en fonction de la fraction

volumique de chrome.
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Pour les microstructures idéales 3D (particules sphériques), on note une décroissance de la contrainte
hydrostatique de traction dans le chrome et une augmentation de la contrainte hydrostatique de compression dans
I’alumine, toutes deux sensiblement linéaires. Les évolutions sont similaires pour les microstructures idéales 2D
avec des niveaux en traction plus faibles dans le chrome et plus élevés en compression dans I’alumine
conformément a nos analyses antérieures (figure I1-13. De plus, pour le chrome et I’alumine, cette évolution est
proche de celles données par le modele de Mori-Tanaka pour les contraintes moyennes dans les phases [Mori73,
Taya90].

Pour les microstructures idéales 3D avec des particules concaves, la contrainte hydrostatique de
compression dans 1' alumine est d’autant plus faible que les zones soumises a des contraintes de traction sont
étendues. En effet, dans le cas de la particule II, la fraction volumique d’alumine soumise a une contrainte de
traction est de 18% alors qu’elle n’est que de 3% pour la particule Ill, comme il ressort de la figure [1-30.
Simultanément, on note une diminution de la traction dans le chrome. La méme tendance est observée sur les
simulations réelles issues de la tomographie. Notons que la microstructure composée d’un arrangement
périodique de particules concaves n' est guére représentative de la microstructure réelle en moyenne.

Pour les microstructures réelles 3D, les résultats sont dispersés essentiellement en raison du fait que les
volumes analysés ne sont pas représentatifs de I’ensemble de la microstructure. Si on considére les volumes
contenant essentiellement une grosse particule et son environnement, on note une contrainte hydrostatique en
compression dans I' alumine assez faible, voire une contrainte en traction, ceci a cause de la fraction d’alumine en
traction qui peut atteindre 60%. Dans le cas d’une répartition de petites particules (représentant une fraction de
17%), la contrainte hydrostatique est également faible, mais en compression. Pour le chrome, la contrainte

hydrostatique reste en traction autour de 1000 MPa.
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Figure 11-30 : influence de la fraction volumique d'alumine en traction sur les contraintes moyennes
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B - Détermination expérimentale de contraintes par diffraction des Rayons X dans des

cermets alumine chrome
B-1 - Théorie — Méthode

La détermination des contraintes par la diffraction des rayons X ou des neutrons sont des techniques
largement utilisées pour divers types de matériaux [Reim99]. En fonction des matériaux, ces deux techniques
complémentaires [Watt96, Wern00] permettent de déterminer les contraintes en surface pour des matériaux
absorbants aux rayons X, ou plus en profondeur pour le cas des neutrons [Fior00, Maju88, Pyza96, Choo99] ou
des matériaux peu absorbants vis-a-vis du rayonnement X [Rupp89, Levi94, Hehm95]. D'autres techniques
existent pour la détermination des contraintes en surface, comme Il'indentation de type Sharp [CarlO1, Sure98] ou
l'indentation de Hertz [Robe99].

La détermination de contrainte par diftraction des rayons X repose sur la modification des paramétres
de mailles des phases en fonction des contraintes appliquées ou résiduelles. Ainsi a partir des diffractogrammes,
en mesurant le changement de position des pics par rapport a un état non contraint ou de référence, il est possible

d’en déduire les contraintes appliquées ou résiduelles [Noya87, Mach61].

Généralités sur la méthode des sin?y [Noya87, Mach61, With95]

Pour expliciter les relations entre contraintes et déformations, on considére 2 repéres, tels que celui
décrit sur la figure 11-31, le repere de la piece est X", X5°, X" et le repere X,, X,, Xa. X:¥ est un repere li€ a la
direction de détermination des contraintes obtenu par une rotation d'angle ¢ autre de I'axe Xs. ;i est la direction
de mesure de la déformation (normale au plan hkl), y étant entre I'angle la direction ;i et l'axe X3". Une fois les

distances réticulaires déterminées a partir de la position des pics de diffraction, la déformation dans la direction

dy, —d,
ji , est obtenue par &, =—r——
ov d;

ol dgy est la distance réticulaire du plan (hkl) dans un état déformé et d, la distance réticulaire du plan pour un
état non déformé. Cette distance est déterminée a partir de la position des pics de diffraction par la loi de Bragg

2d,, sin@ =1

X P =X3¢

X,P

Figure 1-31 : repére X} lié a piéce, X lié & la direction de mesure
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Chapitre I1 : Contraintes résiduelles dans des cermets Alumine Chrome

Dans le repere lié a la piece (X", X, ", X3 "), si le matériau est isotrope et homogene, dans le domaine

élastique, la déformation dans une direction @ y est donnée par la relation :

Epy = %SQ [(O'(p —0'33)Sin2l[/+0'33 +(0|3 cos @ + 3 sing)sin 2q/J+ Siloy, +0p +013]
Oy =0/ cos? Q+09y sin? @ +20), singpcos @

1 d oy ] sinf,,
Egy =M —— |Fl————
d, sinf,

S) et S, sont les constantes €lastiques radiocristallographiques.

Etat triaxial de contraintes
Dans un état triaxial de contrainte, le tracé de €4, en fonction de sin? y, pour un angle ¢ donné, donne
une ellipse, la pente de I’axe de I'ellipse permet de calculer la valeur de o, - 033, L’ouverture de I’ellipse est

proportionnelle au cisaillement (05 cos @ +0,; sin¢)et permet d’accéder aux contraintes de cisaillement. Les

différences de contraintes G,- G33 sont des valeurs moyennes dans la phase considérée.

a ¢=0 les contraintes accessibles sont G- O Oni

¢ =90 les contraintes accessibles sont O2r- On3 On

2 B¢y w>0
(Y (NP} O
=0 O 0 5 O 93
> O 3 0 n O 3
Sin2ysr

Pour déterminer toutes les composantes du tenseur des contraintes (en particulier s3) il est nécessaire de

connaitre I’angle 6.

Cas particulier :
En surface, pour un matériau monophasé, la contrainte normale est nulle, ce qui implique 633 =0
La pente de I’axe de I’ellipse donne la contrainte G, :
a ¢@=0 les contraintes accessibles sont [ on
¢ =90 les contraintes accessibles sont 02 on
Si de plus I’état de contrainte est biaxial (G,3=0,3=0) , on obtient une relations linéaire entre 28 et sin?y. La pente

de la droite pour ¢=0 donne &), et pour ¢=90 62,
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200y
\V)O o 11 o 12 O
y<0 o, O0pn 0
0 0 0
Sin2y

La méthode des sin®y pour un état triaxial de contraintes a été utilisée pour déterminer le tenseur des

contraintes dans chacune des phases des cermets alumine chrome.
B-2 Parametres expérimentaux

B-2.1 Préparation des échantillons

La détermination des contraintes moyennes dans les phases des composites alumine chrome a été
réalisée en utilisant le rayonnement synchrotron du L.U.R.E., sur la ligne DW22. Le schéma de la ligne est
présenté sur la figure 11-32. Le rayonnement synchrotron permet d’obtenir un flux important et de travailler avec
des longueurs d' ondes faibles. Dans notre cas, les conditions expérimentales ont été choisies de fagon a obtenir

une information en volume sur les contraintes.
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Figure 11-32 : schéma de principe de 'expérience DW22.

Les mesures ont concerné différents échantillons contenant des fractions volumiques de chrome
comprise entre 9% et 36%. Des montages en réflexion ou en transmission ont été utilisés avec des longueurs
d’onde faibles (0,1 nm). L’utilisation de la réflexion ou de la transmission pour la détermination des contraintes
dépend de la teneur en chrome des échantillons. En effet, le chrome est un élément trés absorbant vis-a-vis du

rayonnement X alors que I’alumine est un composé peu absorbant [Klug74]
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Ainsi en réflexion, la profondeur de pénétration du rayonnement est supérieure a une centaine de
microns pour les échantillons contenant 5 ou 9% de chrome mais celle-ci chute fortement (jusqu’a S0um) pour
les échantillons a forte teneur en chrome, (tableau I1-3). La contribution des 10 premiers microns est également

reportée pour voir I' influence de la surface sur les mesures.

Fraction volumique de ~ Profondeur de pénétration Contribution des 10
chrome premiers microns
9% 136 pm 16%
21% 77 um 30%
36% (1) & 36% (11) 49 um 40%

Tableau 11-3 : liste des échantillons, profondeur de pénétration des rayons X (en réflexion et pour 95% du rayonnement

absorbés)

Les mesures en réflexion ont été faites sur les échantillons polis mécaniquement avec diverses solutions
diamantées (taille minimum Ium). Les mesures en transmission ont été réalisées sur des échantillons amincis
mécaniquement jusqu’a une épaisseur voisine de 100um, ce qui correspond a environ dix fois la taille des plus
grosses particules de chrome et permet de considérer que I'information obtenue concerne bien le volume des
phases [Rupp96, Hana83]. L’amincissement mécanique, pour la transmission, a été obtenu avec des disques

diamants (taille des cristaux : 20um et 6um).

Les images de microscopie électronique a balayage présentées sur la figure 11-33 montrent les microstructures

des différents échantillons utilisés.

Figure I1-33 : microstructure des échantillons utilisés pour la détermination des contraintes

(a) 9% (b) 21% (c) 36% (1) (d) 36% (1)
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B-2.2 Détermination du paramétre 26,

Comme nous l'avons décrit précédemment, la méthode des sin? y permet de déterminer les différences
de contraintes dans les phases. Pour déterminer le tenseur complet des contraintes, il faut connaitre les
parametres de maille des différents constituants dans le cas ol le matériau n’est pas contraint. Si de nombreuses
données existent dans le cas de matériaux purs [IC-Cr, IC-Al,04], elle ne sont pas suffisantes dans notre cas oll
les constituants des cermets ont des compositions chimiques complexes pas forcément identiques d’un
échantillon a ’autre, comme cela a été montré dans le chapitre 1.

Diverses techniques ont été testées pour déterminer les paramétres de mailles du chrome et de I’alumine
tels qu’ils existent dans les cermets alumine-chrome (recuits de poudres, attaques par des acides, €rosion
mécanique) [Roga00]. La méthode que nous avons trouvée la plus fiable et reproductible, est une combinaison
entre des attaques a I’acide et de pilonnage d’un échantillon massif pour obtenir des poudres dont la
granulométrie est suffisamment fine pour pouvoir considérer que les contraintes sont relaxées en raison de la

proximité d’une surface libre.

Pour obtenir des poudres a partir d’un échantillon massif de cermet, celui-ci est pilonné dans une des
jarres de broyage (en acier ZI155CVDI12) au moyen d'un pilon ayant une grande surface de contact avec la
poudre (barreau en acier). Apres pilonnage des plus gros morceaux, la poudre est placée dans un bain d’acide
nitrique pur pour une durée de 20 minutes. Le mélange acide/poudre est brass€ en permanence. Le passage des
poudres dans I’acide permet d’affaiblir ’ensemble de la structure du composite en dissolvant le chrome en
surface. Les poudres sont ensuite filtrées et nettoyées a 1’éthanol. Cette série d’opérations est renouvelée une
seconde fois. Enfin la granulométrie des poudres est affinée pour obtenir les différentes classes de taille, en
broyant les poudres séches dans un mortier. Cette technique permet d’obtenir des poudres dont la granulométrie
est inférieure a 25um. L'inconvénient majeur de cette technique de préparation est I’introduction de pollution
dans les poudres lors du dernier pilonnage. En effet, I’alumine est trés abrasive, et les cermets accentuant cet
effet, la conséquence est que des constituants du mortier se retrouvent dans les poudres finales, principalement

dans les lots de poudres dont les granulométries sont les plus faibles.

4
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B-3 - Contraintes dans les cermets alumine chrome

B-3.1 Vérification de la longueur d’onde

Le monochromateur est réglé pour obtenir A=0,1nm. Pour connaitre exactement la valeur de la longueur
d’onde dont dépendent toutes les valeurs de paramétres de mailles, une poudre d’oxyde de cérium (Ce0,) dont le
paramétre de maille est connu® [IC-CeO,] est utilisée. Un diffractogramme est réalisé sur la poudre (figure II-
34). Les pics les plus significatifs sont repérés par leur maximum et la longueur d’onde est ajustée pour

correspondre au mieux au diffractogramme

20 30 40 50 60 70 80 90 10 110

2-Theta - Scale

Figure I1-34 : diffractogramme de la poudre CeO,, utilisée pour la vérification de la longueur d’onde.

Pics utilisés pour la détermination de A :

(hkl)  (111) (200) (220) @311) (331) (422) (511) (531) (620)
20 1841° 21,28 30,28° 35,67° 47.47° 53,79° 57,34° 66,22° 7146°

Ainsi la longueur d’onde exacte utilisée pour la détermination des contraintes dans les cermets est :
A =0,099935 nm
Cette longueur d’onde, déterminée au début de la série d’expériences, a été vérifiée au cours des autres

expériences en ajoutant a certains lots de poudres du silicium dont le paramétre de maille est également connu’.

B-3.2 Diffractogrammes — détermination des paramétres de mailles des échantillons massifs et des poudres

Afin de connaitre le parametre 26, des échantillons, des poudres ont été préparées suivant la procédure
précédemment exposée. Pour déterminer les paramétres de maille du chrome et de I’alumine pour les différentes
granulométries de ces poudres, un diffractogramme est réalisé pour des angles de diffraction compris entre 20 =

[15°-61°T et [94° - 97°] pour le pic (411) du chrome et 26 = [103.8° - 105.2°], pour le pic (526) de I’alumine

* Paramétre de maille du CeO,  a=0,54111 nm [IC-Ce02]
5 Paramétre de maille Silicium  a = 0,543094 nm [IC-Si] :
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Pour déterminer les paramétres de maille du chrome et de I’alumine des échantillons massifs, des
diffractogrammes en réflexion ont ét€ obtenus pour des angles de diffraction équivalents a ceux des poudres.

Ainsi, 4 pics du chrome et 8 pics de I’alumine ont été utilisés, les indices (hkl) des plans sont résumés dans le
tableau 11-4.

Chrome h k 1 Alumine h k 1
1 1 0 0 1 2
2 0 0 1 0 4
2 I 1 1 1 0
2 2 0 1 1 3

Silicium h k 1 0 2 4
| 1 1 | 1 6
2 2 0 2 1 4
3 1 1 0 3 0
-+ 0 0
4 2

Tableau 11-4 : indices (hkl) des pics utilisés pour la détermination des parametres de mailles du chrome et de I’alumine

Pour chaque échantillon massif et chaque poudre étudiés, les parametres de maille du chrome et de
I’alumine sont déterminés par ajustement des pics, sur les différents pics associés aux phases en ne prenant pas
en compte les pics superposés ou ceux dont I’asymétrie est trop importante (due aux hétérogénéités de
concentration ou bien aux contraintes). Les diffractogrammes, présentés sur la figure 11-35, montrent que les pics
sont treés fins et que le bruit de fond est faible et régulier. Un déplacement des pics est observé pour le massif et

un bruit de fond plus important dans le cas de la poudre.

i { l Pouldre <25um !

_,;JWM\.,JLJ« - R\J!d‘ At A

T LL i o

2-Theta - Scale

Figure 11-35 : diffractogramme des poudres de granulométries inférieures a 25um et de I’échantillon massif pour un

composite contenant 21% volumique de chrome
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Les figures 11-36 et 1I-37 donnent I’évolution des parameétres de mailles, du chrome et de ’alumine,
pour les différentes tailles de poudres ainsi que pour les échantillons massifs (les résultats pour I’échantillon

massif ont été placés arbitrairement & une granulométrie de 100 a titre de comparaison).
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Figure I1-36 : évolution du paramétre de maille du chrome en fonction de la granuloméirie
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Figure II-37 : évolution des paramétres de mailles de [’ alumine en fonction de la granulométrie
Les résultats obtenus permettent de voir que les ditférences entre les échantillons massifs et les poudres

de faibles granulométries sont trés nettes, signe qu’il existe des contraintes non négligeables dans les cermets

alumine chrome. On peut également remarquer que dans le cas du chrome, un paramétre de maille inférieur au
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paramétre de maille donné par les fiches ICDD est mesuré®, pour I'échantillon 2 9% de chrome. Ceci est dii a la
présence de fer dans la phase chrome, qui ayant un paramétre de maille inférieur (a= 0,28664 nm) peut faire
diminuer le parametre du chrome. Pour I’ensemble des échantillons, le paramétre de maille diminue en méme
temps que la granulométrie des poudres, les granulométries les plus importantes donnant des paramétres voisins,
mais néanmoins en dessous du paramétre du matériau massif.

Pour I’alumine, comme pour le chrome, une variation sensible des paramétres de maille en fonction de
la granulométrie est observée. Mais I’analyse des variations de paramétres est complexe dans ce cas. La
sensibilité des résultats au pic dont le troisieme indice (1) posséde des valeurs élevées, est trés importante, ce qui
correspond a une treés grande sensibilité sur le paramétre ¢ de I’alumine. De plus, les paramétres de 1’alumine
restent supérieurs a ceux de ’alumine pure a cause de la présence de I’oxyde de chrome en solution (voir le

chapitre I).

B-3.3 Application de la méthode des sin? @ aux cermets

Pour I’application de la méthode des sin?y, une rotation des échantillons est nécessaire (pour fixer les
axes de rotation en fonction des variations de I’angle ), dépendant de la différence de contraintes que I'on
souhaite mesurer.

Pour les diffractogrammes en réflexion, les différences de contraintes mesurées sont :

01-033 avec (p=0° el 032-033 avec (p=90°

Rotation pour la mesure
de G- O3y

Rayonnement incident

Rotation pour la mesure
de 0- 0y

Les angles y choisis pour les analyses sont :

T 0 12,92° 18,43° 22,75° 26,56° 30° 33.21° 36,27° 39,23° 42,13°  45°
Sin2y 0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3 0,35 0,4 0,45 0,5

Tableau 11-5 : angles y pour la détermination des différences de contraintes, montage en réflexion

Les pics utilisés pour appliquer la méthode des sin? y en réflexion pour I'échantillon Al,03-Cr 9% sont
Alumine 526) 102,5° < 20 < 103,5° Chrome(411) 9,1° < 20 <
97,0°

En transmission, pour des raisons d’accessibilité et de limites liées au goniometre, les différences de contraintes
mesurées sont

Gx3-0p  par rotation autour de I’axe Oy et G,,-0y, par rotation autour de I’axe Oz
p y

% Chrome a = 0,28840 nm — Alumine a = 0.4758 nm ¢ = 1.2991 nm
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Ox
Rayonnement incident
Rotation pour la mesure
Vi de 0,,- O},
/
’
Rotation pour la mesure I'
de 033~ 0y ’
’
> 4
Les angles y choisis pour les analyses sont :
Pour mesurer 6,,-6,,
] 0 18,43° 26,56° 33,21° 39,23° 45°  50,76° 56,78 63,43° 71,56°  90°
Sin? y 0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1
Pour mesurer 633-G»,
Y -45°  -39,23° -33,21° -26,56° -18,43° 0° 18,43° 26,56° 33,21° 39,21° 45°
Sin? y -0,5 -0,4 -0,3 -0,2 -0,1 0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5

Tableau 11-6 : angles W pour la détermination des différences de contraintes, montage en transmission

Les pics utilisés pour appliquer la méthode des sin? y en transmission pour les échantillons Al,05-Cr 21% - 36%
1) - 36% (1) sont
Alumine (1 3 10) 26=710°%1° Chrome (1 2 3) 20=280,6°%1°

Une fois les pics enregistrés, la méthode des sin? y impose de connaitre la position du pic. Pour cela deux

méthodes ont été appliquées : la méthode du barycentre centré (Bc) et une méthode par ajustement du pic.

Une fois les positions des pics déterminées pour chaque angle y, la méthode des sin?y est appliquée
pour connaitre les différences de contraintes et les contraintes de cisaillement correspondantes. Ces valeurs sont
calculées en prenant en compte tous les pics répondant aux restrictions de la norme XP A 09-285 (mai 1999)
[XP99]. Deux exemples d'ellipses obtenus en tragant la déformation, liée au déplacement du pic, en fonction de

sin?y pour le chrome et I'alumine sont présentés sur la figure 11-38.

84



Chapitre I1 : Contraintes résiduelles dans des cermets Alumine Chrome

00006 B e
Pic (123) du chrome o Pic (13 10) de Falumine
000056 i
— 00001
° - g & o
- . oo
- B ' 000015
0 o1 - 04 0s 00002 -
Figure I1-38 : exemple d'ellipse pour l'application de la méthode des sin®y
Les résultats concernant les différents échantillons sont regroupés dans le tableau I11-7 et 8.
Echantillon Barycentre centré (Bc) ajustement du pic
o (MPa) Ac Diftérence 6 (MPa) Ac
ALO;-Cr 9% G\1-Om 92 135 G11-0n -23 131
O -44 69 O 16 67
G2-Om 90 203 G2-0n3 9 226
O -32 103 on -30 120
ALOs-Cr 21% G)1-02 -15 11 G11-0On -16 13
[P -7 10 O, -6 11
013-02 32 36 G33-On -35 24
on -5 7 On -10 5
ALO;-Cr 36% G|1-02 -30 51 G11-On -43 53
(1)) G -7 46 o2 0 48
G- -226 122 G33-On -160 186
On -12 23 on -28 36
ALOs-Cr 36% G)1-0» -115 90 G11-O» -11 3
) O 68 73 (P -13 3
033-02 -67 59 013-O2 41 45
On 7 11 On 1 8

Tableau 11-7 : différences de contraintes, contraintes de cisaillement et incertitudesAc pour le chrome. Valeurs obtenues par

les deux méthodes de détermination de la position du pic
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Echantillon Barycentre centré (Bc) ajustement du pic

o (MPa) Ac o (MPa) AC

ALOs-Cr 9% G1-Om 37 175 G11-0m 21 46
O3 -24 90 G -6 23
02-0x3 55 154 072-0n3 125 106

On 23 78 Oon -31 54

ALOs-Cr 21% G1-02 15 10 G11-022 -9 10

Oi2 -11 9 (P -5 9

O33-O» -4 55 013-02 4 62

On 20 11 Oon 14 6

A1,0;-Cr 36% G11-02 9 34 C11-0n 24 16
) Oz -10 31 G2 -13 15
033-0On -12 58 033-02 11 70

Oon 31 11 Oon 38 14

ALOs-Cr 36% G|1-02 54 95 G1-On 25 21
(1D on 30 76 O -7 17
G33-On 295 325 033-0 98 112

On 15 48 O 3 21

Tableau I1I-8 : différences de contraintes, contraintes de cisaillement et incertitudesAc pour [’alumine. Valeurs obtenues par

deux méthodes de détermination de la position du pic

Les résultats montrent que sauf dans quelques cas particuliers, les différences de contraintes sont
relativement faibles ainsi que les contraintes de cisaillement. De plus, les incertitudes peuvent étre élevées. Il
existe aussi des différences sur les niveaux de contraintes en fonction de la méthode utilisée pour la
détermination de la position des pics. La cause principale est la forme des pics qui sont asymétriques pour le
chrome et présentent de fortes variations d’intensité pour I’alumine. En ce qui concerne les incertitudes, elles
résultent des variations d’intensité des pics, en raison du temps de comptage faible par rapport a I’absorption de
I’échantillon, I’absorption variant en fonction de I’inclinaison des échantillons lors de I’évolution des angles .

