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Introduction 

INTRODUCTION 

Si la métallurgie et la céramurgie sont deux activités humaines très anciennes, l'art d'associer 

les deux matériaux n'est apparu qu'au début du xxème siècle. Depuis, les composites céramique­

métal (les cermets) ont été largement étudiés mais les problèmes liés à l'hétérogénéité inhérente aux 

cermets a fortement ralenti leur développement et leurs utilisations restent liées à quelques applications 

et compositions particulières. Dans ces systèmes, les interfaces céramique-métal jouent un rôle 

déterminant au cours des diverses étapes du procédé d'élaboration et orientent fortement les 

performances atteintes par le produit fini. Au début des années 1970, un nouveau procédé 

d'élaboration appelé mécanosynthèse ("mechanical alloying") est apparu pour préparer des alliages 

à dispersion d'oxydes. Cette technique, fondée sur le broyage à haute énergie a par la suite élargi son 

domaine d'application à de .nombreux matériaux. Ainsi, des réactions chimiques induites par broyage 

ont pu être mises à profit pour la synthèse de matériaux composites. Cette méthode d'élaboration a la 

particularité de permettre l'obtention de matériaux à structure nanocristalline (nanomatériaux), la 

taille des grains qui les constituent est alors comprise entre 10 et 100 nanomètres et une forte 

proportion de la matière est donc située dans les zones interfaciales. De tels matériaux présentent de 

nombreuses propriétés originales. Les particularités de la structure nanométrique peuvent apporter des 

solutions aux problèmes relatifs aux interfaces, en modifiant notamment leurs propriétés physico­

chimiques. Tout cela justifie l'intérêt porté aux composites nanostructurés (les nanocomposites). 

Les associations alumine-métal, en particulier, sont susceptibles d'offrir de bonnes résistances 

à l'usure. Pour ces applications, les composites WC-Co ont été et sont encore largement utilisés. 

Cependant, leur faible résistance au fluage et à la corrosion limite leurs domaines d'applications, ce 
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Imroduction 

qui a conduit à utiliser des outils céramiques malgré leurs propriétés en ténacité moindres . Une 

amélioration de cette dernière propriété peut être obtenue par l'adjonction d'une phase métallique au 

sein de la céramique. Cette étude se propose d'élaborer par mécanosynthèse des composites 

alumine-métal à structure nanométrique. La synthèse réactive réalisée lors du broyage à haute énergie 

est basée sur une réaction d'échange entre un mélange d'aluminium et d'oxydes métalliques 

conduisant à la formation de l'alumine et de l'alliage visé. 

Le chapitre 1 présente une revue bibliographique des connaissances actuelles sur les 

composites alumine-métal, les nanomatériaux et la mécanosynthèse. Nous détaillons plus 

particulièrement les réactions d'échanges induites par broyage. 

La première partie du mémoire décrit l'élaboration des poudres composites (chapitres 2-4). 

Les chapitres 2 et 3 de la première partie sont consacrés aux mécanismes de la réaction d'échange dans 

les systèmes simples aluminium-oxyde de fer et oxyde de chrome. Les systèmes complexes 

aluminium-mélange d'oxydes (Fe, Cr, Ni) seront aussi abordés, pour un large domaine de 

compositions. Nous proposons dans le chapitre 4 un modèle mécanochimique des réactions induites 

par mécanosynthèse. 

La seconde partie traite de la mise en oeuvre des poudres synthétisées. Le chapitre 5 s'intéresse 

au broyage en milieu humide avec deux objectifs principaux : l'amélioration des caractéristiques 

granulométriques des poudres et la réalisation d'un broyage réactif ménagé. Le chapitre 6 présente 

l'évolution, lors d'un traitement thermique, des poudres élaborées par broyage. Le chapitre 7 présente 

les microstructures obtenues suivant les conditions d'élaboration de ces poudres. 
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Chapitre 1 : Bibliographie 