D’autres sources d’incertitude tiennent a la forme des pics influencée par I’écrouissage.

B-4 Tenseur des contraintes dans les phases

A partir des différences de contraintes et des contraintes de cisaillement, il est possible de calculer
chacune des composantes du tenseur des contraintes. Pour cela, la formule de détermination des contraintes pour
un angle y égal a 0 est utilisée. Ainsi, connaissant les différences 033-01, et 62-6;, on obtient, dans le cas de la
transmission :

Ey=0.0,,-0,) ~SI 033 -022)+205-0))

o= = ] (eql)
— 8§, +3S
2 2 |
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_&y=0(0,-0,) -$[lo33-022)-(022—011)]

(%) (eq2)

|
—S, +35,
2
Pour le cas de la réflexion, les différences de contraintes mesurées sont G-Gx3 et G2,-C, il est donc possible de

calculer 033 de deux maniéres différentes :

Ey=0,0,-0,) ~S1[O11 —033)+2(022 —033)]
033 =

1 (eq3)
—S, +3S
222 |

" -S = 2 =
Oy = Ey=00,-01) [0 -0,)+20, -03)] -

1
~52+35,

La détermination des constantes S,(hkl) et ¥2S,(hkl) est décrite en annexe 4 pour l'alumine et le chrome. Pour
chaque échantillon, on prend le 6, correspondant, déterminé pour des poudres de granulométrie inférieure a
25um. Le calcul des contraintes et de la contrainte hydrostatique dans le chrome et I’alumine pour les
échantillons de cermets sont données dans le tableau 11-9. Lorsque plusieurs méthodes sont employées pour la

détermination d'une contrainte, la valeur utilisée pour le calcul de la contrainte hydrostatique est la moyenne.

Echantillon A1,03-Cr 9%

Méthode 01 (eq3)  Om(eq4) 022 (02-Cn) O (C11-C3) Om
Bc Cr 240 279 349 351 302
AlLO4 -121 -142 -77 -95 -101

ajustement Cr 180 197 197 165 186
AlL,O4 25 20 148 2 57

Echantillon Al,O;-Cr 21%
Bc Cr 265 254 250 238 252
ALOs -138 -141 -123 -145 -139
ajustement Cr 263 253 231 218 241
Al O4 -12 -24 221 -20 -17
Echantillon AL,O3-Cr 36% (I)

Bc Cr 494 503 464 460 479
Al,04 -207 -169 -198 -181 -193

ajustement Cr 676 619 450 459 557
AL O, -48 -30 -24 -19 -34

Echantillon ALLO3-Cr 36% (II)

Bc Cr 182 270 67 259 203

Al 04 59 -185 113 107 54

ajustement Cr 405 304 338 345 357
AlLO4 49 -52 74 46 39

Tableau 11-9 : contraintes oj; et contrainte hydrostatique dans le chrome et I'alumine calculées a partir des deux différences

de contraintes mesurées.
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Les deux méthodes de détermination des positions des pics donnent des valeurs de contraintes
sensiblement différentes. Pour I’alumine, I’utilisation de I’une ou I’autre des méthodes peut changer le signe de
la contrainte. Pour les échantillons Al,O3-Cr 21% et 36% (I), le chrome est en traction et I’alumine en
compression. Pour I’échantillon Al,0;-Cr 36% (II), le chrome et I’alumine sont en traction. Pour 1’échantillon
Al,03-Cr 9%, le chrome est en traction, mais il est difficile de conclure sur le signe de la contrainte moyenne
dans I’alumine, puisque 1’'une des méthodes donne une contrainte de traction et I’autre une contrainte de
compression. La figure 11-39 donne les variations des contraintes hydrostatiques dans le chrome et dans I' alumine
en fonction de la fraction volumique de chrome. Quelle que soit la fraction volumique, le chrome est en traction,
ceci étant confirmé par les deux méthodes. On note une augmentation de la contrainte avec la fraction
volumique. Pour I’alumine, pour les fractions volumiques faibles, les contraintes sont faibles, les deux méthodes
ne permettant pas de conclure sur le signe. Pour les échantillons élaborés selon la méthode standard (hors type
(I1)), ’alumine est en compression avec une tendance a une augmentation de la compression avec la fraction
volumique, mais les niveaux de contraintes restent faibles. Enfin pour I’échantillon 36% (II), dont la

microstructure est différente, une contrainte de traction pour I’alumine est donnée par les deux méthodes.

800

600 -

3%l

400 -

36% I

Contrainte hydrostatique (MPa)
n
8

0 T .
5 40 45
36% |
-200
-400

fraction volumique de chrome

—o— Alumine (ajustement) -8 Chrome (ajustement) ~- Alumine (bc) —4— Chrome (bc)

Figure 11-39 : contraintes hydrostatiques déterminées par rayonnement synchrotron
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C - Synthese - discussion

Nous avons reporté sur la figure 11-40 les évolutions de la contrainte hydrostatique en fonction de la
fraction volumique de chrome, mesurées respectivement dans le chrome et dans I'alumine, et déterminées par les
deux méthodes (barycentre centré et ajustement). Sont également reportées les évolutions de contraintes
obtenues par le calcul, pour I'ensemble des configurations idéales et réelles. Il ressort essentiellement des écarts

importants entre les niveaux de contraintes mesurés et calculés dans le chrome.

1600 (a)

1200

Contrainte hydrostatique moyenne
dans le chrome (MPa)
o
8

9% 36% type |
400 21%
36% type Il
0 T - T v T v - -
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45

fraction volumique de chrome

—+—Calculs —# barycentre centré -8~ ajustement
400 (b) |
9%
] 21%

2 ° é 36% type Il
g b
o
5. 0 o —

©
% % d s 36% type |
E g -200 A .
gE 2
S5 -400 * s
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£
o
(8]

-800 .
-1000 T T T T T T T —
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45

fraction volumique de chrome

——Calculs -&-barycentre centré —&-ajustement

Figure 11-40 : comparaison entre les contraintes calculées et les contraintes déterminées par diffraction des rayons X (a)

chrome (b) alumine

L’évolution de la contrainte hydrostatique dans le chrome déterminée expérimentalement ne correspond
pas a celle déterminée par les calculs. Par les calculs micromécaniques, ’augmentation de la fraction volumique
de métal entraine une diminution de la contrainte hydrostatique moyenne alors qu'expérimentalement, une

tendance a 1’augmentation des valeurs des contraintes hydrostatiques est observée. De plus, les niveaux de
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contraintes présentent des différences importantes, ceux-ci étant beaucoup plus élevés pour les contraintes
calculées que pour les contraintes estimées par la mesure.
Dans I’alumine, les calculs ont montré que la contrainte hydrostatique est en compression, méme pour les faibles
fractions volumiques de chrome et le niveau de contrainte augmente, en compression avec la fraction volumique
de chrome. Concernant les contraintes déterminées expérimentalement, une méme tendance du point de vue de
I’évolution est observée. Les différences sur les niveaux de contraintes sont moins importantes que dans le cas
du chrome.

Dans le chrome, ces écarts calculs expériences semblent diminuer quand la fraction volumique
augmente et dans I' alumine, ils augmentent. L' analyse de ces écarts doit prendre en compte a la fois les

difficultés d' ordre expérimental et les hypotheses et simplifications de la modélisation.

Du point de vue expérimental

La diffraction des rayons X permet de déterminer les contraintes moyennes dans les phases. Les
niveaux de contraintes sont sensibles a divers paramétres : gradients de composition, pureté des phases, taille
de grains, textures, etc. De plus, la détermination des contraintes dans les cermets n’est pas aisée, comme le
montrent les résultats le montrent avec des incertitudes élevées et des différences sensibles en fonction de la
méthode utilisée (barycentre centré ou ajustement des pics)

La détermination expérimentale des contraintes dans les cermets alumine chrome a montré que
I’obtention de mesures fiables et reproductibles est une chose difficile en raison des différences de comportement
des deux phases vis a vis du rayonnement synchrotron, I’alumine étant peu absorbante et le chrome trés
absorbant. De plus, du fait de I’élaboration des composites, d’autres caractéristiques perturbent la détermination
de ces contraintes comme la présence du fer, I’enrichissement de I’alumine en oxyde de chrome ou I’apparition
de textures dans le chrome pour les échantillons avec une forte fraction volumique de métal. Toutes ces
difficultés conduisent a des valeurs de contraintes présentant de fortes incertitudes.

De plus, la réaction de réduction de I’oxyde de chrome par I’aluminium n’est pas compléte dans les
poudres a I’issue du broyage, cette réaction se terminant lors du frittage. Mais ne connaissant pas I’évolution de
la réaction au cours du frittage et de la densification du composite, un réarrangement des grains d’alumine lors
de la montée en température et avec I’évolution de la réaction, un enrichissement de celle-ci en chrome sont tout
a fait envisageables. Comme une partie de I’oxyde de chrome n’a pas réagi, en fonction de la granulométrie des
poudres, a la fin du frittage, des gradients de composition en chrome, en alumine et autres phases minoritaires
sont possibles.

Un autre facteur qui influence énormément le niveau de contrainte déterminée par diffraction des rayons
X est le parametre 20, correspondant au matériau non contraint. Les niveaux de contraintes dépendent de ce
parametre, par exemple une variation de 0,01° sur le paramétre 26, peut entrainer une variation de SOMPa sur les
contraintes. Dans le cas des cermets alumine-chrome, les paramétres 26, ont été déterminés sur des poudres dont
la granulométrie est inférieure a 25um. Or les observations de la microstructure en 2D (par microscopie
électronique a balayage) ou en 3D (par microtomographie X) ont montré que I’échelle caractéristique de la
microstructure est de ’ordre de quelques microns. Dans les poudres utilisées pour la détermination des
parametres 26, il est possible qu’il existe encore des contraintes résiduelles qui induisent des erreurs sur les

parameétres du matériau non contraint et donc sur les niveaux de contrainte déterminés par diffraction des
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rayons X. Pour illustrer I’influence du paramétre 26y, le tableau 11-10 donne les valeurs de 28, déterminées a
partir des poudres et celles déterminées a partir des calculs de moyennes des contraintes, en effectuant le calcul a

I’inverse pour des microstructures idéales 3D proches du pourcentage volumique réel.

Alumine - chrome 9% volumique

26, (exp) 20, (10% vol) 20, (exp) 26, (10% vol)
Chrome 94.676° 94.886° Alumine 104.246° 104.234°
Alumine — chrome 21% volumique
20, (exp) 20, (20% vol) 260, (exp) 26, (20% vol)
Chrome 80.723° 80.830° Alumine 71.017° 70.986°
Alumine — chrome 36% volumique (I)
26, (exp) 20, (35% vol) 20, (exp) 20, (35% vol)
Chrome 80.814° 80.802° Alumine 70.866° 70.962°
Alumine — chrome 36% volumique (II)
20, (exp) 26, (35% vol) 20, (exp) 20, (35% vol)
Chrome 80.757° 80.802° Alumine 70.615° 70.962°

Tableau II-10 : comparaison entre les paramétres 26, expérimentaux et ceux calculé a partir des contraintes moyennes du

calcul aux éléments finis.

La différence entre le parametre 20, expérimental et celui qui est calculé, est importante pour
I’échantillon comprenant une faible fraction de chrome, ¢' est-a-dire une taille de particule tres faible par rapport
a la granulométrie des poudres. La différence entre les paramétres 26, expérimentaux et calculés diminue avec
I’augmentation de la fraction volumique donc avec I’augmentation de la taille des particules de chrome. Pour
I’alumine, pour les échantillons élaborés selon le procédé "standard", la différence maximale est de I’ordre d’un
dixieme de degré. Une augmentation de la différence avec 1’augmentation de la fraction volumique de chrome
est observée, ce qui est compatible avec une dégradation de la pureté de I’alumine due notamment a

I’enrichissement en chrome.

Les analyses chimiques réalisées sur les poudres et sur les échantillons massifs présentées dans le
chapitre I, ont montré la présence de fer dans le chrome. Celui-ci est réparti en solution solide dans les plus
grosses particules. En faisant I' hypothése que I' ensemble du fer est mis en solution dans le chrome, il est possible
d' en déduire un paramétre @, qui conduit a des contraintes beaucoup plus élevées que celles indiquées
précédemment. Ainsi, pour le composite contenant 21% de chrome, la contrainte hydrostatique ainsi calculée est
de 1100 MPa au lieu de 250MPa. On obtient également des contraintes plus élevées pour les autres types de
composite (1000 MPa pour le 9% et 920 MPa pour le 36%). Ces valeurs peuvent étre considérées comme limites

supérieures des contraintes dans le chrome.
Dans les composites alumine-chrome, les différences de contraintes mesurées étant faibles, le niveau
des contraintes dans les phases est déterminé par les paramétres de I' état non contraint. Les incertitudes sur ces

paramétres entrainent apparemment un déséquilibre des contraintes dans les composites. En effet, la somme des
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contraintes pondérée par la fraction volumique des phases ne donne pas une contrainte globale nulle mais celle-
ci est en traction. Ceci est principalement dii & une sous-estimation du paramétre de I'état non contraint dans
l'alumine en raison de difficultés expérimentales pour déterminer les parametres de mailles. En effet, comme le
montre la figure 11-37, le paramétre de maille de la phase cubique du chrome diminue avec la granulométrie ce
qui va dans le sens de contrainte de traction dans le chrome. Logiquement, 'alumine doit étre en compression
pour compenser la traction dans le chrome, par conséquent ses paramétres (a et ¢ de la maille hexagonale)
doivent augmenter avec la diminution de la taille des poudres. Si cette tendance est visible pour le paramétre a,
elle est moins nette pour le paramétre ¢, en raison des difficultés expérimentales pour la détermination de ce
parameétre. En effet, pour avoir une bonne estimation (et une bonne précision) de ce paramétre il faut avoir acces
a des pics de haut indice de Miller "l", or lors de nos expérimentations, nous étions confrontés d'une part a des
limitations matérielles pour atteindre les pics correspondants et d'autre part la superposition de certains de ces
pics avec ceux du chrome empéchait leur utilisation pour la détermination des parameétres de maille. Ces
problémes de précision sur les paramétres de la maille hexagonale de d'alumine, non contrainte, conduisent a une
sous-estimation des contraintes de compression et donc a un non équilibre apparent des contraintes globales dans

les composites.

Malgré ces difficultés expérimentales, une tendance peut &tre dégagée, avec des contraintes
hydrostatiques en traction dans le chrome, des contraintes faibles ou en compression dans I’alumine pour les
échantillons élaborés par la voie standard. La contrainte déterminée dans 1’échantillon contenant 36% de chrome
de type (II), met en évidence I’influence de la microstructure et donc de la morphologie des particules sur les
niveaux de contraintes résiduelles dans le matériau final. Par rapport a un échantillon élaboré par une voie
standard, les contraintes dans le chrome et I’alumine de cet échantillon sont beaucoup plus faibles. Cette
diminution des contraintes avec I’introduction de concavité est un phénomene qui se retrouve, a un degré plus
faible, dans le cas des microstructures idéales concaves. La modification de la microstructure entraine une
modification des contraintes résiduelles, puisque les contraintes sont en traction dans I’alumine pour
I’échantillon 36% (11).

Du point de vue du calcul

L'étude micromécanique a permis une analyse détaillée du développement des contraintes internes au
cours du refroidissement dans les composites alumine chrome. Il a été montré que pour des particules sphériques
de chrome, distribuées périodiquement dans une matrice d'alumine, les caractéristiques principales du champ de
contrainte sont, dans le chrome, une contrainte hydrostatique quasiment constante et en traction et une
faible déformation plastique localisée prés de l'interface ; pour l'alumine, une contrainte de Von Mises maximale
a l'interface et une contrainte hydrostatique uniforme et en compression.

Avec l'augmentation de la fraction volumique, les interactions entre les particules conduisent a une
diminution du gradient de la contrainte de Von Mises dans l'alumine et & une augmentation du niveau de la
contrainte a l'interface. Parallelement la contrainte hydrostatique augmente en compression dans I'alumine.

La comparaison entre les modeles 3D et 2D (sous une condition de déformation plane généralisée) ont

montré que les analyses en 2D introduisent une anisotropie qui induit une déformation plastique non négligeable
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que I'on considérera comme non réaliste, dans les particules de chrome. Malgré cela, les distributions de
contraintes dans la matrice et dans les particules sont comparables dans les cas 2D et 3D.

Les calculs sur les microstructures réelles 2D, issues d'images de microscopie électronique, ont mis en
évidence l'influence de la morphologie des particules et notamment de la présence de concavités qui modifient
fortement le champ de contraintes locales avec la présence d'une contrainte hydrostatique en traction dans
I'alumine, prés des particules et I'augmentation de la déformation plastique. Ces résultats ont été confirmés par
des calculs sur des microstructures en 3D présentant des concavités. L'utilisation des images de la tomographie
X a permis de confirmer I'influence de la morphologie des particules, notamment des concavités, sur le champ de
contraintes locales.

Concernant ces résultats calculés, il faut souligner tout d'abord que du fait de nos capacités de calcul
limitées, les maillages ne sont pas aussi fins que souhaités, en particulier a proximité des interfaces, et peuvent
conduire a des incertitudes sur les niveaux des contraintes moyennes calculées. Nous avons estimé les
conséquences de la non prise en compte des mailles contenant les nceuds de I'interface sur nos résultats. Comme
attendu, les écarts restent faibles dans le cas ou les gradients de contraintes sont faibles. C'est le cas pour les
contraintes hydrostatiques dans le chrome ol la suppression des éléments d'interface engendre des variations de
quelques MPa pour les microstructures 3D et 2D idéales et inférieures a 20MPa pour les particules concaves et
microstructures réelles. Dans l'alumine, la variation est aussi de quelques MPa sauf dans le cas de la
microstructure idéale a 40% de chrome ol on atteint 25 MPa et dans la particule concave 111 ol I'écart s'éleve a
40 MPa (a cause de la zone de traction a proximité de l'interface).

Les différences entre les calculs et les expériences peuvent avoir différentes origines. Tout d’abord les
calculs portent principalement sur des microstructures idéales (arrangement périodiques de particules sphériques
dans une matrice cubique) et les images de microscopie €lectronique a balayage montrent que la microstructure
des cermets est loin des microstructures idéales utilisées ci-dessus. Le plus souvent la distance entre particules
est de I’ordre de la taille de la particule voire supérieure et les interactions sont probablement plus limitées que
celles prises en compte dans les calculs, sauf lorsque des particules de grandes tailles sont présentes ce qui n’est
pas la majorité des cas.

D'autre part, les données d’entrée nécessaires aux calculs (propriétés mécaniques, coefficients de
dilatation thermique) correspondent a des phases, alumine et chrome, pures. Les diverses études, menées sur les
poudres et les échantillons, ont bien montré que ces deux phases ne sont pas pures. La présence d'oxyde de
chrome dans I’alumine et celle du fer ou encore du carbone, du vanadium ou du molybdéne qui sont présents
principalement dans la phase métallique peut changer les propriétés élastiques des deux phases et leur
comportement en fonction de la température. Néanmoins, il semble que la prise en compte du rdle des impuretés
sur les propriétés mécaniques conduit a des variations qui ne dépassent pas 10% (voir annexe 2).

Nous pouvons aussi noter que les valeurs des contraintes moyennes dans le chrome calculées et
expérimentales sont plus proches dans les cermets contenant une fraction volumique de 36% de chrome. Le
mode d'obtention de ces cermets implique que la composition chimique des phases céramique et métallique est
probablement la plus homogene puisqu'il s'agit de la réaction steechiométrique (il n'y a pas d'ajout d'alumine lors
de la réaction), alors que pour les cermets contenant une fraction volumique de chrome de 9% qui présente des
hétérogénéités chimiques plus importantes, les niveaux de contraintes sont plus €loignés de ceux obtenus par le

calcul.
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Une des hypothéses de nos calculs est une relaxation compléte des contraintes a 1450°C, et leur
génération des le début et tout au long du refroidissement en dessous de cette température. Dans I'alumine, 1'état
relaxé, selon la littérature [Munr97, Wach61], pourrait &tre prolongé jusqu'a 1200°C. Or, a cause des glissements
aux joints de grains dans I'alumine a haute température, mais la modification de la température de relaxation des
contraintes dans nos calculs change les niveaux des contraintes moyennes dans les phases. Par exemple pour un
modele sphere dans cube a 20% de chrome, si la température de relaxation est 1200°C au lieu de 1450°C, les
contraintes moyennes dans le chrome sont 770 MPa (par rapport a 1260 MPa) et on obtient une contrainte
hydrostatique compressive de 275 MPa dans I'alumine (contre 314 MPa). Les niveaux obtenus sont certes plus
faibles mais pas assez pour rejoindre les niveaux des contraintes expérimentales.

Des effets de relaxation peuvent aussi se produire dans le chrome dii a un comportement visqueux a
hautes température. Néanmoins, des simulations effectuées en supposant des valeurs de limite d'élasticité plus
faibles a haute température (voir annexe 2) ne montrent pas de fortes variations des niveaux de contraintes

résiduelles.

La nature des interfaces peut également jouer un rdle important sur les contraintes locales dans les
phases. Dans tous nos calculs, celles ci ont été considérées comme parfaites. Or un comportement différent de
ces interfaces est possible et également la présence de gradients de concentration en oxyde de chrome dans
I’alumine, pres des particules peut influencer les contraintes dans la matrice et dans les particules.

Toutefois de par la nature du procédé d'élaboration, la mécanosynthése, qui implique une forte
interaction entre les phases et le fait que la réaction de réduction de l'oxyde de chrome se termine lors du
pressage a chaud, on peut penser que l'interface entre le métal et la céramique est une interface relativement
forte. Les observations en microscopie électronique a balayage viennent conforter cette idée. En effet,
I'observation des images, quel que soit le type de composite, ne montre pas de particule ayant subi un début de
décohésion, du seul fait du refroidissement, comme on pourrait s'y attendre si l'interface était faible, au vu des
niveaux de contraintes déterminées expérimentalement, ainsi que de la grande variété des tailles de particules

présentes dans ces matériaux.

En résumé, nous considérons que les valeurs des contraintes moyennes dans les phases déterminées
expérimentalement représenteraient plutot une borne inférieure et les valeurs du calcul micromécanique sur les
microstructures idéales 3D (sphére dans cube) une borne supérieure pour les niveaux de contraintes existants
dans les cermets.

Les champs de contraintes locaux tels qu'ils ont été calculés par la méthode des éléments finis pour les
différentes microstructures réelles donnent les principales caractéristiques des champs de contraintes effectifs.
Leur influence sur les chemins de fissuration pourra donc étre analysée en référence aux paramétres

géométriques de la phase métallique.
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Chapitre Il : fissuration des composites alumine chrome

Introduction

L’indentation d’une surface plane par une sphére est un probleme de contact élastique qui fait I’objet
d’études depuis plus d’un siecle depuis que Hertz [Hert82, Hert96] et Huber [Hube04] ont établi la solution
analytique de ce probléme mécanique. Les développements autour du contact Hertzien [Lawn68] permettent
désormais de connaitre le champ de contraintes a I’intérieur du matériau indenté.

L’utilisation d’indenteur sphérique sur des matériaux fragiles, comme les composites alumine-chrome,
permet d’obtenir des chemins de fissuration qui se développent de facon prévisible et reproductible au niveau
macroscopique. Il est donc possible d' analyser 1' évolution de la propagation des fissures dans le volume du
composite. La propagation des fissures est influencée par la microstructure du composite, du fait de la présence
de la phase métallique [Song98, Wulf96] et des contraintes résiduelles [Kim96]. La caractérisation
microstructurale et les calculs de détermination de contraintes dans le composite, permettant de connaitre I' état
mécanique du composite sous sa forme dense, vont permettre de mieux comprendre le chemin de fissuration des
composites alumine-chrome.

Dans ce chapitre, les principes de la théorie d' indentation de Hertz sont rappelés et appliqués au cas d' un
matériau connu : le verre. Ensuite le contact Hertzien est utilisé sur les composites avec une analyse en deux
temps : tout d' abord au niveau macroscopique avec I' observation des différents stades de la fissuration et la
détermination de la ténacité des différents composites. Puis I' analyse est menée au niveau microscopique pour
évaluer I' influence de la phase métallique sur la propagation des fissures. Enfin le chemin de fissuration dans les
composites est analysé en relation avec la morphologie de la phase métallique et les contraintes résiduelles. Au
cours de I' analyse, des comparaisons entre les résultats expérimentaux et les résultats issus des calculs basés sur

la théorie de Hertz sont effectuées.
A — Théorie de Hertz — contact €lastique

Quand un indenteur sphérique dur est pressé contre la surface plane d’un matériau fragile, il n’y a
initialement contact qu’en un seul point. Lorsque la charge augmente, le point de contact se transforme en un
disque. Ceci est un cas particulier d’un probléme de contact élastique qui a été originellement résolu par Hertz
[Hert96, Hert82] : dans un contact hertzien, un champ de contraintes purement élastique est créé sous
I’indenteur. Ce champ de contact élastique est usuellement calculé a partir de la solution proposée par Huber
[HubeO4]. Si la charge est augmentée au-dela d’une valeur critique, un cercle de fissure est initié a partir d' un
défaut de la surface de I’échantillon juste a I’extérieur de la zone de contact. Avec I’augmentation de la charge,
un cone de fracture se développe sous la surface. La figure I1I-1 schématise I’évolution des fissures dans les

matériaux.
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Apparition d ’une fissure Propagation de la fissure
perpendiculaire a la surface en forme de cone

Figure I11-1 : cas général d’une indentation hertzienne

Zeng & al [Zeng92a, Zeng92b], Lawn [Lawn68, Fran67] et Warren R. [Warr78] ont montré qu’il était possible
de déduire du calcul du champ de contraintes lors d’une indentation de type Hertz, les valeurs de la ténacité du
matériau indenté. Ce calcul est fait par une intégration numérique et ne présente pas de forme analytique simple.

Warren [Warr95] propose une autre méthode de détermination de la ténacité a partir de la mesure de la charge
critique d’apparition du cercle de fissure. D’autres auteurs utilisent diverses formulations dérivées de ces deux

méthodes [Till55, Matz83, Nade73, Laug84]
A-1 Détermination du champ de contraintes

Pour I’établissement de la solution analytique du champ de contraintes généré lors de I’indentation, les
hypothéses, formulées par Hertz, sont les suivantes : la zone de contact a une forme elliptique, les deux solides
sont élastiques et semi-infinis, le rayon de la zone de contact est faible devant les rayons de courbure des deux
surfaces et les solides forment un contact sans frottement.

Pour le cas particulier ol la zone de contact est un disque, le champ de contrainte a été exprimé dans les

systeémes de coordonnées cartésiennes et cylindriques [Zeng92a, Zeng92b, Fisc97, Lawn74].

11:

Ep.v,
r
}
Z
—
<« a
c I, E,.v,

Figure I11-2 : schéma de l' indentation sphérique, avec les principales ntations
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Dans le systeme cylindrique, le champ de contraintes est donné par :

2 3 3 2 112
o, 3f1-2v,a z z a‘u z 1-v u o a
L=t | = | [+ = | =——+|—= |u 2 4+ (14v,y ) —tan™| — [-2
)
P2 3 u'? u” ) ut+a? \u'"? | dP+u a u'?

3 112
oy 3J1-2v, a’ v 2z 1-v, u a a
= i e 1- == | =z | o= —(I+V2)—tan =7 +2v,
0 3 u u a”+u a u

3
o, 3 z a’u
R 2{ u"? )| u? +a%2?
L2 2 172
T3 rz au T _ T _
P, 2\ u? +a%z? | a*+u Py Py

Avec Py =—
ma
u est défini par une équation quadratique
1 5 12
u :—2-[(/'2 +2? —a2)+ I:(r2 +27 —az) +4azz2]

avec r et z les coordonnées dans le systeme cylindrique (voir la figure I11-2 pour les notations) et a est le rayon

de la zone de contact qui est déduit de la relation :

3 4kPR*
a =
Avec P: charge d’indentation
R rayon de I’indenteur
E, module d’Young de I’échantillon
9 2 2\E,
et k=—|U-vy +l-v
d(RONERT
E, module d’Young de I’indenteur

v, et v, coefficients de Poisson de I’indenteur et de I’échantillon

Les contraintes principales peuvent &tre déterminées a partir des contraintes précédemment définies et

s’expriment par :

_0,+0,
T2
0, =0y s
3
o, +0. \
O..‘: r < Gl
’ 2

Grice a ces équations, le champ de contraintes peut étre connu en tout point du solide élastique.
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Les équations des cas particuliers permettant de déterminer les contraintes a la surface et le long de l'axe de

symétrie sont présentées en annexe 0.
A-2 Modeles pour la détermination de la ténacité

A partir des mesures de la longueur des fissures et des rayons des fissures superficielles, il est possible
de déterminer la ténacité du solide indenté. Deux modeles sont disponibles : celui donné par Franck & Lawn.
[Lawn68, Fran67] et celui de Warren [Warr95]. Ces deux modeles pour la détermination de la ténacité en mode |
utilisent deux approches différentes. Le modele de Franck & Lawn [Frank67] s’appuie sur la fissure qui se
développe en cone donc sur la propagation de la fissure dans le volume alors que I’approche de Warren est

fondée sur la fissure a la surface a partir d'un défaut.

Description du modele de Franck & Lawn

Le mécanisme de formation du cone de fracture est complexe. Le traitement proposé par Frank & Lawn
[lawn68, fran67] permet de I’expliquer en deux étapes :
|- Le cone débute a la surface de I’échantillon et au niveau du cercle de contact (ou juste en dehors) ol les
contraintes sont concentrées. Le cone de fracture circonscrit la zone de contact puis croit en profondeur, vers
’extérieur et suit la trajectoire de la contrainte o, (de fagon a étre en tout point dans une configuration normale
par rapport a la contrainte o).
2- le facteur d’intensité de contrainte pour la croissance de la fracture en profondeur peut s‘exprimer
uniquement en fonction de la contrainte principale G,(c), ol ¢ est une coordonnée le long de la trajectoire de la

contrainte ;. Le facteur d’intensité est de la forme :

o) [
I & ¢ ("5 2)”2 |

VAN

o, (c) étant défini par le systeme d’équations présenté précédemment, ¢, est la longueur totale de la fissure

Cette équation est valable sous les hypotheses suivantes :

i —la présence de la fissure ne perturbe pas le champ de contraintes.

ii — le cone de fracture hertzien se développe avec une contrainte principale 6, maximale et toujours normale a la
trajectoire de la fissure.

iii — la fissure initiale peut &tre négligée en raison de sa faible taille par rapport au cone.

Méthode définie par Warren [Warr95]

Warren utilise la théorie de Hertz pour déterminer la ténacité de matériau fragile sans toutefois mesurer
la longueur du cone de fracture, la technique utilise uniquement la mesure de la charge minimale pour la

formation du cone de fracture.
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D
T

Pour déterminer la ténacité, supposons qu’il existe une fissure perpendiculaire a la surface de longueur ¢

(en fait un défaut), proche de la zone de contact. L’état de contrainte en dehors de la présence de la fissure est
connu et donné par le systeme précédemment explicité. La présence de la fissure conduit a I’apparition de
contraintes en traction le long de la fissure conduisant a un état hors équilibre. L’équilibre est restauré en
appliquant des contraintes de méme amplitude mais de sens opposé en considérant une distribution de
dislocations (au sens mathématique). L’état de contrainte ainsi généré est connu et a été explicité par Novell &
Hills [Nowe87]. L’absence de contrainte de traction sur les surfaces libres de la fissure par I’application d’une

« densité » de dislocations B,(z) est assurée par :
G .
0=0;(r.2)+——— [ B,()K(z.1)dz
n'(x+l) 0

G est le module de cisaillement du matériau, x est la constante de Kolosov (= 3-4v en déformation plane), o;
représente I’état de contrainte en I’absence de fissure, c’est-a-dire celui décrit par le systéme d’équations
précédemment défini.

L’intégrale précédente conduit a un systeéme de 20 équations, le résultat est un nombre noté [ qui est en relation

avec le facteur d’intensité de contrainte du mode I :

,u——f’— avec u—f(iﬁv]
I’()H aa’

La normalisation par rapport a a (rayon de la zone de contact) donne :

K/ _ ‘u c
p(,s/m a
L’équation précédente peut étre réécrite en terme de charge. Lorsque K, pour une fissure a la surface, atteint la
valeur K¢ (pour la charge P=Py), celle ci commence a s’étendre pour former le cercle de fissure, d’ou :
E*Pp =
RK,ZC 3u . ((‘/a)

R : rayon de I’indenteur

1 _l—v22+1—v,2

E* E, E

E,, vy et E;, v; : module d’Young et coefticient de Poisson pour le matériau indenté et Iindenteur.
ce qui permet de définir la charge de rupture normalisée :
_E*pPp

RK ¢

PFN

Si la distribution de défauts est suffisante pour toujours avoir un défaut (de taille c/a) proche de la zone ol le

coefficient d’intensité de contrainte est maximum, Ppy devient :
FN

b3
Poy = ——
- 3u*(c/a)
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Cette expression donne la valeur minimale de charge normalisée nécessaire pour propager une fissure de

longueur c.

La détermination de la ténacité se fait grace a la relation :
112

=5 E Pmin

K, =|—=t

min

Pry
Puin st la charge minimale pour obtenir une fissure circulaire compléte (déterminée aprés une série de 25 essais

minimum, nombre recommandé par les auteurs). ;,U" est calculée théoriquement pour un indenteur et un

substrat identique qui dépend du coefficient de Poisson de I’échantillon [Warr95]. Warren a testé cette méthode

sur des échantillons d’alumine et de verre, indentés par des billes de verre et d’alumine.

Par la suite, nous appliquerons ces deux modeles de détermination de la ténacité d' une part au matériau

verre et d' autre part aux cermets.
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B — Principe de I’indentation — Application a un matériau connu : le verre

Avantd' utiliser I' indentation de Hertz sur les cermets, I' ensemble du protocole expérimental et d' analyse
des résultats a été mis en place pour le verre, matériau pour lequel il existe de nombreuses références vis a vis de
I' indentation de Hertz [Warr95, Zeng92a, Fish97] ou d' autres formes d' indentation permettant la détermination de

sa ténacité [Wied69, Ansti81, Luca95, Eaga78, Segh95, Lebo00]

Les indentations sont réalisées sur une machine de traction / compression de type Instron 1185. La
machine est placée en configuration de compression avec une cellule de force de SkN. Les indentations sont
réalisées avec un déplacement constant de la traverse fixé & Sum par seconde jusqu’a une charge maximale
inférieure a 2000N. Une fois cette charge maximale atteinte, elle est maintenue pendant un temps allant de 1 a 50
secondes. Puis le déplacement de la traverse est inversé pour relacher la contrainte. Ceci a été fait rapidement ou
lentement (vitesse correspondant a =100 N/s ou Sum/s). Ces paramétres correspondent a ceux généralement

rencontrés dans la littérature [Zeng92a, Warr78]

Traverse
/ Indenteur
Vidéo
Verre

<4— Cellule de force

Figure I11-3 : Schéma du montage

Les données issues de I’indentation sont la charge en fonction du déplacement, une courbe de ce type
est donnée sur la figure 111-3. Le déplacement mesuré est celui de la traverse et la charge est mesurée par la

cellule de force placée sous I’échantillon.

Le verre utilisé a été fourni par Saint-Gobain Recherche (Aubervilliers). Il s’agit de plaques de verre
élaborées par le procédé float, les plaques ont pour dimensions 5x5x1,01 cm®. Lors des essais les faces dites
atmosphere et étain ont été distinguées. La face étain correspond a celle en contact avec le bain d’étain a la sortie

du four d' élaboration.

Pour les indentations réalisées sur le verre, deux indenteurs en acier 100C6 de rayon S et 8 mm ont été
utilisés. Leurs caractéristiques mécaniques sont : E = 203 GPa et v=0,3.
Les indentations ont été réalisées sur les deux faces et également sur la tranche des échantillons. Pour

rester dans les hypotheses de la théorie de contact de Hertz, une distance relativement importante a été respectée
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entre les indentations. A chaque fois la courbe charge-déplacement a été enregistrée, un exemple est donnée sur
la figure I11-4.
Etant donné la précision de la mesure de force (+ 50 N), il n’est pas possible de distinguer, sur la courbe

de charge, les accidents correspondant a I’apparition et la propagation des fissures dans I’échantillon comme

certains auteurs 1’ont remarqué [Nade73].

Face Atmosphére

Charge (N)
g

Face étain

:[ dcharge

o 0,02 0,04 0,06 0,08 0,1 0,12
Déplacement (mm)

Figure Il1-4 : courbe charge-déplacement pour des échantillons de verre

Sur ces courbes, des différences de comportement entre la face atmosphere et la face étain sont visibles.
Ceci peut &tre mis en relation avec des défauts de planéité. Mais des essais sur des morceaux plus petits
(IxIxlem®) n’ayant pas permis de faire disparaitre cet effet, cette différence de comportement est plutdt a
attribuer a des différences de propriétés mécaniques entre les deux faces du verre. Les travaux de Le Bourhis
[Lebo00] ont montré que les modules d’Young d’un verre ne contenant pas d’étain et un verre contenant une
proportion d’étain proche de celle introduite par le passage du verre sur le bain peuvent différer de 10% avec une
tendance a I’augmentation du module pour le verre ayant ét€ au contact de I' étain.

De plus, contrairement au comportement attendu (celui décrit sur la figure 11I-1), la fissuration en cone
intervient souvent au déchargement et non au chargement. Parfois aucune fissure n’est détectée, méme lorsque
les indentations sont réalisées a des charges relativement élevées (environ 2000N). Par exemple, pour I' indenteur
de 8mm de rayon, la fissuration au déchargement se produit dans 70% des cas et 53% pour I' indenteur de Smm.

Lorsque la fissuration a eu lieu, plusieurs mesures sont possibles : rayon du cercle de fissure et longueur
de la fissure en cone. Les échantillons sont observés en microscopie optique et la mesure du rayon du cercle est
faite directement (figure 111-5). Pour mesurer la longueur de la fissure en cone, deux moyens sont possibles : soit
une mesure directe qui nécessite la découpe de I’échantillon, soit une mesure indirecte réalisée par projection du
cone sur la surface qui implique la connaissance de I’angle du cone. Ces deux méthodes ont été mises en ceuvre
sur les échantillons de verre. La découpe des échantillons donne des résultats peu fiables car elle peut entrainer
une propagation de la fissure. En effet, la longueur de la fissure a ét€ mesurée et est beaucoup plus importante
que dans le cas ou les échantillons n’ont pas été découpés (600um contre 200 a 400 um). En revanche les
échantillons découpés ont été utilisés pour mesurer I’angle du cdne, par microscopie électronique a balayage

(figure I11-6). L’angle pris en compte est celui que forme la fissure au début de son changement de trajectoire.
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Notons qu’une variation de ’angle a été constatée sur ’ensemble de la longueur de la fissure laissant aussi

supposer une propagation de celle-ci lors de la découpe.

0.5mm

Figure Il1-5 : cercle de fissure et tracé du cone (---)

Figure I11-6 : image MEB du départ du cone de fissure

L’angle mesuré est de 24°, ce qui représente une moyenne sur I’ensemble des échantillons observés, les
valeurs extrémes de I’angle étant 22° et 25°. Une fois I’angle du cone connu, il est alors possible d’en déterminer
la longueur. Ces mesures sont faites en utilisant la projection la fissure sur la surface du verre. Du méthanol est
introduit, apres indentation, dans la fissure et I’ensemble est observé en microscopie optique (figure 5). Le
méthanol permet d' optimiser le contraste lors des observations en microscopie optique. La longueur de la
projection du cone sur la surface du verre permet de déduire la longueur du cone par la relation :

Cy=Cy X COS O

¢y longueur totale du cone, ¢ longueur de la projection et o angle du cone.

A titre d’exemple, la figure 111-7 regroupe les valeurs mesurées du rayon de la zone de contact, du rayon
du cercle de fissure, de la longueur du cdne ainsi que le rayon de la zone de contact théorique pour diftérentes
indentations réalisées sur la face “étain” du verre. Le rayon de contact expérimental est mesuré a partir des films

des séquences d' indentation,

Le rayon de la zone de contact théorique est calculé selon la relation suivante [Zeng92a, Warr78,
John73, Wils71, Hertz96, Hube04, Auer91, Lawn68, Fran67]

=2 (v Jel-v )2

indenteur acier E;=203 GPa v, =0,3
substrat verre E, = 70 GPa v, = 0,22

P est la charge d’indentation et R le rayon de I’indenteur
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Figure I11-7 : rayon de contact expérimental et théorique, rayon de fissure et longueur de fissure conique dans les

échantillons de verre.

Notons que pour la plupart de nos essais, la fissuration a la décharge est observée. Les résultats présentés sur la
figure 111-7 correspondent a 5 essais ou la fissuration s’est produite a la décharge aprés avoir atteint une charge
maximale de 1800N.

Les mesures des zones de contact sont en assez bon accord avec les valeurs théoriques. Pour I’ensemble des
essais réalisés, les rayons mesurés sont généralement supérieurs aux rayons calculés d’environ 11%, comme
I’ont constaté aussi certains auteurs [Zeng92a, Warr78, Auer91]. Lorsque I’écart est plus €levé, ceci correspond,
en général, a des essais réalisés avec I’indenteur de plus grand rayon. Pour les rayons de fissure, dans la plupart
des cas, ils sont supérieurs au rayon de la zone de contact avec un rapport entre 1,1 et 1,4 en conformité avec la
littérature [Zeng92a, Warr78, Franc67]. 11 existe quelques cas o le rayon de fissure est inférieur au rayon de
contact. Ceci peut s’expliquer par Iinitiation de la fissure circulaire sans propagation de celle-ci au cours du
chargement ultérieur en raison de la mise en compression de la zone d’initiation sous I’effet de ’augmentation
de la charge. Ce phénomene peut aussi étre a I’origine de plusieurs cercles de fissures. Dans ce cas, le rayon du
cercle intérieur est pris en compte. Les longueurs du cone de fissure varient fortement d’un essai a I’autre, cela

dépend de la charge critique d’apparition de la fissure.

Modele de Warren
Cette méthode utilise la charge de rupture minimale pour déterminer la ténacité. Comme la charge
correspondant a I’initiation de la fissuration (P;,) ne peut étre détectée pendant I’indentation, a partir des

courbes charge/déplacement, elle est calculée par la relation :

verre T

3E, e’
Pain :_;kﬁa_; s CI=E B=1.10u 1.4

Ce calcul est effectué pour des valeurs extrémes du rapport r./a, r. étant le rayon du cercle de fissure.

min

Pour la constante Pry" , la valeur utilisée est celle proposée par Roberts & al [Robe99] dans le cas d’une bille en

acier sur un substrat en verre, soit Pgy" =4153.

Dans ces conditions, les valeurs de ténacité sont :
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Indenteur 8mm
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Fissuration lors du déchargement

Indenteur 8mm

rda Pisin K. (MPam™) rd/a Prnin K (MPa.m')
1,1 517N Kic =0,93%0,05 1,1 538 N Kic=0,95%0,05
1,4 251 N Kic =0,65%0,04 1,4 261 N Kic =0,66% 0,04

Indenteur Smm

Indenteur Smm

rJ/a Punin K. (MPa.m"?) r/a P K. (MPa.m")
1,1 368 N Kic =0,99 % 0,05 1,1 426 N Kic =1,07£0,06
1,4 179 N Kic = 0,694 0,04 14 207 N Kic = 0,75£ 0,04

Tableau I11-1 : ténacité du verre par le modéle de Warren.

L’incertitude indiquée tient compte des incertitudes de mesures sur r..

Modele de Franck & Lawn

Pour appliquer ce modele, les données expérimentales sont la charge d’indentation nécessaire a

I’apparition de la fissure en cone et la longueur du cone. Le calcul de I'intégrale de la contrainte o, le long de la

trajectoire de la fissure, a été effectué en supposant un angle de la fissure de 24°, également donné par

’expérience. Grice aux équations précédemment explicitées, le champ de contraintes peut étre connu en tout

point du solide élastique, notamment la contrainte 6, nécessaire pour la détermination de la ténacité comme

’illustre la figure I1I-8 pour un substrat de verre flotté indenté par une bille d’acier de 8mm de rayon sous une

charge de 1800N
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Figure 111-8 : iso-contraintes 0,/P dans le cas de ['indentation d’une plaque de verre par une bille en acier de rayon 8mm

(le champ de contrainte est symétrique par rapport al’axe z)
(1) 6)/Py = 0,0025 ; (2) 0,/Py = 0,004 ; (3) 6//Py = 0,0075 ; (4) 01/Py = 0,01 ; (5) 0,/Py=0,02;
(6) /Py = -0,005 ; (7) 0,/Py = -0,025; (8) 0//Py = -0,1 ; (9) G1/Py = -0,5
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Les valeurs de la ténacité du verre flotté calculées par le modele de Franck & Lawn sont données ci dessous

Fissuration lors du chargement

Indenteur 8Smm

P Longueur du cone (mm) K,. (MPa.m"?)
1800 N 0,725 Kic =1,2940,07
Indenteur Smm
P Longueur du cone (mm) K. (MPa.m')
1000 N 0,416 Kic=1,61£0,08

Fissuration lors du déchargement

Indenteur 8Smm

P Longueur du cone (mm) K. (MPa.m'?)
1800 N 0,769 Kic=1,54%0,07
Indenteur Smm
p Longueur du cone (mm) K,. (MPa.m"?)
1000 N 0,405 Kic=167£0,08 A

Tableau 111-2: ténacité du verre par le modeéle de Franck & Lawn

Discussion sur les résultats du verre

Les résultats expérimentaux conduisent généralement a une surestimation de la ténacité du verre par
rapport aux valeurs de la littérature, cette surestimation étant plus importante dans le cas de I’application de la
méthode de Franck & Lawn.