CHAPITRE 1 -BIBLIOGRAPHIE 

1-1. LES CERMETS: DES COMPOSITES CERAMIQUE - METAL 

La dénomination cermet, de cer- pour céramique et met- pour métal, désigne une variété de 

matériaux consistant en une association hétérogène de métal ou d'alliage avec une ou plusieurs phases 

céramiques [ 1]. Les céramiques qui interviennent le plus souvent à hauteur de 15 à 85% volumique 

sont aussi bien les oxydes métalliques que les borures, les nitrures, carbures, carbonitrures ou les 

siliciures. L'idée générale est de proposer des matériaux combinant les propriétés intéressantes des 

céramiques et des métaux. Cette dénomination cermet n'incluait pas à l'origine les composites en 

couches minces, les composites à fibres ou à dispersoïdes. 

La première utilisation industrielle, apparue dans les années 1930, fut pour des outils de coupe 

à base de WC-Co puis de ses dérivés [2] . Par la suite, de nouvelles utilisations furent envisagées pour 

des applications structurales à hautes températures. Malgré un effort de recherche important durant les 

années 1950-60, en particulier sur les composites à base de TiC et d'alumine [3], les vastes débouchés 

industriels attendus n'ont pas eu lieu car les performances obtenues sont restées modestes notamment 

quant à la résistance aux chocs thermiques et à la cohésion métal-céramique. Durant les années 

1970-80, les importantes recherches sur les céramiques ont permis, par l'amélioration des procédés 

d'élaboration et des propriétés, d'élargir le domaine d'applications. Aujourd'hui le champ d'utilisation 

des cermets s'est ouvert avec, par exemple, des utilisations dans le domaine des outils de coupe 

(Al203-TiC), du nucléaire (U02-W ou Al), des propriétés à haute température (Al203-Ti02-Mo-Cr), 

électriques (MgO-Co) ou électroniques (ThO-Mo ou W) [1,4]. 
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Tableau 1 : ténacité (K1c) de composites alumine-métal et de l'alumine (à titre comparatif) 

matériaux K1c (MPa.m112) ref. 

(%masse de métal) 

Al2Ü3 3,8 16 

Al203-Ni (28%) 5 9 

Al203-Ni (20%) 6 16 

Al203-Ni (11 %) 4,5 18 

Al203-Al (5%) 9 19 

Al203-Mo (38%) 6 20 

Al203-Mo (12%) 6 17 

Al203-Mo (12%) 7,2 18 

Al203-Ti (20%) 4,1 21 

Al203-Ti (12%) 4,3 18 

Al203-Fe (10%) 7,2 12 

Al203-Cr (20%) 6,3 12 

Al203-Fe80Cf20 (20%) 8 12 
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Chapitre 1 : Bibliographie 

1-1-a. Les composites alumine-métal 

Les composites alumine-métal ont été parmi les premiers cermets à avoir été étudiés. En 

particulier les combinaisons suivantes [1,5-8] : Al203-Cr, Al203-(Cr,Mo), Al203-(W,Cr) ou 

Al203-Ti02-Cr pour des applications comme pièces de turbopropulseur par exemple. Plus 

récemment, des composites à base d'alumine avec pour phase métallique de l'aluminium, du nickel 

[9,10] , du fer [11,12] ou un alliage fer chrome [12] ont été envisagés. 

L'objectif poursuivi est de remédier aux problèmes de fragilité et de fiabilité des céramiques par 

l'addition d'une seconde phase ductile qui augmente la ténacité, c'est-à-dire la résistance à la 

propagation des fissures. Le mécanisme de renforcement est alors fondé sur la déformation plastique 

du métal qui crée un pont entre les bords de la fissure avançante. Pour rendre optimal ce mécanisme de 

renforcement les conditions suivantes doivent être remplies [9] : 

- le module élastique du métal doit être plus faible que celui de la matrice céramique afin que la 

phase métallique présente une déformation plastique. Les métaux tel que le chrome ou le nickel ont un 

module de l'ordre de 200 à 250 GPa [13] tandis que le module élastique de l'alumine vaut 400 GPa 

[ 14] . 