En effet, la ténacité du verre obtenue, dans la littérature, pour des indentations de type Hertz est

0,7<K,c<0,8 MPam'" [Warr95, Fish97, Warr94]

La détermination de la ténacité par indentation de Hertz telle que nous I’avons mise en ceuvre est
délicate, d’une part du fait des incertitudes expérimentales liées aux essais et d’autre part du fait des hypotheses

pour la détermination du champ de contraintes de Hertz.

Du point de vue expérimental, les résultats de ténacité présentés ci-dessus ne concernent que des
indentations pour lesquelles la séquence de fissuration s’est déroulée selon le schéma décrit par Hertz-Huber
[Hertz96, Hertz82, Huber04]. Mais ce déroulement idéal ne correspond pas a la plupart de nos essais. En effet,
pour une méme procédure d’indentation, sur la méme face d’une plaque, I’apparition des fissures se fait lors du
déchargement, ou dans certains cas aucune fissure n' apparait, méme pour des charges élevées. Le phénomene de

fissuration du verre au déchargement a déja été observé par différents auteurs [John73, Wils71] et peut &tre mis
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en relation avec les différences de coefficient de Poisson entre indenteur et substrat, point qui est développé ci-

apres.

De plus, comme mentionné précédemment, plusieurs cercles de fissures superficielles (figure 111-5) sont
observés contrairement au cas idéal ol un seul cercle de fissure apparait, celui ci se développant ensuite sous la
surface pour former un cone. Ces différents cercles correspondent a différentes charges critiques. Généralement,
c’est le cercle le plus grand qui se développe en cone.

Ce phénomene s‘explique par la mise en compression de la zone d’initiation du premier cercle de
fissure avec I’augmentation de la charge. Le calcul du champ de contrainte permet de voir que la zone en dehors
du cercle de contact est en traction, donc si un défaut se trouvant a la limite de la zone de contact, sert de site
d’initiation a la fissure, avec une faible augmentation de la charge, ce défaut est mis en compression par
I’indentation et la fissure cesse de se développer, permettant ’initiation d’une autre fissure a partir d’un autre
défaut. Lors du déchargement, apres la propagation de la fissure la plus éloignée, le premier défaut initiateur est
placé de nouveau en traction, permettant a la fissure de se propager. Comme le champ de contrainte est perturbé
par la présence de la fissure en cone, et avec la diminution de la charge, il n’y a pas propagation d’un autre cone,
seul le cercle superficiel demeure. Ce phénomene peut également étre mis en relation avec la vitesse de mise en
charge de I' échantillon, celle-ci pouvant étre trop importante par rapport a la vitesse de propagation des fissures
dans le verre. La figure 111-9 schématise le processus.

Cette multifissuration conduit a une surestimation de la charge critique puisque la fissure principale

(celle qui se développe en cone) apparait a une charge plus élevée.

ir

compression

§r-p, §r=p P, 1IpPsp,

Figure I11-9 : schématisation de la multifissuration lors des indentations

Pour le modele de Warren, le prise en compte du cercle de fissure externe au lieu du cercle de fissure
interne peut conduire a une surestimation de la charge critique de I’ordre de 10% et donc a une augmentation de
K. de 15%.

Une autre source d’erreur expérimentale est I’angle du cone de fissure. Les mesures ont conduit a une

valeur moyenne de I’angle de 24°, avec des variations entre 22° et 25° d’un échantillon a I'autre ; dans la

littérature, pour les verres, la valeur se situe aux alentours de 22° [Lawn68, Koce98]. Nos calculs ont montré
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qu’une variation de 4° de I’angle de la fissure pouvait entrainer une variation de 25% de la ténacité calculée pour

une méme longueur de fissure, une augmentation de I’angle entrainant une diminution de la ténacité.

La présence de contraintes résiduelles liées a la fabrication du verre peut également influencer la
ténacité [Robe99, Bisr00, Wu01] car c’est la superposition du champ de contraintes de Hertz et du champ de
contraintes résiduelles qui va étre responsable de la fissuration. Le profil de contraintes résiduelles dans
I’épaisseur du verre est connu [StGo99]. Les mesures ont donné une contrainte de compression de —4,53 MPa a
la surface et une contrainte en traction de 2,29 MPa au cceur des plaques.

L‘application du modele de Franck & Lawn en tenant compte de ce champ de contraintes résiduelles ne change
pas de facon significative la valeur de la ténacité : une diminution de I’ordre de 5% est observée. En revanche,
I’hypothese de la présence de contraintes résiduelles trés localisées prés de la surface (par exemple d’origine

thermique) qui pourrait influencer la ténacité de fagon plus importante n’est pas totalement a exclure.

Les hypothéses de Hertz impliquent que la propagation de la fissure ne s' effectue qu' en mode I, le long
de la contrainte principale o3, perpendiculairement a la contrainte principale 6,. La contribution des autres
modes, le long de la fissure peut étre estimée. Pour le mode IlI, en raison de la géométrie conique, celui ci est
nul. En revanche une contribution du mode II existe mais celle-ci est faible, inférieure a 3,5% (K/K,) dans le cas
d' indentation avec une sphére de rayon 8mm et 5% pour une sphére de Smm.

Comme le soulignent certains auteurs, d’autres hypotheéses pour le calcul du champ de contrainte de Hertz ne
sont pas forcément vérifiées : d’une part ’hypothése d’isotropie du verre peut étre remise en cause du fait que
sous charge le verre peut subir une modification de sa structure et devenir orthotrope [Lawn74], ce phénomeéne
pouvant induire une modification du coefficient de Poisson et donc du champ de contraintes calculé. D’autre
part, Zeng & al [Zeng92a, Zeng92b] remarquent que le champ de contraintes est modifié par le développement

de la fissure ce qui n’est pas pris en compte dans le calcul.

Concernant le calcul du champ de contraintes de Hertz, rappel€ ci dessus, il repose sur I’hypothése d’un
contact sans frottement entre I’indenteur et le substrat. Si cette hypothese est vérifiée dans le cas ou I’indenteur et
le substrat sont constitués du méme matériau, elle doit &tre reconsidérée lorsque indenteur et substrat ont des
propriétés différentes. En effet, plusieurs auteurs ont montré que les forces de frottement qui entrent en jeu a
I’interface modifient la distribution de contraintes ce qui conduit a une modification de la ténacité [Moug85,
Barq82, Hamil66, Hamil83]. En superposant au champ de contrainte normal, un champ de contrainte tangentiel,
il est possible de prendre en compte I' effet du frottement sur le champ de contrainte généré lors de I’indentation.
Les équations du champ de contrainte normal et tangentiel sont présentées en annexe 7.

Ainsi le champ de contraintes peut &tre calculé en tenant compte d’un coefficient de frottement de 0,1,
valeur couramment admise pour le cas d’un indenteur en acier sur un substrat de verre [Nowe87, Moug85,

Barq82]. La figure I11-10 donne les nouvelles isovaleurs de la contrainte normalisée 6,/P,.
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Direction de glissement
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Figure I11-10 : iso-contraintes 6,/P, dans le cas de l'indentation d’une plaque de verre par une bille en acier de rayon 8mm
avec un coefficient de frottement de 0,1
0,/Po = 0,005 ; (2) 0,/Po = 0,01 ; (3) 0:/Py = 0,02 ;(4) 0,/Py = -0,05 ;(5) 0,/Pp = -0,2 ;
(6) 01/Py = -0,4 ;(7) 61/Py = -0,7 ;(8) 6/Py = 0,05

Par comparaison avec la figure I1I-8, le champ de contraintes n’est plus symétrique et les niveaux de
contrainte en traction a I’extérieur de la zone de contact sont plus faibles que dans le cas ou il n’y a pas de
frottement ce qui diminue la ténacité. La valeur de la ténacité calculée avec le modele de Franck & Lawn, en
tenant compte du frottement est 0,70 MPa.m'? au lieu de 1,29 MPa.m'?, Cette forte sensibilité de la ténacité aux

différences de propriétés entre indenteur et substrat intervient aussi dans le modele de Warren au travers du
paramétre Pgy" qui, comme nous I’avons déja mentionné, dépend des propriétés élastiques et du coefficient de

frottement. Dans le cas d’un indenteur en acier sur un substrat en verre, cette constante est plus élevée d’environ

40% par rapport au cas d’un indenteur en verre sur un substrat en verre [Warr95, Robe99].

Conclusions de la détermination de ténacité du Verre float.

Cette étude montre que la détermination de la ténacité du verre par des indentations de Hertz est
relativement délicate. Le comportement du verre lors des indentations differe fortement de celui attendu avec
I’apparition de fissures au déchargement et des valeurs de charges critiques €levées. De nombreux parameétres
sont susceptibles d’influencer les résultats : ceux liés aux échantillons comme la distribution de défauts sur la
surface, les propriétés mécaniques et leur évolution sous charge, les contraintes résiduelles générées lors de
I’élaboration et ceux liés a I’indenteur avec des effets de leur rayon, et des phénomenes liés aux propriétés
mécaniques différentes de celles du substrat.

De notre analyse il ressort que le frottement introduit par la différence de propriétés élastiques entre
indenteur et substrat semble étre un facteur prépondérant pour expliquer les écarts entre la ténacité obtenue dans
cette étude et celle couramment admise pour le verre mais la contribution d’autres effets ne peut pour autant pas

&tre négligée.
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C — Application de I’indentation de Hertz aux cermets

Des procédures d’indentation similaires a celles utilisées sur les plaques de verre ont été employées
pour les cermets alumine chrome. Le but des indentations n’était pas d’obtenir une valeur absolue de la ténacité
des composites mais de produire des fissures avec une propagation lente et reproductible, d' estimer
I' augmentation de ténacité des cermets due a la présence de la phase métallique et de pouvoir mieux comprendre

les mécanismes de renfort sous-jacents.
C-1 - Protocole expérimental

Préparation des échantillons

Les échantillons utilisés pour les indentations correspondent a différentes fractions volumiques de
chrome comprises entre 9 et 36% ; ils sont élaborés selon la voie standard (avec un cycle de broyage pour les
poudres de 4 heures) . Pour la fraction volumique de 36%, les deux modes d’€laboration ont été testés.

Apres le frittage, les échantillons ont été usinés de facon a obtenir leurs deux faces paralltles. Les
échantillons ont ensuite été polis mécaniquement (disques diamantés puis solution diamantée 6um, 3um et 1um)

tout en conservant leurs faces paralleles.

Types d’indenteurs
Différents types d’indenteurs, de natures variées, ont été employés sur les cermets alumine chrome :
acier, alumine et carbure de tungsténe-cobalt. Les indenteurs en acier sont de méme nature (100C6) que ceux
employés lors des indentations sur les plaques de verre. Les propriétés mécaniques de ces indenteurs sont

résumées dans le tableau I11-3

matériau Acier Alumine Carbure de tungstene
Module d’Young (MPa) 203000 402000 628000
Coefficient de Poisson 0,3 0,25 0,212
Rayon (mm) 5&8 6,125 4

Tableau I11-3: propriétés mécaniques des indenteurs
Tous ces indenteurs ont €té collés sur les mors servant a la compression de facon a minimiser les

frottements entre le mors et les billes.

Procédures d’indentation
Cycle d’indentation

La figure I11-11 présente un cycle d’indentation (charge en fonction du temps) réalisé sur un composite
contenant 21% volumique de chrome. 11 se décompose en trois phases :

e Un déplacement de la traverse avec une vitesse de la traverse fixée a 1 ou 2 microns par seconde

pour atteindre la charge maximale.
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e Le déplacement de la traverse est stoppé et sa position est maintenue pendant un temps variant
entre 10 et 100 secondes. Pendant cette phase, la charge diminue Iégérement, cette diminution est
due a la relaxation de l'ensemble du dispositif expérimental et non a la propagation de fissure. Cette
relaxation étant observable méme lorsqu'aucune fissure n'est détectable.

e Une décharge de I’échantillon, celle-ci étant réalisée avec une vitesse élevée de la traverse.

6000

5000

4000

3000
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1000

0 20 40 60 80 100 120 140
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Figure I11-11 : cycle de chargement / déchargement des cermets alumine chrome.

Les valeurs de la charge maximale sont déterminées a partir des observations de la surface des
échantillons aprés indentation. La présence d'une fissure superficielle compléte étant le premier signe de la
présence d'une fissure en cone, la charge maximale est augmentée pour assurer la présence d'un cone dans la
profondeur de I'échantillon, donc un cercle de fissure complet a la surface. Si plusieurs fissures superficielles
apparaissent, la charge maximale est alors légérement diminuée et le temps de maintien est augmenté pour

assurer la propagation de la fissure en cone.

Amélioration de I’observation des fissures en cone

Pour certains essais, de la résine a été introduite dans les fissures, pendant I’indentation ou juste apres.
La résine ayant un temps de polymérisation faible (de I’ordre d’une dizaine de minutes), celle ci permet d’une
part de garder les fissures légérement ouvertes et d’autre part de mieux les localiser lors des observations en

microscopie optique ou €lectronique.

Découpe des échantillons pour I’observation des fissures.

Contrairement au verre, les cermets alumine-chrome ne sont pas transparents, 1’observation des fissures
en cdne ne peut donc se faire qu’apres une découpe des €chantillons. Ceux-ci sont donc découpés avec une
meule diamantée, la vitesse de la meule est réglée pour étre au minimum, pour éviter au maximum les chocs sur
les échantillons qui conduisent a I’endommagement et a la propagation des fissures en cone. Une fois les
échantillons découpés au plus prés des centres d'indentation, ceux-ci sont polis mécaniquement avec des

solutions diamantées (6, 3 et 1 um) de fagon & révéler les fissures en cone.
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C-2 Echelle macroscopique : applications des modeles de détermination de la

ténacité aux cermets

Le comportement des cermets lors des fissurations peut étre observé a différentes échelles :
e al’échelle macroscopique ol le cheminement de la fissure semble étre régulier et peu influencé par
la microstructure
e a I’échelle microscopique ol les particules de chrome perturbent la trajectoire de la fissure et

peuvent se trouver partiellement déchaussées de la matrice ou déformées.

Nous mettons ici I' accent sur I' échelle macroscopique. Les modeles utilisés pour la détermination de la
ténacité des cermets sont les mémes que ceux utilisés pour le verre. Pour les appliquer, les composites doivent

&tre considérés macroscopiquement homogenes.

Observations des fissures superficielles

La figure 111-12 présente quelques unes des fissures superficielles observables sur des échantillons de
cermets, pour différentes fractions volumiques de chrome. Des fissures superficielles obtenues avec des
indenteurs en alumine et en carbure de tungsténe, sont présentées. Il existe une détérioration de la surface avec
des indenteurs en alumine en raison de la structure trés poreuse des billes qui sont composées d' alumine frittée.

Ce type d' indenteur a donc été rapidement abandonné.

Figure I11-12 : fissures supeificielles observables aprés indentations pour les différents types de cermets.
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Remarque : contrairement au verre, il existe peu de cas de multi-fissuration. Lorsque ceux-ci apparaissent, cela

peut &re mis en relation avec une valeur de charge d'indentation supérieure a la charge nécessaire pour

I'obtention d'une fissure en cercle. En réduisant les valeurs de charge maximale, la multi-fissuration disparaft.
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Figure I11-13 : charge d’indentation maximale et rayon de contact et rayon du cercle de fissure

dans les cermets alumine chrome

La figure I1I-13 présente la comparaison entre les rayons mesurés des fissures superficielles (r.) et les

N

rayons de la zone de contact (a) calculés a partir de la théorie de Hertz, pour les charges maximales
d'indentation. Dans le cas général, le rayon de la fissure est supérieur au rayon de la zone de contact, ce
phénomene est en accord avec les observations faites dans la littérature [Zeng92a, Warr78, Fran67] et conforte le
fait que l'initiation de la fissure circulaire intervient a des valeurs de charge proches de la charge maximale
appliquée et non lors de l'augmentation de la charge. Les mesures de ténacité des composites sont donc peu

perturbées par l'initiation de fissures avant que la charge maximale ne soit atteinte.

Observation des fissures en cone
La figure 111-14 présente des fissures en cone observées dans les différents types de cermets étudiés en

microscopie optique.
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Figure Il1-14 : cone de hertz pour des cermets alumine chrome contenant différentes fractions volumiques de chrome

(observations faites en microscopie optique)

Dans les cermets, la fissure en cone, du point de vue macroscopique ne semble pas étre perturbée par la
microstructure. Elle suit un cheminement proche de celui attendu, avec un départ perpendiculaire a la surface de
I'échantillon, puis une déviation pour suivre une trajectoire globalement rectiligne. Le cone de fissure suit une
trajectoire macroscopique stable et proche de celle prévisible par la théorie de Hertz, les modeles de

détermination de la ténacité peuvent donc étre appliqués

Modele de Warren

Comme pour le verre, la charge d’indentation correspondant a I’apparition de la fissure superficielle ne
peut étre déterminée a partir des courbes charge-déplacement enregistrées lors des indentations. Cette charge est
calculée pour les valeurs de position de départ des fissures en cone de r/a=1,1 et 1,4. Les valeurs extrémes du
rapport ont été déduites de la figure I11-13.

Les indentations prises en compte pour la détermination de la ténacité sont celles réalisées avec un
indenteur en WC-Co. Ces indenteurs ont été choisis car le WC-Co a un module d'Young supérieur a celui des
cermets ou de l'alumine et le coefficient de Poisson est plus faible que celui des cermets, ce qui réduit les
problémes liés au frottement, par rapport a un indenteur en acier qui a un coefficient de Poisson plus élevé que

les cermets. Pour prendre en compte les différences de propriétés mécaniques entre l'indenteur et les

échantillons, la constante Py" a été calculée pour chaque échantillon de cermets en fonction de son coefficient
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de Poisson par rapport a celui de l'indenteur. La constante Pgy" est calculée en faisant la moyenne des

constantes données par Warren [Warr95] pour le coefficient de Poisson de l'indenteur et celui du cermet. Le

tableau I11-4 résume les valeurs choisies par rapport au cas de l'indentation d'une plaque de WC-Co par une bille
en WC-Co.

Echantillon Coefficient de Poisson pon
WC-Co 0,21 2069
ALOs-Cr 9% 0,25 2539
ALOs-Cr 21% 0,24 2457
AlLO;-Cr 36% - tous types 0,24 2367

Tableau I11-4: valeurs de la constante PEy" pour les cermets alumine-chrome
Ténacité des cermets par le modele de Warren :

L'application du modele de Warren aux composites alumine chrome permet de déterminer les valeurs de

ténacité, celles-ci sont résumées dans le tableau I11-5.

r (mm) Puin (N) r/a =1.1 Kie(MPam™) | Pun (N)rJa=1.4 K. (MPa.m™)
ALLO3-Cr 9%
0,395 3896 99+ 1,0 1890 6,9%0,7
ALO-Cr 21%
0,433 5022 12+1,1 2436 7.84+0,8
AL Os-Cr 36% type |
0,419 4399 10,6+ 1,1 2134 7307
ALO;-Cr 36% type 11
0,468 6140 125413 2978 8,7+0,9

Tableau I11-5: valeurs de ténacité des différents composites alumine chrome déterminées par le modéle de Warren

Mode¢le de Franck & Lawn

Pour utiliser ce modele, il faut connaitre la longueur de la fissure. Or celle-ci n’est accessible qu’apres
découpe des échantillons et cette longueur peut étre supérieure a celle due a I’indentation seule, comme dans le
cas du verre, a cause de la propagation de la fissure lors de la découpe et du polissage.

L’application du modele nécessite également la connaissance du champ de contrainte en tout point du
cheminement de la fissure. Pour le calcul du champ de contrainte, les données utilisées sont les caractéristiques
macroscopiques des cermets, c'est-a-dire en moyennant les propriétés des deux phases. Le champ de contraintes

généré lors de l'indentation dans les cermets est détaillé en annexe 8.
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Longueurs des fissures en cone :

Le tableau I11-6 regroupe des valeurs de longueurs des fissures en cones pour les différents cermets
testés, dans les cas ou les fissures ont pu étre clairement observées sur ’ensemble de leur trajectoire et que la
découpe et le polissage ne semblent pas avoir fortement influencé la trajectoire de fissure (longueur
anormalement grande, départ d' autres fissures sur la trajectoire).

Diverses tailles de fissures ont été observées sur des cermets contenant la méme fraction volumique de
chrome. Des directions de fissure différentes sont possibles dans les cermets a cause de I' interaction avec la

microstructure.

Fraction volumique Charge maximale Angle de la fissure ~ Longueur de la Nombre de tests
de chrome appliquée (N) fissure (mm)
9% 2750 20+2 0,69 £0,20 8
21% 3500 17+4 0,38+0,15 14
36% (1) 4000 1743 0,29+0,10 s
36% (1) 5000 20+4 0,15+0,07 7

Tableau 111-6: charge, angle des fissures et longueurs des cones dans les différents types de cermets.

Angles des fissures en cone

Les valeurs d' angle données dans le tableau représentent des valeurs moyennes de I' ensemble des angles
mesurés dans les composites, les €carts sont déterminés par rapport aux valeurs extrémes de I' angle pour les
différents échantillons. Notons que d' apres la théorie de Hertz, I' angle de la trajectoire de la fissure est corrélé au
coefticient de Poisson de I' échantillon. Pour I' ensemble des composites, les valeurs de coefficient de Poisson
diminuent avec I' augmentation de la fraction volumique de chrome ce qui devrait conduire 2 une augmentation
de I' angle entre le cone et la surface. D' aprés nos résultats expérimentaux, il ne ressort pas un sens de variation

netde I' angle du cone pour les différents types de composites.

Ténacité des cermets alumine chrome par le modele de Franck & Lawn

La détermination de la ténacité par ce modele est sensible d' une part aux parametres expérimentaux,
comme cela a été montré dans I' étude sur le verre et d' autre part aux paramétres intrinséques du matériau, comme
ses propriétés mécaniques (module d' Young et coefficient de Poisson). Celles-ci ont été déterminées par

ultrasons dans les travaux de J.L. Guichard [Guic98b] et sont rappelées dans le tableau 111-7

Echantillon Module d' Young (MPa) Coefticient de Poisson
ALO, 402000 0,25
AlL,05-Cr 9% 389000 0,25
ALO;-Cr 21% 374000 0,24
ALOs-Cr 36% (1 et 11) 356000 0,24

Tableau I11-7 propriétés mécaniques des cermets considérés comme homogénes

La ténacité a été calculée en utilisant ces valeurs mesurées du module d' Young et du coefficient de

Poisson (tableau I11-8.)
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Longueur de fissure (mm)  Charge d'indentation (N) K. (MPa.m™)
AlLO3 - Cr 9%
0,880 5000 6,1 £0,6
ALO;-Cr 21%
0,480 3500 7,2%0,7
AlLOs — Cr 36% type |
0,293 4000 12,7£1.3

Al,03 — Cr 36% type 11
0,150 5000 13,0£1,3

Tableau 111-8: valeurs de ténacité des composites alumine chrome déterminées par le modeéle de Franck & Lawn

Le tableau I11I-8 montre une augmentation de la ténacité avec I'augmentation de la fraction volumique de chrome

liée a la diminution de la taille des fissures et I'augmentation de la charge d'indentation.

Discussion sur les valeurs de ténacité des cermets

Fraction volumique de chrome K. (MPa.m'?) Ki. (MPa.m™)
Modele de Warren Modele de Franck & Lawn
9% 6,9+0,7<<99+1,0 6,1 £0,6
21% 78+08<< 11,2+ 1,1 7,2+0,7
36% (1) 7310,7<<10,6 1,1 12,7 £1,3
36% (11) 8,7+09<<125+1,2 13,0+ 1,3

Tableau 111-9: ténacité des composites alumine chrome

Le tableau I11-9 présente les valeurs de ténacité pour les différents composites déterminées a partir des
deux modeles disponibles. Nous retrouvons bien le fait couramment admis que la présence de métal ductile au
sein d'une matrice fragile conduit a une augmentation de la ténacité du matériau (la ténacité de I'alumine est de
l'ordre de 4 MPa.m'?). Si avec le modéle de Franck & Lawn, on montre que l'augmentation de la fraction
volumique de chrome permet d'accroitre nettement la ténacité, cet effet ressort moins nettement pour le modele
de Warren. Notons que le nombre d'essais réalisés sur chaque type de cermets est inférieur a 25, nombre d'essais
recommandé par Warren [Warr95].

En conservant une fraction volumique constante, le mode de fabrication des composites peut également
permettre d'augmenter les valeurs de ténacité.

L'augmentation de la ténacité avec la fraction volumique a également été observée pour des composites
similaires alumine chrome ou pour des composites alumine fer par J.L. Guichard [Guic98b]. Les mesures de
ténacité sur ces composites ayant été faites par indentations Vickers. Pour certains composites alumine fer, a
cause de leur mode d'élaboration, lI'augmentation de la fraction de fer au dela de 30% massique peut conduire a
une diminution de la ténacité [KonoO1]. D'autres métaux peuvent conduire a une augmentation de la ténacité de

I'alumine, comme l'aluminium [Trav01] ou le molybdéne [Sbai00].
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Comme dans le cas du verre, il existe des incertitudes expérimentales et nous utilisons certaines

hypothéses pour la détermination de la ténacité.
Du point de vue expérimental, lors des indentations de Hertz, peu de multifissurations ont été observées. Elles ne
sont apparues que lorsque la charge d'indentation a été exagérément augmentée au-dela de la valeur de charge
critique nécessaire a l'apparition de la fissure circulaire. Pour I'exploitation des résultats, les indentations
présentant des multifissurations n'ont pas été prises en compte.

Une source d'erreur expérimentale est certainement la mesure de l'angle du cone qui intervient dans
I'application du modele de Franck & Lawn. Celui-ci est beaucoup plus dispersé dans le cas des cermets que dans
le cas du verre conduisant a des variations sensibles de la ténacité d'un essai & l'autre. L'augmentation de I'angle
du cdne conduit a une diminution de la ténacité et inversement.

Concernant le probleme du frottement, nous n'avons a ce jour pas d'indication pour le systtme WC-Co / cermet.
Néanmoins on peut signaler que dans le modele de Warren, ou les différences de propriétés mécaniques entre les

indenteurs et les échantillons sont prises en compte par la modification de la constante PF"“" , les valeurs de

P,?,I}“ sont beaucoup plus proches du cas sans frottement (WC-Co sur WC-Co) que dans le cas du verre, ce qui

indique a priori un frottement plus faible. D'autre part, lors de I'indentation des cermets par une bille en WC-Co,
comme le coefficient de Poisson de I'indenteur est plus faible que le coefficient de Poisson des cermets, le
frottement a pour effet de minimiser la charge critique [John73], ce qui va dans le sens de diminuer la ténacité.
Dans ce cas, on obtient un effet inverse a celui observé dans le cas de l'indentation du verre par une bille en
acier. Dans le cas des cermets, un coefficient de frottement de 0,05 est suffisant pour faire diminuer la ténacité
calculée par le modele de Franck & Lawn de 50%. Ne connaissant pas le coefficient de frottement pour cette
configuration d'indentation, le frottement n'a pas été pris en compte pour l'application du modele de Franck &
Lawn.

L'analyse du frottement est délicate car on a deux phénomenes, 1'un di aux différences de coefficients
de Poisson qui tend a sous-estimer la charge critique et I'autre d@ au frottement entre I'indenteur et I'échantillon
qui a tendance a surestimer cette charge. Ces deux phénomenes ont une amplitude inconnue dans le cas des
cermets, mais on peut penser que la charge critique de fissuration est sous-estimée, donc que la ténacité des
cermets est probablement supérieure a celle présentée dans le tableau I11-9.

Il nous a aussi paru intéressant de quantifier I'influence des propriétés mécaniques des cermets sur les
valeurs de ténacité obtenues. Pour ce faire, nous avons calculé la ténacité en considérant que les propriétés
mécaniques macroscopiques des cermets sont celles de I'alumine pure. De plus, les fissures se propageant
principalement dans la matrice, du point de vue de la fissure, les propriétés mécaniques sont plus proches de
celles de I'alumine que de celles des cermets. Les modules d'Young et les coefficients de Poisson des cermets
étant proches de ceux de I'alumine (voir la tableau III-7), les valeurs de ténacité sont peu affectées pour les
composites ayant de faibles fractions volumiques (3% de variation de K, pour une fraction de 9%), I'effet est
plus marqué lorsque la fraction volumique augmente (9% pour les composites 36% (I) et jusqu'a 15% pour les
composites 36% (11)).

Comme dans le cas du verre, il existe une légere influence du mode II de fissuration, inférieure a 5%,
qui s'ajoute au mode I.

Compte tenu de ces éléments, les valeurs de ténacité que nous avons obtenues paraissent réalistes.
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C-3 Analyse des fissures en cdne : du macroscopique au microscopique

Nous proposerons d'abord une analyse macroscopique de I'angle du cone puis nous examinerons le role

de la microstructure.

angle du cone

Le premier paramétre a pouvoir étre analysé sur les fissures en cone dans les composites est I'angle de la
fissure par rapport a la surface de I'échantillon. Comme nous I'avons vu précédemment, dans I'ensemble des
composites analysés, cet angle se situe en moyenne autour de 20° avec des valeurs extrémes allant de 15 a 25°.

Il nous a paru intéressant de situer ces valeurs expérimentales d'angle par rapport a celui que I'on peut
calculer a partir du champ de contrainte de Hertz. Dans la littérature, deux approches ont été utilisées pour
calculer I'angle du cone. En particulier Lawn et al. [Lawn74] déterminent l'angle du cone a partir du champ de
contrainte calculé par la théorie de Hertz, en utilisant comme critére, la contrainte principale maximale o, et
Kocer [Koce98] calcule la trajectoire de fissure a l'aide d'un critére de taux de restitution d'énergie maximal, en
tenant compte d'un champ de contrainte évolutif en fonction de I'avancement de la fissure. Pour notre part, nous
avons simulé une trajectoire théorique a partir du champ de contrainte de Hertz préexistant et d'un critére de taux
de restitution d'énergie maximale, comme explicité en annexe 9. Pour le calcul, nous avons utilis€ les propriétés
macroscopiques (module d'Young, coefficient de Poisson) des cermets (tableau I11-7)

Les figures I1I-15 présentent les trajectoires simulées et les trajectoires réelles de quelques cones

observés dans les cermets.
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Figure I1I-15 : comparaison entre la trajectoire réelle des fissures et la trajectoire simulée
[fraction volumique de chrome : (a) 9% (b) 36% (Les positions de départ des fissures (en r) sont arbitraires)

Les ellipses représentent des particules de chrome de grandes tailles

Du point de vue expérimental, nous avons essentiellement deux types de situations :

soit des particules de grandes tailles sont présentes sur la trajectoire et leur orientation est telle que la fissure ne
peut pas les contourner. La trajectoire est alors plus ou moins fortement perturbée, comme I'illustre la figure 111-
15 pour les fissures 9% (1) et 36%, puis redevient ensuite sensiblement rectiligne.

Soit des particules de grandes tailles sont présentes, mais elles peuvent étre facilement contournées, comme pour

la fissure 9% (2) et la trajectoire reste sensiblement rectiligne.
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Nous reviendrons sur I'aspect orientation ultérieurement.

Du point de vue de la simulation, de mani¢re générale, nous nous attendons a des écarts par rapport a
l'expérience. D'une part, parce que méme pour un matériau homogene, le type de modele utilisé conduit a une
surestimation de l'angle de la fissure comme cela a déja été explicité dans la littérature [Lawn74, Koce98] et
comme nous le discutons en annexe 9. D'autre part, le modele ne prend pas en compte la présence de particules.
Néanmoins, il est intéressant de noter que la trajectoire simulée est sensiblement parallele a la trajectoire réelle
hormis localement dans les zones ol cette derniere est perturbée par les particules (Nous avons méme obtenu une
bonne coincidence entre la trajectoire simulée et expérimentale dans le cas de la trajectoire 9% (2)).

Cet effet est dii au niveau de contraintes imposé par I'indentation. En effet, si on calcule le niveau de la
contrainte principale o, le long de la trajectoire réelle et de la trajectoire simulée, les écarts importants se situent
au niveau des grosses particules qui sont responsables de la déviation de la fissure et lorsque l'influence des
particules est moindre, les niveaux de o, se rapproches pour les deux trajectoires. Ainsi pour la trajectoire 9%
(2), les écarts de contraintes sont inférieurs a 40 MPa, alors que pour la trajectoire 9% (1), dans la zone perturbée
par les grosses particules, I'écart peut aller jusqu'a 350 MPa et cet écart se réduit 2 moins de 50 MPa dans la zone
linéaire, comme I'illustre la figure I111-16. Ces écarts représentent jusqu'a 50% du niveau de la contrainte o, sur la
fissure dans la zone proche des particules et 20% dans la zone linéaire. On retrouve le méme effet pour le
composite a 36%, avec toutefois un écart un peu plus important (400 MPa autour de la grosse particule et 100
MPa dans la partie linéaire (soit un écart de 20% par rapport au niveau de ;) du fait du niveau plus élevé du
champ de contrainte de Hertz (la charge d'indentation étant de 4000N pour le composite a 36% et 2500N pour le

composite a 9%).
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Figure I11-16 : évolution de la contrainte oy le long d'une fissure

Il est & noter aussi que pour la trajectoire simulée, on considere la trace du cone de fissure selon un des
diametres de la fissure superficielle, mais que la fissure observée peut ne pas étre exactement localisée selon un
diametre, a cause des diverses opérations de découpe et polissage.

D'apres ces résultats, on peut penser que les fissures en cones dans les cermets se propagent selon un

critere de taux de restitution d'énergie maximale, tant qu'aucune particule ne vient perturber la propagation. Il
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serait bien siir nécessaire de le confirmer par des simulations décrivant effectivement la propagation de la fissure.
Si une particule est présente sur la trajectoire, la fissure peut étre déviée plus ou moins fortement a cause de
I'énergie dépensée pour la contourner ou la déformer et de la modification locale du champ de contraintes, mais

le plus souvent elle reprend ensuite une trajectoire dictée par le champ de contrainte macroscopique.

Figure I1I-17 : suivi de la trajectoire d'une fissure sur un composite contenant 9% de chrome

(a) trajectoire peu perturbée par les particules (b) trajectoire perturbée par les particules

Figure 1I-18 : suivi de la trajectoire d'une fissure pour un composite contenant 36% de chrome
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Role de la microstructure

Du fait de la microstructure, et plus particulierement de la présence de grosses particules métalliques, des
fluctuations locales de trajectoire apparaissent. Dans un premier temps, nous avons cherché a quantifier
expérimentalement ces fluctuations, en révélant les écarts entre la trajectoire réelle de la fissure et une trajectoire
moyenne définie le long de la fissure. Ces écarts sont portés sur la figure I1I-19 en fonction de la longueur de

fissure normalisée par rapport a la longueur totale pour des composites contenant 21 et 36% (I) de chrome.
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Figure I11-19 : écart entre la trajectoire réelle des fissures et la trajectoire moyenne

Les résultats de la figure I11-19 montrent qu'il n'y a pas corrélation directe entre la fraction volumique
de chrome et les écarts notés sur les trajectoires de fissure. A partir des écarts mesurés (positifs et négatifs), nous
avons estimé une "largeur de bande" pour chaque fissure. Nous n'avons pas trouvé non plus de relation directe
entre les largeurs de bande et la fraction volumique de chrome. Néanmoins, nous avons noté, pour une fraction
volumique donnée, une augmentation de la largeur de la bande avec I'augmentation de la longueur des fissures
(tableau I1-10). Cet effet peut s'expliquer par les niveaux relatifs du champ de contrainte dii a I'indentation et du

champ de contrainte résiduel, le premier étant plus faible en bout de fissure, alors que le second devient

prépondérant.
fraction volumique de chrome longueur de fissure (um) Largeur de bande (um)

9% 80 4.00

288 6.40

354 8.57

463 8.18

21% 174 1.74

243 3.48

558 12.56

36% (1) 116 2.58

671 8.39

Tableau 111-10: amplitude de variation des trajectoires de fissure.

122



Chapitre I1I : fissuration des composites alumine chrome

Cette analyse des écarts et des largeurs de bande repose sur une analyse globale de la fissure. Par
analyse d'image, il est possible d'analyser plus localement les variations du chemin de fissuration. A partir des
images faites en M.E.B., il est possible de déterminer le chemin réel de fissuration et de le comparer au chemin
optimal, c'est a dire rectiligne. La figure I11-20 présente une image M.E.B. et les chemins de fissure réelle (en

jaune) et optimale (en rouge)

Figure I11-20 :mesure la tortuosité de la fissure

Pour connaitre la tortuosité de la fissure, il suffit de faire le rapport entre la longueur du chemin réel et la
longueur du chemin direct. Pour nos différents échantillons et sur I'ensemble des fissures analysées, la tortuosité
reste proche de 1,3 quelle que soit la position le long de la fissure. Etant donné que le niveau de contrainte
appliquée (champ de Hertz) décroit le long de la trajectoire de la fissure (voir l'annexe 8), nous nous attendons a
des variations de tortuosité le long de cette trajectoire. En effet, au début de la fissure, le niveau de contrainte
généré par l'indenteur étant élevé, la fissure se propage sans étre perturbée par la microstructure. Mais en fin de
la fissure, le niveau de contraintes appliqué étant beaucoup plus faible, les contraintes résiduelles pourraient
influencer plus la trajectoire des fissures et entrainer des variations de tortuosité. Dans les différents types de
composites, nous n'avons pas pu mettre en évidence ce phénomene de fagon certaine, peut étre a cause d'une

statistique insuffisante.
C-4 Echelle microscopique : interaction fissure - particules

Si macroscopiquement, la trajectoire globale de la fissure ne semble pas étre influencée par la présence
de la phase métallique, l'effet de celle-ci sur l'augmentation des propriétés mécaniques a pu étre montré par les
deux modeles disponibles pour la détermination de la ténacité. De plus, si on observe le chemin de fissuration a
1'échelle de la microstructure, l'interaction fissure — particule devient plus évidente. Les figures I11-21 et 111-22
montrent des exemples de chemins de fissures de Hertz pour les différents cermets. Plusieurs cas de propagation
sont possibles : soit la fissure évite les particules et se propage dans la matrice, soit la fissure provoque la
décohésion a l'interface et contourne les particules, soit la fissure déforme la particule et continue sa propagation

au-dela de la particule.
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Figure I11-22 : influence de la phase métallique sur la propagation des fissures coniques de Hertz.
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Par analyse d'images, il est possible de distinguer deux types de particules localisées sur la fissure :
celles qui sont simplement contournées par la fissure et qui donnent lieu a une décohésion de l'interface et celles
qui sont atteintes (et probablement déformées plastiquement par la propagation de la fissure). Il est alors possible
de mesurer la taille des particules appartenant aux deux catégories.

A titre de comparaison, les répartitions en taille des particules dans la zone proche de la fissure, c'est-a-
dire a l'intérieur de la bande autour de la trajectoire de la fissure définie précédemment, et sur I'ensemble du
composite ont été reportées sur la figure 111-23. Ces graphiques montrent que les plus grosses particules ont
tendance a étre déformées alors que celles de plus faibles tailles sont contournées.

Le composite contenant 9% de chrome n'est pas présenté en raison de la faible statistique, le nombre de
particules dans les deux catégories étant peu €levé. Par exemple, dans cet échantillon, il y a décohésion pour 22
particules et 16 particules déformées sont détectables sur I'ensemble d'une fissure, alors que dans les autres

échantillons, le nombre de particules pour lesquelles il y a décohésion est compris entre 200 et 360, et le nombre

de particules déformées est compris entre 56 et 73.
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Figure I11-23 : répartition par classe de taille des particules de chrome contournées et déformées par la fissure.

D'apres I'observation des fissures, en plus d'une influence de la taille des particules, il semble y avoir
une influence de I'élancement des particules dans la direction de la fissure et dans la direction perpendiculaire a
la fissure. Malheureusement, I'utilisation de différents criteres comme 1'élancement des particules (rapport entre
la plus petite projection et la plus grande de chacune des particules), le rapport entre la longueur de la particule
parallele a la fissure et perpendiculaire a la fissure n'ont pas permis de dégager de paramétre pertinent permettant
de classifier les particules contournées et déformées. La distinction entre les particules contournées et déformées

reste qualitative.
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La figure 111-24 présente des particules de chrome respectivement contournées et déformées par des

fissures coniques générées par des indentations de Hertz sur les différents types de composites

36%

Figure I11-24 : sélection de particules rencontrées par la fissure conique dans des composites AlLLO;-Cr 9, 21 et 36%

A partir des observations faites sur les fissures coniques (des observations similaires peuvent étre faites
sur les fissures superficielles), il apparait différentes configurations imposant a la fissure un mode de propagation
vis a vis des particules. Premierement il existe un effet dd a la taille des particules, pour les plus petites, il y a

N

décohésion a l'interface et les plus grosses ont plutot tendance a étre déformées par la fissure, voir la figure I11-

25. Ensuite il existe un effet de forme, ou plutét d'orientation de la particule vis a vis de la fissure ol le

paramétre important est I'élongation de la fissure.
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Direction de propagation de la fissure >

Figure 111-25 : schématisation de l'effet de la taille des particules sur la propagation de fissures.

Direction de propagation de la fissure >

Figure 111-26 : différents cas simples d'interactions fissure-particule dans les cermets alumine chrome

Ainsi, dans l'analyse de la relation entre la microstructure, I'état mécanique et la propagation de fissure,
nous nous limiterons donc aux configurations de la figure I11-26 qui nous paraissent représentatives de notre
matériau. Les deux cas extrémes de configuration de particules vis-a-vis de la fissure sont les ellipsoides ol la
fissure arrive soit parallelement soit perpendiculairement au grand axe et le cas intermédiaire avec la particule

sphérique ol il n'existe pas de direction particuliére.
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D- Analyse - discussion

L'observation au niveau macroscopique et microscopique des fissures de Hertz a mis en évidence le role
de la phase métallique dans le renforcement de la microstructure. 11 reste a voir plus précisément le role de la
morphologie des particules et des contraintes résiduelles sur le comportement de la fissure vis a vis des
particules.

Pour I'analyse de la propagation, il faut déterminer selon quel critére la fissure se propage sous l'action
de la traction et de son environnement. Dans la littérature, différents critéres existent. Ils sont basés sur le facteur
d'intensité de contraintes dans des composites a matrice métallique AI-TiC [Broeck96], ZrO,(6mol%Y ,0,)/SiC
[Song98] ou des composites modeles [Bine94], ou sur la vitesse de dissipation d'énergie en front de fissure
[He89, Legu00, Buyu98] dans des composites WC/Co [Honl98], SiC/SiC et C/SiC [Rosp00] ou sur une valeur
seuil de la contrainte principale maximale dans des composites Al,0;-SiC [Kim96], Al-SiC [Wulf96], Al,O5-SiC
[Nand99], Al-epoxy [Al-0s97], carbone-epoxy [Nath00], Al-SiC [Hadd99] ou encore dans l'alumine pure en
prenant en compte les contraintes dues aux différences d'orientations des grains [Fang02]. D'autres modeles
existent, ils sont basés sur I'analyse des champs de contrainte dans des matériaux biphasés [Gene92] L'utilisation
de ces diftérents criteres sur des composites céramique-métal ou céramique-céramique permet, selon les cas de
simuler la trajectoire des fissures en bon accord avec les observations expérimentales.

Pour comprendre l'interaction entre la fissure et les particules, il faut tenir compte du fait que lors de
I'indentation de Hertz, il y a superposition du champ de contraintes résiduelles lié a la particule et du champ de
contrainte appliquée par l'indenteur. Nous allons ici considérer, comme Lawn et al [Lawn67], que la fissure se
propage en mode I sous I'effet d'une contrainte perpendiculaire a la direction de propagation de la fissure. En
I'absence de contraintes résiduelles, cette contrainte a été calculée précédemment pour nos cermets, elle est en
traction dans la zone superficielle ol est initiée la fissure et les niveaux sont de l'ordre de 1000 MPa (voir annexe
8). D'autre part, le long de la trajectoire de la fissure, cette contrainte diminue fortement comme nous l'avons
déja évoqué (voir C-3 et annexe 8), et ceci compte non tenu de la relaxation.

Par suite, nous avons mené des simulations micromécaniques par €éléments finis en sollicitant les
configurations idéales (particule et matrice) proposées sur la figure 111-26 par une contrainte uniaxiale de traction
s'échelonnant entre 0 et 1000 MPa pour analyser les évolutions des champs locaux. La contrainte appliquée nulle
correspond au champ de contraintes résiduelles telles que nous les avons calculées dans le chapitre 1I. Comme
nous nous intéressons ici a l'interaction entre la fissure et une particule, nous considérons une fraction volumique
faible, soit 1% dans le cas de la particule sphérique et 3,5% dans le cas d'une particule ellipsoidale. Nous ne

prenons pas en compte les interactions entre particules.

D-1 Déviation des fissures / Décohésion des particules

Dans les cermets alumine chrome, le contournement et la décohésion de l'interface intervient souvent
pour des ellipsoides dont le grand axe est selon la direction de propagation. Pour analyser cette configuration,
nous avons simulé une particule ellipsoidale dans la matrice soumise a une contrainte uniaxiale de traction
perpendiculaire au grand axe, en supposant une fissure se propageant dans la direction du grand axe (matérialisée

en noir sur la figure 111-27. Nous considérons la contrainte ¢, (dans la direction de la contrainte appliquée) qui
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est ici responsable de la propagation de la fissure (figure 111-27) d'aprés nos hypotheses (les résultats complets

pour toutes les composantes de contraintes se trouvent en annexe 10)
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Figure l11-27 : profil de la contrainte oy, le long du grand axe de l'ellipsoide
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Figure I11-28 : insovaleurs de la contrainte oy, (valeurs en MPa)

Dans la matrice, en l'absence de charge, la contrainte (1, est en compression, avec une intensité plus
forte prés de l'interface. Lorsque la charge augmente, loin de la particule, la matrice est mise en traction,
permettant la propagation de la fissure. Mais la zone prés de l'interface reste en compression ce qui provoque la
déviation de la fissure. Cette déviation peut entrainer la décohésion a l'interface car o, est en traction le long de
l'interface, comme le montre les isovaleurs de la figure I11-28. Ce n'est qu'a forte charge (supérieure a S00MPa)
que I'ensemble de la matrice est en traction. Mais a cette charge, la fissure peut étre déja fortement déviée et ne
peut que contourner la particule.

On peut noter qu'en 'absence de contraintes résiduelles, 1'ensemble de la matrice serait en traction des le
début du chargement et la particule aurait tendance a attirer la fissure.

Pour cette configuration le niveau de contrainte dans la particule n'intervient pas, la fissure n'atteignant pas la

phase métallique.
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D-2 Déformation des particules

Lorsque la particule a une forme allongée et qu'elle est orientée perpendiculairement a la direction de

propagation de la fissure, les observations ont montré une déformation de la particule plutdt qu'une déviation.

Nous considérons ici une particule elliptique sollicitée selon son grand axe et nous analysons la contrainte Gs;

(figure 111-29 et figure 111-30)
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Figure I11-29 : profil de la contrainte o33 le long d'un du petit axe de l'ellipsoide
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Figure 111-30 : isovaleurs de la contrainte 03; pour une particule ellipsoidale (valeurs en MPa)

En l'absence de traction, la contrainte G3; est en compression. Avec l'augmentation de la traction, la

contrainte dans la matrice passe en traction, avec des niveaux plus élevés pres de l'interface. Lorsque la fissure se

propage, elle rencontre un champ de contrainte en traction qui favorise sa propagation et dans ce cas, la fissure

atteint la particule. Comme le niveau de contrainte dans la particule est élevé et en traction, la particule peut étre

déformée.

Une analyse du méme type peut étre menée pour des particules présentant une concavité et dont la

concavité serait orientée perpendiculairement a la direction de propagation de la fissure. Si la fissure arrive dans
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la concavité ol les contraintes de traction augmentent, elle est "piégée" et cela va conduire a une déformation de

la particule.

D-3 Cas intermédiaire : la particule sphérique

Un raisonnement équivalent peut étre suivi dans le cas d'une particule sphérique, si une fissure se
propage selon I'un de ses diametres. Dans ce cas, la contrainte responsable de la propagation de la fissure est la
contrainte Os3. La figure 111-32 présente les iso-valeurs de cette contrainte. Pour des raisons de symétrie seul un
quart du plan est représenté. Pour analyser le comportement de la fissure, il faut I'imaginer venant de la droite de
la cellule. La figure I1I-31 présente le profil de la contrainte o3, lors de la sollicitation en traction, les autres
profils sont disponibles en annexe 10. Comme dans le cas précédent, en I'absence de traction, la matrice est en
compression et avec l'augmentation de la charge, la traction permet a la fissure de se propager dans la matrice.
Mais pres de l'interface, une zone de compression existe et peut dévier la fissure avant que celle-ci n'atteigne la
particule. On peut noter que le niveau de compression est moins important que dans le cas de I'ellipsoide, ceci
indique qu'en fonction du niveau de contrainte due a I'indentation et plus généralement en fonction de la position
de la particule sur la fissure (début ou fin), la zone de compression aura une amplitude plus ou importante. Ainsi
si la contrainte due a l'indentation est forte (début de la fissure), la zone de compression sera faible et la fissure
pourra atteindre et déformer la particule alors que pour une contrainte d'indentation plus faible, la fissure pourra

étre déviée par la zone de compression et provoquer la décohésion de la particule.
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Figure I11-31 : profil de la contrainte 03; le long d'un diametre de la sphére
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Figure I11-32 : isovaleurs de la contrainte 033 pour une particule sphérique (valeurs en MPa)
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Le cas de la particule sphérique est un cas idéal plutdt rare dans le cas des cermets alumine chrome, sauf
pour les particules de trés petites tailles (voir le chapitre I et la caractérisation de la phase métallique).

A ces trois configurations de particules, on peut ajouter celle de la particule concave qui se déduit du
cas de la particule allongée dans la direction perpendiculaire a la direction de propagation de la fissure. En effet,
nous avons vu dans le chapitre Il que pour une particule concave, la contrainte hydrostatique dans la matrice a
proximité de la concavité est en traction. Donc lorsqu'une fissure se propage a proximité d'une concavité, les
contraintes de traction favorisent la propagation de la fissure vers la particule entrainant ainsi sa déformation.
Toutefois cet effet de "piege a fissures" reste limité car la zone d'influence des concavités est relativement faible

au vu de leurs amplitudes.

Pour les autres configurations de particules, c'est-a-dire pour les différentes orientations de particules de
forme ellipsoidale, il est possible de se ramener a un des trois cas précédemment décrits par rapport a la position
de la fissure vis a vis de la particule. En utilisant uniquement un critere de fissuration en mode I, il est donc

possible de décrire les différents cas de propagation des fissures exposées sur la figure I11-26.

Résumé

Par I'analyse des champs de contraintes locaux au voisinage des particules, suivant la taille et la forme
(élongation ou concavité), il est possible de déterminer qualitativement quel sera le comportement de la
fissure au voisinage de ces particules particulieres. Par extension, comme la microstructure complexe des
cermets peut étre remplacée par des microstructures plus simples, en caractérisant les particules suivant leurs
tailles ou leurs formes par rapport a une direction de propagation de fissure, il est possible aussi d'avoir une
premicre approche du comportement des fissures sur des microstructures plus complexes. La figure I11-33
montre par exemple les isovaleurs des contraintes résiduelles et de la déformation plastique obtenues sur une
microstructure réelle idéalisée ou les particules ont été remplacées par des ellipses de taille et d'orientation
équivalentes. En comparaison avec les résultats obtenus sur la microstructure réelle (issues de la microscopie
électronique a balayage, voir le chapitre II), les champs de contraintes présentent les mémes caractéristiques sauf
en présence de concavités.

Une premiére analyse du chemin de fissure peut alors se faire trés facilement en utilisant les criteres
développés ci-dessus. En analysant la taille et la forme des particules, il est possible de placer les zones du
champ de contraintes résiduelles qui seront en compression et celles qui seront en traction en raison de la forme
des particules mais également de leurs interactions.

En utilisant des microstructures idéales et les calculs par éléments finis, il est possible d'expliquer le
comportement des fissures et de tenir compte de certains parametres microstructuraux tout en manipulant des
microstructures plus simples que les microstructures réelles.

11 faut néanmoins souligner que cette approche est limitée car elle ne prend pas en compte la relaxation
du systeéme due a la propagation de la fissure, celle-ci modifie évidemment I'état mécanique et donc la
propagation de la fissure. D'autre part, elle fait aussi I'hypothese d'une propagation en mode I. L'utilisation d'un
critere de taux de restitution d'énergie maximal permettrait de prendre en compte la contribution des autres

modes de fissuration présents dans les indentations de Hertz.
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Figure I11-33 : comparaison des champs de contraintes résiduelles sur une microstructure réelle (a gauche) et une

microstructure idéalisée (a droite)
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Optimisation des microstructures des cermets

L'analyse des chemins de fissuration en relation avec la microstructure et I'état mécanique dans les
cermets alumine chrome permet de dégager plusieurs voies pour modifier les microstructures afin d'améliorer les
propriétés mécaniques de ces composites. La meilleure fagon d'optimiser les propriétés des cermets est de
favoriser la déformation des particules métalliques. De cette étude, il ressort que la déformation des particules
dépend d'une part de la taille des particules mais également de la forme de celles ci.
Du point de vue de la taille des particules, celles ayant une taille importante ont plutot tendance a &tre
déformées, alors que pour celles de plus petites tailles, il y a une décohésion a l'interface. Toutefois, la
présence des petites particules améliore la résistance a la rupture de la matrice, avec d'une part la déformation
de celles-ci et d'autre part, leur présence contribue au renfort de la matrice par dissolution d'oxyde de chrome
pres des particules.
Du point de vue de la forme, pour des particules isolées, la déformation est plus probable lorsqu'elles se
présentent sous la forme d'ellipse fortement allongée, c'est-a-dire proche d'une fibre courte, ces particules devant
avoir toutes les orientations possibles. Il a été montré que les concavités ont également un effet sur la
propagation des fissures, celle ci pouvant servir a ""piéger' les fissures si elles arrivent dans la concavité. Une
facon d'amplifier le role des concavités serait de créer des particules dont les contours présentent des rugosités.
Si on essaie de combiner les effets de taille et de forme, la microstructure optimale pour les cermets alumine
chrome pourrait &tre celle de la figure 111-34. Elle comporte des petites particules pour la résistance a la rupture
et des particules de tailles plus importantes de formes elliptiques. Ces particules n'ont pas de contours réguliers et

présentent des concavités pour servir de pieges a fissures.

Figure I11-34 : peut étre la microstructure idéale ?

Ainsi, lorsqu'une fissure se propage dans une telle microstructure, si elle s'approche d'une particule, a
cause de la présence des concavités, elle sera happée par la particule du fait du champ de contrainte. Et du fait de
l'orientation et de la forme de celle-ci, la déformation du métal interviendra trés probablement, permettant ainsi
l'augmentation des propriétés mécaniques des cermets au-dela de leurs niveaux actuels. De plus, si la fissure
arrive sur une particule de grande taille, il est possible que la fissure soit stoppée par la particule, I'énergie

nécessaire a la déformation de celle-ci étant trop importante du fait de sa taille.
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Conclusions & perspectives

Grice a nos analyses menées sur les composites alumine chrome, nous avons maintenant une meilleure
connaissance des principaux paramétres de leur microstructure. Les diverses analyses présentées dans le chapitre
I, ont permis de préciser la composition chimique des phases, avec notamment la localisation du fer en solution
dans les plus grosses particules et une estimation du pourcentage d'oxyde de chrome dissout dans l'alumine. Des
diversités de forme et de taille des particules métalliques ont pu étre mise en évidence avec 'augmentation de la
fraction volumique. De plus, du fait du mode de fabrication, les caractéristiques des échantillons sont variables.
Les analyses font apparaitre un certain manque de reproductibilité au niveau des échantillons. Ces variations de
caractéristiques ont un effet d'une part sur la microstructure (variation du taux porosités, tailles particules allant
de quelques nanometres a 100um et formes des particules trés diverses, circulaire, sphériques ou encore
concaves ) et d'autre part sur les niveaux des contraintes dans les composites. Ceci ne facilite évidemment pas

l'analyse du comportement des composites d'une méme composition nominale puisque chacun est unique.

L'étude micromécanique a permis d'acquérir une connaissance approfondie des champs de contraintes
locaux dans les phases alumine et chrome en relation avec la microstructure. Nous avons en particulier mis en
évidence qu'il est possible d'obtenir les principales caractéristiques des champs de contraintes dans les
microstructures réelles (signe, gradient et niveaux de contrainte ainsi que la localisation de la déformation
plastique) par des simulations sur des microstructures idéales (en particulier des particules sphériques dans la
matrice et des particules de géométries plus complexes présentant des concavités). Nous avons aussi montré que
méme si des simulations numériques en 2D peuvent donner de premicres estimations quant aux effets de
paramétres microstructuraux (interactions entre particules, formes des particules) sur les champs de contraintes
locaux, leurs résultats doivent étre considérés avec beaucoup de précautions. Méme si pour le moment, en raison
de capacité de calculs limitée, la microstructure réelle ne peut étre étudiée que sur des volumes relativement
faibles ce qui implique de choisir des zones particuli¢res selon des critéres qui ne sont peut étre pas dépourvus
d'arbitraire. De plus, pour les analyses de tomographie, nous avons montré que les techniques actuelles ont des
résolutions trop faibles pour nos microstructures.

Nous avons montré que la détermination expérimentale des contraintes dans les composites alumine
chrome est possible mais délicate. Le probleme majeur vient du matériau analysé qui présente des différences de
contraintes faibles dans les phases (en moyenne) qui ne sont pas mesurables avec une bonne précision. Pour
surmonter la difficulté d'obtention des paramétres de mailles des phases non contraintes, nous avons proposé une
méthodologie qui devrait certes encore &tre améliorée mais qui nous a conduit 2 une premiére estimation de ces
parameétres.

D'apres les expériences, nous avons pu montrer que le chrome est en moyenne soumis a des contraintes
de traction relativement et proche de contrainte hydrostatique. L'alumine par contre est soumise a des contraintes
faibles. De I'ensemble de notre discussion des résultats expérimentaux et des résultats calculés, il ressort que les

valeurs des contraintes moyennes dans les phases déterminées expérimentalement représenteraient plutot une
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borne inférieure et les valeurs du calcul micromécanique sur les microstructures idéales 3D (sphére dans cube)

une borne supérieure pour les niveaux de contraintes existant réellement dans les cermets.

Les résultats de détermination de la ténacité du verre float, par les modeles de Warren et de Franck &
Lawn, ont permis de montrer les divers facteurs influencant les mesures, comme le glissement entre I’indenteur
et les échantillons, la variation des propriétés mécaniques des indenteurs et des échantillons mais aussi celui des
contraintes internes. Les indentations sur les cermets ont été menées de fagon a minimiser certains effets qui
perturbent I’obtention et 1’observation des fissures, en se basant sur les résultats des analyses faites sur le verre.
L' utilisation de I' indentation de Hertz sur les composites alumine-chrome a permis de confirmer le role de
I' introduction d' une phase métallique sur I' amélioration des propriétés mécaniques des céramiques, avec des

niveaux de ténacité allant de 6 2 12 MPa.m"?

, pour des variations de la fraction volumique de chrome comprise
entre 9 et 36%, ce qui correspond & une forte augmentation par rapport a la ténacité de I' alumine pure qui est de 4
MPa.m'”? environ. En plus d' un simple effet de la fraction volumique de la phase renforgante, un effet de taille
moyenne et de distribution de taille a pu &re mis en évidence pour des composites élaborés par des voies
spécifiques.

L' indentation de Hertz, grace aux différents tests réalisés lors de cette étude, a un fort potentiel pour la
détermination de la ténacité par rapport notamment & I' indentation Vickers. Les essais ont permis de le montrer a
conditions que soient prises certaines précautions vis-a-vis du protocole expérimental, afin de minimiser les
différentes sources d' erreurs qui ont aussi pu étre identifiées. Ces indentations de Hertz peuvent étre analysées a
différentes échelles. Macroscopiquement, les fissures apparaissant a la surface des échantillons et les cones de
fissures gardent une forme circulaire et suivent une trajectoire rectiligne, respectivement. A I’échelle de la
microstructure, les trajectoires des fissures sont fortement influencées par la présence des particules métalliques,
les fissures passant préférentiellement aux interfaces métal-céramique lorsque les particules sont de petites tailles
(jusqu’a quelques microns de diametre). Si la taille des particules augmente, le passage de la fissure déforme la
particule pour continuer sa trajectoire au-dela.

Les analyses des fissures superficielles et coniques, dans les cermets, couplées a la connaissance des
champs locaux de contraintes, déterminés par des calculs par éléments finis ont permis, en fonction de la
microstructure et des caractéristiques des particules métalliques (forme, taille) de rendre compte de la
propagation des fissures. Pour le moment, nos analyses sont basées sur des modeles relativement simples de
configuration de particules pour expliquer les phénomenes observés. Les observations montrent bien que dans la
microstructure réelle du composite (et les images issues de la tomographie le confirment), les particules ont des
formes trés diverses et relativement complexes et qu' une analyse plus fouillée devrait prendre en compte.

L' utilisation des résultats de calculs pour expliquer I' influence de la forme et de la taille des particules
sur la propagation des fissures dans les composites a cependant permis de mettre en évidence les paramétres
majeurs de la propagation d' une fissure, qui sont la distribution de taille tout d' abord, mais également la forme
des particules et plus particulierement leur orientation vis-a-vis de la direction de la contrainte appliquée,
parametre qui est en fait I' élongation dans la direction perpendiculaire a la direction de propagation de la fissure.
En plus de ces paramétres, dans les cermets il existe des particules qui sont déformées uniquement du fait de leur
taille et d' autres uniquement en raison de leur forme, par la présence d' une concavité par exemple. Mais pour les

particules présentant des tailles intermédiaires, il peut y avoir combinaison des deux. Dans cette analyse, les
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modeles de calculs, utilisables pour la détermination des contraintes, ne sont alors plus suffisants. Il faut en effet
inclure explicitement les distributions de taille et de forme des particules, puisque ceux-ci ont un effet sur le
champ local et que c'est précisément le champ local qui influence le chemin de la fissure. Un autre effet notable
qui n'a pas ét€ abordé dans ce travail, est celui li€ a la nature des interfaces. Elles ont été considérées parfaites
pour I'ensemble de nos simulations. Or au regard des niveaux de contraintes calculées, une décohésion au niveau
des interfaces lorsqu'un certain seuil de contraintes est atteint, lors du refroidissement ou lors de la propagation
des fissures pourrait étre introduit dans la modélisation. Un autre parameétre pouvant aussi étre introduit dans les
simulations est le caractére dynamique de la propagation de fissure. La vitesse de chargement des composites
joue un role sur l'initiation des fissures de Hertz, et la vitesse de propagation des fissures est influencée par les
niveaux de contraintes résiduelles et peut donc varier (ralentir ou accélérer) tout au long de la trajectoire.

Pour mieux cerner la propagation des fissures de Hertz dans les cermets et pouvoir prévoir leur
trajectoire par éléments finis, par exemple, il faudrait mieux définir le critere de propagation. On sait déja que
celui basé uniquement sur une propagation de la fissure en mode I pur n'est pas suffisant pour toutes les
configurations de particules. 1l faut également avoir une connaissance plus précise de la microstructure en 3D :
les progres de la tomographie X et l'augmentation de la puissance de calcul des ordinateurs devraient en
permettre dans un proche avenir de réduire cette difficulté, pour connaitre les champs de contraintes locaux sans
éliminer les plus petites particules et en utilisant des structures de dimensions plus importantes. Pour simuler la
trajectoire de la fissure dans la microstructure réelle, il faudra ensuite également prendre en compte la relaxation
des contraintes due a la présence de la fissure.

Lorsque le chemin de fissuration pourra étre simulé, les microstructures optimales pourront alors étre
déterminées et testées, mais déja nous savons que la répartition de tailles des particules est un paramétre
important, tout comme la géométrie des particules, qui doivent tendre vers une forme de fibre courte pour ponter
les fissures et se déformer lors de leur passage, ou une forme concave pour forcer la déformation de la particule
lors de la propagation de la fissuration. Tout cela permettra une amélioration plus importante encore des

propriétés mécaniques des composites alumine-métal.
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Annexe 1 - Mesure de la connexité€ d’une microstructure 3D

A partir d’images d’une microstructure, il est possible de mesurer la connexité des particules, afin de

vérifier quelle phase englobe I’autre. Pour cela, I’approche de Jernot & Al [Jern01] est utilisée.

Le nombre d’objets connexes d’un ensemble X de dimension d, est déterminé par la relation :

d

Ng(X)=Y (=1)n

i=0

ol n; représente le nombre de composantes élémentaires de dimensions j (n, : nombre de sommets, n; : nombre

d’arétes, n, : nombre de faces et n; nombre de volumes) entre proches voisins.

Ainsi, les différents volumes sélectionnés dans le volume global analysé en tomographie peuvent étre

traités. Pour chaque cube élémentaire du volume, le niveau de gris de ces voisins les plus proches, est testé, dans

la méme tranche et dans la tranche immédiatement supérieure, soit 7 proches voisins. Le test consiste a

déterminer si ces plus proches voisins font partie de la méme phase ou non. Le nombre de sommets, d’arétes, de

faces et de volumes pour I’ensemble du volume en fonction de I’appartenance des plus proches voisins a une

phase identique de celle du sommet examiné, est déterminé.

N3(X) a été calculé pour un cas simple d’un empilement de cinq couches illustré par les images ci dessus, dans

ce cas, N3(X) est calculé de la fagon suivante :

ngy n n, n
Nombre de sommets ~ Nombre d’arétes Nombre de faces Nombre de volumes
Image | 0 0 0 0
Image 1 + image 2 - 0 0
Image 2 7 5 1 0
Image 2 + image 3 - 6 4 1
Image 3 9 7 1 0
Image 3 + image 4 - 5 3
Image 4 7 6 1 0
Image 4 + image 5 - 0 0
Image 5 0 0 0 0
Total 23 29 10 1

tableau A-1 : exemple de calcul de connexité
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NA(X)=23-29+10-1=3

Ces mesures ont été appliquées a I’ensemble des volumes sélectionnés dans la reconstruction du volume de

tomographie. N4(X) peut étre relié au nombre de particules indépendantes dans le volume.
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Annexe 2- Etude de sensibilité des résultats de calculs

Nous avons d'une part testé la sensibilité des calculs aux données d'entrée et d'autre part au modele

élément fini (maillage, hypothese de périodicit€)

I- Sensibilité aux données d'entrée

L’ensemble des calculs présentés dans le chapitre 11 a été réalisé en utilisant des valeurs des propriétés
thermo-mécaniques issues de la littérature pour des phases pures. Sachant que les phases alumine et chrome dans
les cermets ne sont pas pures et que les variations de compositions chimiques jouent sur les propriétés
mécaniques, il est important de quantifier quelle peut étre I'influence de variations des propriétés mécaniques des

phases sur les champs mécaniques calculés.

I-1 influence des propriétés mécaniques du chrome

a- limite d’élasticité

Nous avons eu connaissance récemment des travaux de Weaver et Marcinkowski [Weav61l, Marc62]
qui donnent I’évolution de la limite d’élasticité du chrome en fonction de la teneur en impuretés (oxygene, azote)
pour une gamme de température entre 20 et 900°C. Cette limite dépend fortement de la teneur en oxygene et en
azote du chrome. Pour quantifier l'effet de la limite d'élasticité sur nos résultats, nous avons effectué des
simulations en utilisant les données de Weaver [Weav61] présentées sur la figure A-1 donne I’évolution de la
limite d’élasticité du chrome pour deux teneurs en azote du chrome pur. Cette figure montre qu’une faible teneur
en azote modifie sensiblement le niveau de la limite d’élasticité. De plus la position des ditférents pics dépend

également de la pureté [Wain57]

g

Limite d'élasticité (MPa)
8

[ 100 200 300 400 500 600 700 800 900
Température (° C)
——Sy - 0.005% N2 —a—Sy - 0.02% N2 - e~ SYSTUS (ref)

figure A-1 : limite d’élasticité du chrome pour des teneurs en azote de 0.002% et 0.0005%
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Les données concernant la limite d’élasticité du chrome ne couvrant pas I’ensemble de I’intervalle de
température pris en compte dans nos calculs, les données ont été extrapolées linéairement jusqu’a 1450°C. sur la
figure, nous avons également porté les données que nous avons utilisées. Les résultats du calcul des contraintes
et de la déformation plastique pour les trois jeux de données (les deux teneurs en azote et celle de référence) sont

présentées sur la figure A-2.
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figure A-2 : profils de contraintes pour différentes évolutions de la limite d’élasticité du chrome

Les courbes de la figure A-2 permettent de voir que Iutilisation de la limite d' élasticité linéaire ou les
données de Weaver et al.changent peu les niveaux de contraintes, que ce soit dans le chrome ou dans I’alumine.
La zone plastifiée est plus étendue et les niveaux de déformation plastique augmentent tout en restant faibles.
L’évolution de la déformation plastique en fonction de la température présentée sur la figure A-3 montre comme
attendu que dans le cas des données de Weaver [Weav61], le chrome se déforme plastiquement davantage a
haute température par rapport au cas de la limite linéaire. Ces variations de limite d' élasticité n' entrainent que de
faibles variations de niveaux des contraintes résiduelles. La méme conclusion a pu étre tirée des simulations
faites dans des cas ou les déformations plastiques sont plus élevées.

On peut signaler que la présence d’une contrainte hydrostatique dans le chrome peut modifier également
la limite d’élasticité. Bullen & al. [Bull64] ont montré qu’une contrainte hydrostatique diminuait la limite
d’élasticité du chrome, cette diminution pouvant atteindre 50%, pour une pression hydrostatique de 10*
atmosphére, et également favoriser le caractére ductile du chrome. Nous pouvons donc conclure que nos calculs

ont tendance a surestimer la déformation plastique du chrome.
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figure A-3 : évolution de la déformation plastique du chrome en fonction de la température

b- module d'écrouissage

La loi de comportement du chrome utilisée dans ces calculs est une loi élastoplastique avec un module
d’écrouissage pour le chrome, fixé a 10000 MPa. Des calculs ont été réalisés pour voir I’effet de la variation de
ce coefficient sur la déformation plastique du chrome et les niveaux de contraintes.

La loi de comportement du chrome a ét€é modifiée, au lieu de prendre un modele élastoplastique, un
modele parfaitement plastique a été utilisé en conservant la méme évolution de limité d’élasticité. Les profils de

contraintes le long de I’axe sont donnés sur la figure A-4.
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figure A-4 : profils de contraintes pour différentes lois de comportement du chrome

(particule sphérique 20% volumique)

Comme dans les cas précédents, pour les contraintes hydrostatiques et de Von Mises, dans le chrome ou
dans I’alumine, les variations de niveaux de contraintes sont a peine perceptibles. La déformation plastique varie

trés peu également.
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¢- Module d'Young et coefficient de Poisson

Comme cela a été montré dans la partie précédente, le chrome n’est pas pur dans les cermets alumine
chrome. En raison du mode d’élaboration, du fer est introduit en combinaison avec le chrome. Les diverses
mesures faites sur les particules ont permis d’estimer la quantité de fer présente dans la phase métallique aux
alentours de 3% pour un composite contenant 21% de chrome. La présence du fer peut modifier le
comportement mécanique du chrome en modifiant le module d’Young et le coefficient de Poisson. Afin de voir
cet effet, des calculs prenant en compte des modifications du module d’Young et du coefficient de Poisson du
chrome en supposant une loi de mélange entre les propriétés du chrome et du fer pour une quantité de fer de

10%, pour obtenir une borne supérieure de I’effet de I’addition de fer. Les données du fer sont extraites de
[Andr50]
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Figure A-5 : profil de contraintes dans un composite alumine-(chrome+10%fer)

(particule sphérique 20% volumique)

Nous pouvons conclure que la modification du module d’Young et du coefficient de Poisson du chrome

a peu d'effet sur les niveaux de contraintes a la fin du refroidissement.

1-2 Influence des propriétés mécaniques de la phase céramique

Tout comme la phase métallique, la phase céramique des composites alumine-chrome n’est pas pure.
Les diverses analyses, présentées dans le chapitre I, ont montré la présence d'oxyde de chrome dissout dans
’alumine. Les effets de la présence d’oxyde de chrome en solution dans I’alumine sont connus [Ross71]. L’ajout
de chrome dans I’alumine a un effet durcissant pour les faibles pourcentages de chrome avec une augmentation
du module d’Young. Mais lorsque le pourcentage de chrome dépasse 5% molaire, I’effet s’inverse avec une
diminution des propriétés mécaniques. Afin de quantifier 'effet du chrome dissout dans I’alumine sur les
contraintes résiduelles, des calculs ont été menés en utilisant des valeurs de module d’Young et de coefficient de
Poisson variant de 5% autour des valeurs utilisées dans les autres calculs, ce qui correspond au renforcement

maximal mesuré par [Ross71] et a la diminution du module d’Young pour une proportion de 5% molaire
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d’oxyde de chrome dans I’alumine. Les résultats des calculs avec des propriétés mécaniques différentes sont

présentés sur la figure A-6
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figure A-6 : profils de contraintes pour un module d’Young prenant en compte la présence de chrome dissout dans I’alumine
(particule sphérique 20% volumique) (les données notées sup correspondent a des valeurs de module d'Young et de

coefficient de Poisson augmenté de 5% et les données notées inf a des propriétés mécaniques diminuées de 5%)

La variation des propriétés mécaniques de I’alumine de 5% affecte peu les valeurs de contrainte dans
le chrome, la contrainte hydrostatique variant de 50MPa. Pour la contrainte de Von Mises, il n’y a pas de
variation de son niveau dans la particule de chrome. Dans I’alumine, la contrainte hydrostatique diminue
d’environ 30MPa, lorsque les propriétés passent de leurs valeurs les plus élevées aux plus faibles et la contrainte
de Von Mises diminue de 100MPa a I’interface et 60MPa au bord de la cellule. La déformation plastique varie

peu.

La présence de porosité modifie également les propriétés mécaniques (module d' Young et coefficient de
Poisson) utilisées dans les calculs [Spri61, Spri64, Cobl56, Knud62]. La figure A-7 donne le profil de contraintes
pour un calcul utilisant les données de Springs & al [Spri61] qui prend en compte un taux de porosité de 2% dans
I' alumine ce qui entraine des variations du module notamment a hautes températures avec une diminution

sensible du module d' Young a partir de 1000°C.
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figure A-7 : profils de contraintes pour un module d’Young prenant en compote 3% de porosité dans I'alumine (particule

sphérique 20% volumique)

La prise en compte de l'effet des porosités sur les propriétés mécaniques modifie les niveaux de
contraintes. Ainsi la contrainte hydrostatique diminue dans le chrome d’une centaine de MPa et dans I’alumine,
la compression est également légerement diminuée d’environ 30 MPa. Pour la contrainte de Von Mises, elle ne
change pas pour le chrome, et une diminution du niveau de la contrainte de Von Mises dans I’alumine aussi bien
prés de I’interface qu’au bord de la cellule est constatée.

Les porosités n'influencent pas seulement les propriétés mécaniques des phases, mais leur présence peut
modifier fortement le champ de contraintes locales. Différents maillages ont été réalisés en incluant des
porosités, celles-ci ont été placées dans la matrice et ne sont pas en contact avec les particules, ceci en accord
avec les observations faites au M.E.B. ol les porosités observées sont situées dans la matrice et non directement
pres des particules ou a I’intérieur.

Afin de simuler une porosité, deux approches ont été envisagées, soit de ne pas mailler ces porosités, en
laissant leurs bords libres de se déformer soit de mailler les porosités en leur attribuant des propriétés
mécaniques tres faibles. Nos calculs ont montré que les deux approches donnent des résultats quasiment
identiques. La figure A-8 donne les profils de contraintes pour une porosité sphérique. Comme attendu la
présence de la porosité modifie localement le champ de contrainte dans l'alumine. Elle a peu d’influence sur les

contraintes dans la particule de chrome.
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figure A-8 : profil de contraintes autour d’une porosité (particule sphérique 20% volumique)

Dans I'alumine, la contrainte hydrostatique est fortement perturbée avec une augmentation sensible de
la compression pres de la porosité. On peut noter la déformation plastique du chrome dans le cas ot une porosité
est présente devient quasiment inexistante a cause de la relaxation due a la porosité. Des effets similaires sur
1" évolution des contraintes pres des porosités ont été observés par Shan et al ainsi que Lasko et al [ShanOl,
Lask00]

Peu de données existent sur I' influence des élément résiduels sur les coefficient de dilatation du chrome
(avec le fer) et de I' alumine (avec I' oxyde chrome). Toutefois, pour le chrome, les étude de [Whit61] ont montré
que I' addition de vanadium (0,5% massique) au chrome pur pouvait éliminer la transition magnétique a 38°C;
comme du vanadium peut &tre introduit dans la phase métallique (du fait de la composition des jarres et de leur
usure). Les propriétés thermo-mécaniques du chrome ont été modifiées pour ne pas prendre en compte la
transition magnétique a 38°C. Seules des variations trés faibles des niveaux des contraintes dans le chrome

(inférieur a 3%) et sur la déformation plastique prés de I' interface sont détectables.

I-3 Influence de la température de relaxation

Des processus de relaxation des contraintes peuvent exister aussi bien dans 1' alumine, par des
glissements aux joints de grains jusqu' a 1200°C que dans le chrome & cause de son comportement visqueux a
hautes températures. Nous avons fait des simulations en prenant comme température de relaxation compléte des
contraintes 1200°C au lieu de 1450°C, 1200°C représentant une borne inférieure pour I' existence des processus
de relaxation de I' alumine polycristalline. Lors du refroidissement, I' évolution des contraintes est similaire pour
les deux températures de relaxation avec une augmentation jusqu' a 150°C puis une diminution. La figure A-9
présente les profils de contraintes a 20°C pour un modele sphére dans cube a 20% volumique.

Dans le chrome, I' évolution de la contrainte de Von Mises reste inchangé, mais on note une forte
diminution de 40% du niveau de la contrainte hydrostatique la déformation plastique est plus faible également et
reste négligeable. Dans I' alumine, le niveau de la contrainte hydrostatique diminue de 100MPa et suit une

évolution similaire. La contrainte de Von Mises diminue fortement (40%).
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—— Deformation Plastique Cumulée - ref --#--Deformation Plastique Cumulée (1200° C)

figure A-9 influence de la température de relaxation compléte des contraintes
La diminution de la température de relaxation diminue le niveau des contraintes hydrostatiques dans le

chrome et dans I'alumine. La relaxation est plus forte dans le chrome car son coefficient de dilatation thermique

est élevé et il varie plus fortement que celui de I'alumine, celui-ci restant globalement constant aux hautes

températures.

II- Sensibilité des résultats au modele éléments finis

I1 -1 Influence de la taille du maillage

L’influence du nombre de mailles sur les niveaux de contraintes dans le chrome et I’alumine a été testé,
ceci est sensible au niveau de I’interface, ot les gradients de contraintes et de déformation plastique sont
importants.

Un maillage correspondant a une fraction volumique de 20% a été réalisé an augmentant le nombre de
mailles sur les surfaces servant de support au volume (sphere de métal et cube d’alumine).

Le maillage de référence dont sont issus la plupart des calculs présentés ci dessus (pour une fraction volumique
de 20% de chrome) comporte

808 mailles assignées au chrome et 10 nceuds sur ’axe Ox

1016 mailles assignées a I’alumine et 8 nceuds sur ’axe Ox
le second maillage comporte

669 mailles assignées au chrome et 16 nceuds sur I’axe Ox

2255 mailles assignées a ’alumine et 12 nceuds sur I’axe Ox

L’augmentation du nombre de mailles sur les axes (et donc des surfaces de support) n’entraine pas une
augmentation du nombre de mailles dans le volume assigné au chrome. Cette différence s’explique par
I’utilisation d’un mailleur automatique qui génére des mailles de forme tétraédrique mais de tailles trés diverses.

Le résultat du calcul des contraintes et de la déformation plastique est donné sur la figure A-10.
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figure A-10 : profil de contraintes & déformation plastique pour deux tailles de maillages différentes

(particule sphérique 20% volumique)

Les courbes montrent que dans le chrome et dans I’alumine, 1’évolution des contraintes et leurs niveaux
sont sensiblement identiques pour les deux maillages si ce n' est que pour le second maillage nous disposons de
points plus proches de I' interface. La différence principale concerne la déformation plastique. L’augmentation du
nombre de nceuds dans la zone plastifiée permet d’affiner le profil de celle-ci, les deux profils de déformation

restant néanmoins trés proches. Bien sir I' affinement du maillage permet une meilleure description des gradient

al' interface.

11-2 Influence des conditions de périodicité

Pour I' ensemble de nos microstructures idéales, nous avons considéré une hypothese de périodicité.
Pour des raisons de capacités de calcul, les calculs sur la microstructure réelle ont été effectués avec des
conditions de bords libres. Pour quantifier le role de la périodicité, nous présentons sur la figure A-11, les profils

de contraintes pour le modele sphére dans cube avec une fraction volumique de 20% pour des conditions

périodiques et non périodiques
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Figure A-11 : profil de contrainte pour des maillages périodiques et non périodiques

Fraction volumique de 20% (p : avec périodicité ; np : sans périodicité)

Lorsque la cellule est libre de se déformer, la zone déformée plastiquement est plus étendue et le niveau
de déformation plastique est plus élevé. Dans l'alumine, la contrainte hydrostatique n'est plus constante, elle
augmente (en compression) depuis l'interface jusqu'au bord de la cellule. La contrainte de Von Mises augmente
également. On peut noter le changement de sens de variation pres du bord par rapport au cas périodique. Ceci est
dii aux variations des composantes du tenseur des contraintes : la contrainte 6,, est maximale a l'interface et
diminue pour s'annuler en surface. Les composantes Gy, et G33, voient leur évolution inversée dans le cas non

périodique, avec une augmentation de leur niveau (en compression) de l'interface vers le bord de la cellule.

Cette analyse de sensibilité des résultats de calculs bien que succincte, permet de montrer que les
différents parametres ne bouleversent pas I’ensemble du comportement du composite. Des compléments seraient

certainement nécessaires en particulier sur les microstructures réelles.
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Annexe 3- Connexité de la céramique

Par rapport aux analyses menées sur le cas de particules concaves, il nous a aussi paru intéressant de
simuler le cas d'une particule ayant les propriétés de I'alumine dans une matrice ayant les propriétés du chrome.
Dans ce cas, la phase alumine est englobée par le chrome. Le chrome reste soumis a des contraintes de traction et
I'alumine a des contraintes de compression, comme le montre la figure A-12 correspondant 2 un modele sphére

dans cube.
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200 - ==
1+ 0.8%
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o 3
@ 100 A k=3
o -
= +06% &
4 e f.""\"" a
£ o0 : : : - 5
] 0.2 0.4 0.6 0.8 5
€ T04% E
8 -100 1 §
A ——— +0.2%
-200
-300 - 0.0%
AlLO, Position sur I'axe cr
@ 4 -
—+— Contrainte Equivalente —& Contrainte Hydrostatique —+— Déformation Plastique Cumulée

Figure A-12 : sphére de céramique dans un cube de métal

On ne retrouve pas l'effet des concavités car dans le cas de sphere, pour la phase céramique, les
composantes du tenseur des contraintes ont des niveaux similaires.

L'utilisation de particules de types ellipsoides de céramiques englobées dans une matrice métallique
montre, comme l'illustre la figure A-13, conduit a des différents de niveaux des composantes du tenseur. Dans
notre exemple, la contrainte ©3; differe des deux autres en raison de I'orientation de I'ellipse selon 1'axe 3. On
peut noter également une diminution du niveau des contraintes G, et 0y, et une augmentation de celui de G3; par
rapport au cas de la sphére.

Dans ces particules, a cause de leur forme, il n'y a plus de contraction hydrostatique du chrome comme
dans le cas de la sphére, du fait de la forme de la particule. Ceci conduit a des différences entre les composantes
du tenseur qui modifient les niveaux de contraintes dans l'inclusion et dans la matrice environnante, pouvant
méme permettre aux contraintes dans la matrice proche de changer de signe, comme dans le cas de particules
concaves.

Ces particules concaves étant soumises a des hétérogénéités de contraction ou de dilatation de phases,

les contraintes pourront localement, a cause de la forme des particules, permettre le changement de signe de la

contrainte hydrostatique.
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Figure A-13 : Ellipsoide de céramique dans un cube de métal
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Annexe 4- Constantes radiocristallographiques
Annexe 4- Constantes radiocristallographiques

Pour la détermination des contraintes, il est nécessaire de connaitre les constantes élastiques
radiocristallographiques S, et S, des phases qui dépendent de I’orientation des plans (hkl) Dans le cas d’une

structure cubique, les constantes S, et S, peuvent étre déterminées a partir de différents modeles.

A partir des constantes d' élasticité du Chrome qui sont rappelées ci-dessous
Structure Cubique centré - Im3m

a=0,288390 nm

E =279 GPa v=0.215220°C

$11=3.0488.10° MPa'

S1,=-0.4948.10° MPa’!

$44=9.92.10° MPa

Nous avons calculé les S;(hkl) et Sy(hkl) du chrome
Pour le modele de Voigt, on a [Boll67] :

5(S11 = 12 )Su4 s, (ki) = 280(S11 +2515)+58 12544
6So +5544 ‘ 65+ 555

lzs2 (hkl)=

1
avec SO = Sll —512 —5344

donc %Sz(hkl)=4.276.10‘6MPa"' et S, (hkl)=~0.739.107 MPa™!

Avec le modele de Reuss [Boll1967]
%sz(hk/)= Sy) =S5 = 3T (hkl)S,

S, (hkl)= S\, + T(hkl)S, ol T'(hki)est le facteur d‘orientation du plan (hkl)

W2k + k212 + 1202

T(hkl) = . %32 (123) = 4.606.10 " MPa™
(2 442 +12]
§,(123)=~0.849.10 MPa™"
%sz @11)=3.976.10"° MPa™ S,(@11)=-0.639.107° MPa™"

A 1' aide du modele de Kroner [Kron58]

Détermination du module de Coulomb
o =(9A, +445)/8

G} +0oG?+BG+y=0 avec {B=-(3A, +124)A, /8
y = _3A|A2A3 /4
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1 1 1

o AI:3(S|1+2S|2) Az:a A3=2(5||—S|2)
b = (G-A,)3A, +6G) o g 9AG

2GBG2 +GOA +12A)+6A,Ay) (34 +G)
%sz (hkl)= %— 3(1 = ST(hkI ) 44 S, (hkl)= lE —%nt (1= 5T (kL)Y 44
%Sz (123)=4.445.10"° MPa™ 5,(123)=-0.795.10 MPa™
1252 (411)=4.123.10°MPa™ $,(411)=-0.688.10° MPa™'

L'alumine (Corindon) est de structure rhomboédrique R-3C (a = 0,47590 nm et ¢ = 1,299100 nm)
E = 400 GPa v=0.25

Les modules d'élasticité (Cj) et constantes d'élasticité (S;) sont respectivement :

C,1=497810 MPa C,=162790 MPa C13=117350 MPa
C3=501920 MPa C44=147520 MPa Ce=167510 MPa
C,4=-22880 MPa

$,1=2.32 10° MPa’! S12=-0.667 10° MPa'  [Chung68]
S13=-0.386 10° MPa™' $23=2.17 10® MPa™!

$44=6.78 10° MPa' S66=5.97 10° MPa™!

Pour le modele de Voigt [Even71,Even72]
3(4Cy —Cyy +Cy =5C;, - 8C3)

S, (hkl)=
i) [2C, #Csy #2C ;0 +4Cs5 XTC1; #2Caz =5C;g ~HCy +12Cus)
ls (hkl)= L
g ¢ TCy + 20y — IC,q ~ACyy +13C
donc %52 (hkl)=3.01510"MPa™ et S, (hkl)=—0.569.10" MPa™"

Avec le modele de Reuss [Even71,Even72]
1 ! w
S|(’lk1)=§(5|2 +S|3)+§0‘(S|| +833=813-512 —544)‘—2‘0‘ (Sy)+S33 =544 —2513)

1 | | 3
Esz(hk/):E(zSn‘Sn ‘513)‘3a(5511 +833 =583 -2 -3S44)+5a2(8” +833 =544 —25)3)

[2
o= 2
i(i) (02 &2 41k )+12
3la
%sz (526)=2.999.10" MPa™ 5,(526)=~0.573.10MPa™
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L5, (13_10)=3280.10" MPa” $,(1310)=-0.652.10° mpPa™"
2

Les différentes valeurs sont regroupées dans le tableau A-3. Les modeles de Voigt et Reuss représentent
des limites inférieures et supérieures des constantes radiocristalographiques. Pour la détermination des
contraintes dans le chrome, les valeurs provenant du modele de Kroner sont utilisées, ce modele donnant des
valeurs intermédiaires.

Pour I'alumine, de structure rhomboédrique, a notre connaissance, seuls les modeles de Voigt et Reuss

ont été appliqués, comme décrit ci-dessous.

(hkl) S, (MPa™) 1S, (MPa™)
Chrome
Modele de Voigt - -0.739.10° 4.276.10°
Modgle de Reuss (123) -0.849.10° 4.606.10°
(411) -0.639.10° 3.976.10°
Modgle de Kroner (123) -0.795.10° 4.445.10°
411) -0.688.10° 4.123.10°
Alumine
Modegle de Voigt - -0.569.10°° 3.015.10°
Modele de Reuss (526) -0.573.10° 2.999.10¢
(13_10) -0.652.10° 3.280.10°

Tableau A-2 : résumé des constantes radiocristallogaphiques
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Annexe 5- Equations du champ de contraintes Hertzien a la surface et sur l'axe

Il existe deux cas particuliers pour les contraintes dans un champ Hertzien, qui sont les contraintes sur
I’axe et les contraintes a la surface du solide. Les équations pour les contraintes le long de I’axe et a la surface,

dans un systeme de coordonnées cylindriques (r,0,z) sont :

Pour les contraintes a la surface :

A Pintérieur de la zone de contact

3/2 /2
o, 1-2v|a r? P
Zr= SRi-=-5 | b=
0 3 |r a a
312 172

2 2 Y 2
Oy 1-2v|a !
o P I R
0 £ ¥ a a
_ 112
g 2
—f=u] _.2_
R a

A P’extérieur de la zone de contact :

G, Gy 1-2v(d®

£ Po 3 r

Pour les contraintes le long de I’axe :

2

o,
r=%6 — _(+vi1-|2 |an L g e
o B a z 2 a’

. 2
—_— 1+—-;—

3 4kPR* 9 2 2\E,
avec a’ = et k=—|\—-vy H+l-v; =
= 16[( -2
P: charge d’indentation Py=P/(ma?)
R*: rayon de I'indenteur

E», E; module d’Young de I’échantillon et de l'indenteur

v, et v, coefticients de Poisson de I’indenteur et de I’échantillon
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Annexe 6- Champ de contraintes en contact glissant

Pour le calcul du champ de contrainte avec frottement dans le cadre de la théorie de Hertz, le frottement est

simulé en superposant au champ de contrainte normal, c'est-a-dire introduit par la distribution de pression de

l'indenteur,

un champ de contrainte tangentiel, comme le montre la figure A-14.

IP

figure A-14 : distribution de pression lors d'un contact glissant

Les équations permettant de calculer le champ de contraintes lors d'un contact avec frottement sont explicitées ci

dessous a partir des travaux de Hamilton et des corrections apportées par Mouginot [Hami83, Moug85].

chargement normal

_3p

G.l‘
2ma’

L(] +V )20 +%

l

2 2 2
y — X -2v K ; Mx“za
{ 2 [(] —V)sz ——3—(NS+2AN+a})—szaj|—N(,\2 +2vy2 )_ __S—}jl

3 2.3 -2 2
oy = Pz (l+v)z¢+L2 = 2) I:(I—V)sz—-——v(NS+2AN +(13)—VMza —N(yz+2vxz)—M
2ma i r r 3 S
3 B -
= Pz N+ (chjl
2ma” | N
wp [ 1- - 2
- P} Xy - {— Nr? +3N(S + 2A)— z(zN +(1M)+ z(13}+ U; e N +aM
o 2ma L e 3 3 r N
_3p [ z{ﬂ— yzH }
ol IS G?+w?
5 ap [ _{.\'N xzH }
s = A
* oma® L 5 & sH”
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chargement tangentiel
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Annexe 6- Champ de contraintes en contact glissant

Q=fpP avec f : coefficient de frottement

et ]
¢ =tan (M]

G=M?>-N*+zM —aN
H =2MN + aM + zN
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Annexe 7- Champ de Hertz dans les cermets

Annexe 7- Champ de Hertz dans les cermets

La figure A-15 présente le champ de contraintes généré lors de l'indentation dans le cas d'un indenteur
en carbure de tungsténe sur un cermet contenant une fraction volumique de chrome de 21%. Le contact entre
l'indenteur et le cermet est considéré sans frottement. Les propriétés mécaniques utilisées pour le calcul

correspondent aux propriétés macroscopiques des composites.

figure A-15 : isovaleurs des contraintes principales, de Von Mises et hydrostatique pour une indentation par une bille de

WC-Co (R=4mm), et une charge de 4000N. (Py=9140 MPa)

La contrainte principale, a I'origine de la fissuration des composites est la contrainte G, la fissuration
n'intervenant que dans la zone proche de la zone de contact et pour une profondeur relativement faible, la figure
A-16 présente la contrainte o, a l'extérieur de la zone de contact et pour une profondeur comprise entre 0 et
0,2xa (a étant le rayon de la zone de contact), cette profondeur correspond a la zone de propagation des fissures

en cone

160



Annexe 7- Champ de Hertz dans les cermets
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figure A-16 : iso-valeurs de la contrainte o; dans la zone de fissuration.

Les niveaux de la contrainte 6, dans la zone o la fissuration a lieu sont du méme ordre de grandeur que

les contraintes résiduelles d'origine thermique calculées dans les particules de chrome. Elles sont évidemment

trés supérieures a celles calculées dans la matrice.

Dans le cas d'une indentation de Hertz, la propagation des fissures débute dans la zone située prés de
l'indenteur, 1a ol la contrainte principale G, est en traction et la fissure est ensuite supposée se propager en mode
I sous I'action de o). La figure A-17 donne I'évolution de la contrainte 6, a la surface pour les divers composites
indentés. Les données pour le calcul correspondent aux conditions expérimentales observées lors des

indentations (indenteur en WC-Co, charge correspondant a I'apparition des fissures en cercle).

2000

ALOy-Cr 21%

1500 -

o
o
o

AlLO,-Cr 36%

o

o

o
L

Contraintes (MPa)

-500

rla

Figure A-17 : contrainte o, a la surface des composites alumine chrome.
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Annexe 7- Champ de Hertz dans les cermets

Dans la zone ol la fissuration débute (r./a=1,1 a 1,4), les niveaux de contraintes sont de l'ordre de 1000

MPa pour I'ensemble des composites avec une décroissance relativement importante lorsque la distance par

rapport a la zone de contact augmente.
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Figure A-18 : évolution de la contrainte principale oy le long d'une fissure en cone (dans un composite Al;O4-Cr 21%) pour

différentes positions de départ de la fissure

La contrainte principale 6y, du point de vue macroscopique, le long de la fissure est élevée au départ de
la fissure mais décroit rapidement. A 1'échelle microscopique, cela signifie que pres de la surface, de forts

niveaux de contraintes sont appliqués et vers la téte de fissure, les niveaux de contraintes sont plus faibles, voire

négligeables par rapport au niveau des contraintes résiduelles.
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Annexe 8- Simulation des trajectoires de fissure lors d'un contact de Hertz.

Lors du contact de Hertz, dans le modele de Franck & Lawn [lawn68, fran67], la fissure se propage le
long de la trajectoire de la contrainte principale o3 perpendiculairement a la contrainte principale ;. Ce modele
comporte quelques hypothéses qui sont rappelées ci dessous.

i —la présence de la fissure ne perturbe pas le champ de contraintes.
ii —le cone de fracture hertzien se développe avec une contrainte principale 6, maximale et toujours normale a la
trajectoire de la fissure.

iii — la fissure initiale peut étre négligée en raison de sa faible taille par rapport au cone.

Si ce modele est satisfaisant pour la détermination de la ténacité, il n'est pas suffisant pour déterminer la
trajectoire exacte de la fissure. En effet a partir du champ de contrainte il est normalement possible de calculer
l'angle de la fissure et donc de déterminer sa trajectoire. Mais les résultats sur I'angle et la trajectoire ne sont pas
satisfaisants. Il est nécessaire de modifier, pas exemple, le coefficient de Poisson du matériau indenté pour
retrouver des valeurs d'angles conformes a celles mesurées expérimentalement [Lawn74]

D'autres auteurs [kocer98] utilisent un autre critere de propagation de la fissure, dans leur modele
éléments finis. La fissure se propage selon le taux de restitution d'énergie maximal, et le champ de contraintes
évolue lors de la propagation, c'est-a-dire qu'il y a relaxation des contraintes sur les leévres de la fissure. Leurs
résultats sur le verre sont proches de ceux trouvés expérimentalement.

Dans le cas des cermets alumine chrome, nous avons utilisé un critére de propagation basé sur un taux
de restitution d'énergie maximal en combinaison avec le champ de contrainte donné par Franck & Lawn. Pour

cela, le taux de restitution d'énergie est calculé a partir de la relation :

2
G=—K—'+-]—+—VK,2, +1_+‘ZK1211

E E E
ol K, Ky et Ky;; sont les ténacités en mode I, 11 et III respectivement et E et v sont le module d'Young et le
coefficient de Poisson du matériau indenté. Dans la théorie de Hertz, les champs de contraintes étant explicités
dans les plans de symétrie de la zone de contact, le mode I est calculé a partir de la contrainte principale o, le
mode I1 est déterminé par la contrainte T,, (voir le chapitre III) et le mode I1I est nul. Dans notre modele le calcul

des ténacités pour les différents modes est fait a partir de la formulation de Franck & Lawn :
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Le calcul se fait le long de la fissure.

Pour la détermination de la trajectoire de la fissure, pour les points ol le taux de restitution d'énergie est
maximal, nous procédons de la facon suivante :

on place un défaut perpendiculaire a la surface, prés de la zone de contact, dont la taille est tres faible
par rapport a la taille de la fissure. (figure A-19 (a)). Typiquement, la taille du défaut est la méme que celle d'un

incrément de fissure (de I'ordre de 1 um).



Annexe 8- Simulation des trajectoires de fissure lors d'un contact de Hertz.
Une charge d'indentation fixe est appliquée. Le champ de contrainte dii a cette charge est alors connu.

Le taux de restitution d'énergie le long de ce défaut est calculé pour la charge imposée.
En téte de fissure, dans un angle solide €, les différentes orientations possibles de la fissure, pour un

incrément fixe, sont testées et le taux de restitution d'énergie des diverses configurations est comparé au taux

précédent en cherchant le maximum (figure A-19 (b))
La taille de la fissure est incrémentée, le taux de restitution d'énergie est calculé pour la nouvelle

configuration de fissure et l'opération est reproduite en téte de la "nouvelle" fissure (figure A-19 (c)).

La charge d'indentation est ensuite augmentée pour continuer la propagation de la fissure.

(a) * (b)
./ ) //’ \‘\ I RT T
Q Q

Figure A-19 : modéle de propagation de fissure(a) position de départ (b) premier increment de fissure
(¢) second incrément de fissure

Ce modele permet, pour le moment, de simuler la propagation de la fissure a partir de la surface de
I'échantillon, pour le cas d'un matériau isotrope et homogene. La figure A-20 présente les résultats dans le cas de

l'indentation d'une plaque de verre par un indenteur en verre, pour différentes positions du défaut. le verre sert ici

de matériau modele puisque les résultats sur I'angle de la fissure sont connus [Lawn74, Kocer98]

rla

1.0 1.2 1.4 1.6 1.8 20
00 - : : ;

02
2a

04
06
L 0.8
Figure A-20 : simulation de la propagation d'une fissure dans le verre.

Verre & indenteur (E=70 GPa, v=0.22) P=50N R=4mm. Position du défaut r/a = 1.0, 1.1, 1.2, 1.3, 1.4 et 1.5; a=0.1598mm

Les courbes de la figure A-20 montrent que pour des positions de départ €loignées de la zone de

contact, la fissure reste approximativement perpendiculaire a la surface tant que la trajectoire est sensiblement

différente de celle calculée pour un point de départ pres de la zone de contact. Cette trajectoire est en fait la
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trajectoire optimale a cause des hypothéses du modele. En effet, une des hypoth&ses est que la présence de
fissure ne perturbe pas le champ de contrainte dans le matériau, ce qui n'est pas le cas dans le matériau réel
puisqu'il y a relaxation des contraintes en téte de fissure, la non relaxation des contrainte est compensée par la
présence du mode II. C'est pourquoi, expérimentalement, on observe des fissures qui ont des formes trés proches
des fissures simulées au plus prés de la zone de contact. De plus, d'aprés les équations du champ de contraintes,
les contraintes maximales se trouvent au plus prés de la zone de contact et décroissent rapidement, donc la
trajectoire optimale se trouve au plus prés de la zone de contact.

A partir de ces résultats, il est possible de déterminer I'angle de la fissure par rapport a la surface de
I'échantillon, avec la pente de la zone rectiligne. Dans le cas du verre, les simulations ont été réalisées pour des
positions de défauts allant de 1,0 a 1,5 fois la zone de contact et des charges d'indentation allant de 10 a 100N.

pour un indenteur en verre le tableau A-3 résume les résultats des différentes simulations.

P (N) rJ/a angle (°) P (N) rJ/a angle (°)
10 1.0 29.83 10 1.0 29.46
10 1.1 28.15 20 1.0 29.81
10 1.2 26.81 30 1.0 29.49
10 1.3 25.61 40 1.0 28.97
10 1.4 2555 50 1.0 29.44
10 1.5 25:13 70 1.0 29.67
50 1.0 30.52
50 1.1 30.50 P (N) rJ/a angle (°)
50 1.2 27.50 10 1.1 27.92
50 1.3 26.06 20 1.1 27.83
50 1.4 26.29 30 1.1 28.01
50 1.5 24.95 40 1.1 28.71
100 1.0 35.19 50 1.1 29.07
100 1.1 37.07 60 i 30.96
100 1:2 31.00 70 1.1 31.11
100 1.3 28.07 80 1.1 3247
100 1.4 26.35 90 il 35.36
100 1.5 25.34 100 1.1 37.26

Tableau A-3 : angle des fissures en cone pour des indentations verre sur verre

Pour une charge fixe, avec une position croissante du défaut par rapport a la zone de contact, I'angle
entre la surface et la fissure, dans sa partie linéaire, diminue. En revanche, pour une position fixe du défaut et
une augmentation de la charge, cet angle augmente. Notons que les angles déterminés pour les différentes
charges et les différentes positions du défaut sont supérieures aux angles déterminés expérimentalement lors de
notre étude du verre float (24°+2°) et ceux généralement admis dans la littérature (22°) [Kocer98, Lawn74]

Ces différences peuvent étre attribuées aux hypothéses du modele, notamment le fait que la présence de

la fissure ne perturbe pas le champ de contraintes en téte de fissure ce qui a une influence sur l'angle déterminé
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comme I'a montré Kocer [Kocer98]. De plus, dans notre modele, il existe une forte influence du mode Il a cause
de la prise en compte du départ de la fissure a partir de la surface. La présence du mode Il permet de compenser
le fait que les contraintes ne sont pas relaxées lors de la propagation de la fissure. Cette zone de fissure est
ignorée dans le cas du modele de Franck & Lawn pour la détermination de la ténacité et Kocer ne tient pas
compte du mode I1 dans ces simulations. Dans notre cas, la contribution du mode 11 peut atteindre 50% au départ
de la fissure pour les positions de départ situées entre 1,1 et 1,4 et reste tres élevées le long de la fissure (de

'ordre de 30%).
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Annexe 9- Profils de contraintes sur des microstructures idéales en traction (avec contraintes

résiduelles)

Cas d'un ellipsoide soumise a une contrainte de traction uniaxiale (de 0 & 1000MPa), le long de son petit axe —

analyse selon le grand axe. Fraction volumique de l'ellipsoide : 3,5% - rapport d'élancement : 0,2
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Figure A-21 : profils de contraintes le long du grand axe
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0=0 MPa 0=100 MPa ©6=200MPa 0=500MPa ©=1000 MPa o

figure A-22 : iso-contraintes et iso-déformation pour une ellipsoide sollicitée le long de son petit axe
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Cas d'un ellipsoide soumise a une contrainte de traction uniaxiale (de 0 a 1000MPa), le long de son grand axe —

analyse selon le petit axe

Fraction volumique de I'ellipsoide : 3,5% - rapport d'élancement : 0,2
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Figure A-23 : profils de contrainte le long du petit axe
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6=0 MPa 6=100 MPa  6=200MPa ©=500 MPa 6=1000 MPa 4 O

figure A-24 : iso-contrainte et iso-déformation pour une ellipsoide sollicitée le long de son grand axe
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Cas d'un ellipsoide soumise a une contrainte de traction uniaxiale (de 0 a 1000MPa).
analyse selon 1'axe perpendiculaire a la direction de traction.

Fraction volumique : 1%
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Figure A-25 : profils de contrainte le long d'un diametre de la sphére
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6=0 MPa 6=100 MPa 6=200MPa  ©=500MPa  ©0=1000 MPa A

Figure A-26 iso-contraintes et iso-déformation pour une particule sphérique
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Publications dans des revues a comité de lecture

G. GEANDIER, S. DENIS, A. MOCELLIN

"Float glass fracture toughness determination by Hertzian contact : experiments and analysis"

Journal of Non Crystalline Solids (accepté)

G. GEANDIER, S. DENIS, A. HAZOTTE, A. MOCELLIN & E. MAIRE
""Microstructural analysis of alumina chromium composite by X-Ray tomography and 3-D finite element
simulation of thermal stresses'

Scripta Materialia (accepté)

Actes de congres a comité de lecture

G. GEANDIER, A. HAZOTTE, S. DENIS, A. MOCELLIN,

International Conference on Residual Stresses 6 (ICRS 6) Oxford (juillet 2000)
"Internal Stresses in Al,O3-Metal Microstructure: A Finite Element Analysis"

Sixth International Conference on Residual Stresses (ICRS 6), Oxford 2000

IOM Communications vol 1, p785-792

G. GEANDIER, P. WEISBECKER, S. DENIS, A. HAZOTTE, A. MOCELLIN J.L. LEBRUN & E. ELKAIM
European Conference on Residual Stresses (ECRS6) — Coimbra (10-12 juillet 2002)
Materials Science Forum vol 404-407, Trans. Tech. Publications Switzerland (2002) p547-552

"X-Ray Diffraction Analysis of Residual Stresses in Alumina-Chromium Composites and comparison with

numerical simulations"

Publications dans des revues et des actes sans comité de lecture

G. GEANDIER, S. DENIS, P. WEISBECKER, A. HAZOTTE, A. MOCELLIN, J.L. LEBRUN & E. ELKAIM
Colloque SF2M Ouest et GFAC sur les Contraintes Résiduelles - Saint Nazaire (22-23 Mars 2001) - p93-100
"Contraintes internes dans des cermets Alumine-Chrome : Etude micromécanique et premiere analyse par

diffraction des rayons X."

G. GEANDIER, S. DENIS, A. HAZOTTE, A. MOCELLIN
lere Journée d’Etude sur le Matériau Verre en Lorraine — Nancy (5 Octobre 2001) - 12 pages

"Détermination de la ténacité d’un verre flotté par contact hertzien : expériences et analyses"

P. WEISBECKER, G. GEANDIER, S. DENIS, A. HAZOTTE, A. MOCELLIN J.L. LEBRUN & E. ELKAIM
Actes Colloque GFAC : caractérisation expérimentale des contraintes : techniques avancées et nouveaux
matériaux — Troyes (7-8 mars 2002), p5S9-66

"Détermination des Contraintes Résiduelles dans des Composites Alumine-Chrome par Diffraction des Rayons

X Synchrotron"
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Communications dans des congrés ou colloques

G. GEANDIER, S. DENIS, A. HAZOTTE, A. MOCELLIN

Junior EuroMat 2000 — Lausanne (28 aoiit — 1*" septembre 2000)

"Development of microstructure and residual stresses in Al,O03-Cr composites obtained from mechanosynthesis

powders"

G. GEANDIER, P. WEISBECKER, S. DENIS, A. HAZOTTE, A. MOCELLIN J.L. LEBRUN & E. ELKAIM
LURE'’s User meeting 2001 - Orsay (18-19 janvier 2001)
Colloque de I’Institut Lorrain des Matériaux - Metz (14 mars 2001)

Poster : "Residual stresses determination in Al,O3-Cr composites"”

Rapports internes
Rapport bibliographique — juin 1999
Différentes méthodes pour la mesure de ténacité

Analyses microstructurales des cermets alumine métal

Théorie d’indentation de Hertz — novembre 1999
Rapport bibliographique sur I’indentation hertzienne

Calculs dans le cas du verre
Rapport d’avancement de these — juin 2000
Calculs micromécaniques sur des composites alumine chrome

Analyses microstructurales des cermets alumine chrome

Détermination des contraintes dans des cermets alumine chrome — décembre 2000

Bilan des expériences menées au LURE en septembre 2000 sur les cermets alumine chrome

Indentations de Hertz : Verre float planilux - juin 2001

Bilan des expériences d’indentation du verre float fourni par Saint Gobain recherche

Détermination des contraintes dans des cermets alumine chrome — novembre 2001

Bilan des expériences menées au LURE en mai 2001 sur les cermets alumine chrome

Indentation de Hertz sur une plaque WC-Co : estimation de la ténacité — avril 2002

Bilan des expériences d’indentation d' un composite WC-Co
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Relation entre la microstructure, 1'état mécanique et la fissuration dans des cermets alumine chrome
élaborés 4 partir de poudres nanocomposites

Résumé :

Les composites alumine-chrome sont obtenus par pressage 4 chaud de poudres provenant du broyage
réactif entre des poudres d’aluminium, d’alumine et d’oxydes de chrome. Différents types de composites ont été
caractérisés : ils correspondent a des fractions volumiques de chrome comprises entre 5 et 36% et différentes
voies d' élaboration. Une étude microstructurale a éié menée pour mieux connaitre les différents constituants et
les différentes phases des poudres mais aussi des échantillons massifs (notamment ceux qui sont minoritaires).

Une approche micromécanique est utilisée pour déterminer le champ de contraintes internes, générées
lors du refroidissement apres le pressage des poudres, du fait des différences existant entre les coefticients de
dilatation thermique et les propriétés thermo-mécaniques des phases. Ces différences et ces contraintes pouvant
conduire 2 la détérioration et a la fissuration du composite pourraient peut-étre aussi &tre utilisées avec avantage
et renforcer le composite, du moins localement selon les tailles et dispositions relatives de la phase métallique.
Les résultats des calculs par éléments finis ont ét€ confrontés aux résultats expérimentaux de determmatlon des
contraintes moyennes dans les phases, obtenus en utilisant le rayonnement synchrotron.,

Pour évaluer le comportement de la microstructure et des contraintes internes vis a vis de la fissuration,
une procédure d’indentation de type hertzien (indentation d’un échantillon plan par une sphére) a été mise en
place pour analyser le mode de fissuration des échantillons massifs. o

Les résultats issus de I' étude de la microstructure, des calculs et de la fissuration sont comparées pour
~ analyser I’influence de la microstructure et des champs locaux de contraintes sur le comportement et les
trajectoires des fissures dars des composites biphasés alumine-chrome. Des voies concrétes d’amélioration voire
d’optimisation des microstructures au regard de la résistance 2 la fissuration en sont ainsi dégagées.

Relation between microstructure, mechanical state and crack propagation in alumina chromium
composites processed from nanocomposite powders

Abstract

Alumina chromium composites are obtained by hot pressing of powders elaborated by reactive milling
of aluminium, alumina and chromium oxides powders. Various composites have been characterised,
corresponding to different volume fraction of chromium and different processing routes. A microstructural study
has been made for a better knowledge ot the different phases in the powders and in the dense samples (notably
the minority phases).

A micromechanical approach has been used for the determination of the local stress ficld, generated
during cooling, after the hot pressing of powders, coming from the difference between thermal expansion
coefficients and thermo-mechanical properties of the phases. These differences and stress states that could
conduct to damaging the composite and crack initiation, can be advantageously used to reinforce the composite,
locally depending on the size and distribution of the reinforcement phase. Results from calculation have been
compared to the experimental result of mean stress determination in the phases, using the synchrotron radiation.

To analyse the behaviour of the microstructure and mechanical state in relation with the crack
propagation, an experimental set-up of Hertzian indentation (indentation of a plane sample with a sphere) has
been used to analyse the crack mode of the dense samples.

Results from microstructure study, calculations and crack analysis have been compared to analyse the
influence of microstructure and mechanical state on the crack behaviour in the two-phases alumina chromlgm '
composites. Concrete ways of improvement and optimisation of the microstructure in regard to the crack .
propagation resistance have been brought out.

Mots-clés : Composite & matrice céramique, microstructure, contraintes résiduetles, fissure de Hertz
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