- la liaison entre la phase céramique et métallique doit être forte. Les contraintes à l'interface 

dues aux différents coefficients de dilatation doivent être faibles pour ne pas induire de fissures. 

L'alumine a un coefficient de dilatation de 6 10-6 K-1 [15] alors que les métaux ont des coefficients 

plus élevés tels que 6,2 10-6 K-1 pour le chrome, 13,3 10-6 K-1 pour le nickel et 11,7 10-6 K-1 pour 

le fer [13]. 

Le tableau 1 regroupe quelques valeurs publiées de la ténacité (K1c) de composites 

alumine-métal. Les valeurs mesurées dépendent fortement de la microstructure du matériau, 

notamment de sa densité relative, de la taille des grains et des plages métalliques. On voit ainsi que 

l'addition de métal améliore la résistance du matériau. Les différences de ténacité qui existent entre des 

matériaux de même composition montrent bien l'importance de la microstructure et de la nature de la 

phase métallique dans ce type de composite. 

1-1-b Elaboration des cermets 

L'élaboration des composites céramique-métal se fait généralement par la synthèse puis la 

consolidation de poudres selon des procédés issus de la métallurgie des poudres [22]. 

La première étape de l'élaboration est la préparation des poudres. Le mélange des poudres 

d'alumine et de métaux se fait dans des broyeurs à billes de diverses natures. D'éventuels ajouts de 

liquide sont faits pour éviter à la fois une élévation de la température, une oxydation et une 

agglomération des poudres [5,6,20,21]. 
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Un autre procédé, appelé frittage réactif, permet de former l'alumine et le métal par une réaction 

chimique au cours du traitement de consolidation [7,23-28] . Il nécessite comme précédemment de 

préparer un mélange de poudres. 

Plus récemment, des poudres composites alumine-métal ont été obtenues par d'autres 

méthodes: 

- réduction en phase gazeuse [9] 

- coprécipitation d'oxalate mixte suivie d'une décomposition thermique ménagée [12] 

-réaction d'échange par broyage (mécanosynthèse) [29,30] 

- procédé sol-gel [ 16] 

Dans tous les cas les poudres ainsi obtenues sont consolidées après addition d'éventuels liants 

et plastifiants, soit par frittage classique, soit par pressage uniaxial ou isostatique à chaud. 

1-1-c L'interface métal-céramique 

La nature des liaisons entre le métal et la céramique joue un rôle essentiel dans l'élaboration de 

matériaux composites car les propriétés sont directement liées aux qualités des interfaces céramique­

métal et donc à la mouillabilité [31-36]. 

L'interaction physique entre un métal et une céramique peut être décrite par le travail 

d'adhésion (Wad) correspondant à la somme des énergies superficielles du métal ()'rn) et de la 

céramique (yc) diminuée de l'énergie interraciale (Ymc) [37] : 

Wad = î'm + î'c- î'mc (1) 

Cette grandeur représente le gain d'énergie obtenu par le recouvrement d'un matériau par un autre. Le 

travail d'adhésion (Wad) est donné par la relation de Young-Dupré [38]. Il dépend de l'angle de 

contact (8) établi par un métal en contact avec la céramique : 

W ad = î'mO + cos8) (2) 

Ym 

métal liquide 

sUbstrat' 

figure 1 : angle de contact (8) entre un métal liquide et lin substrat solide en céramique. î'm énergie 

superficielle du métal, î'c de la céramique et î'mc de l'interface. 
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Le travail d'adhésion dépend fortement de la composition de la phase métallique (tableau 2). 

Tableau 2 [39] : travail d'adhésion de composites métal-alumine. Composition de l'alliage en fraction 

massique. 

matériaux Wad (mJ/m2) adhésion 

FeCq5-Al203 2900 excellente 

FeCr5-Al203 2000 

FeMo5-Al203 1100 bonne 

FeNi4oCqo-Al203 1000 

yFe-A1203 800 moyenne 

Ni-Al203 600-400 

FeNi40-Al203 400 faible 

Au niveau atomique l'organisation en surface des oxydes est différente de celle en volume. Il 

se produit une rétraction des cations de sorte que seuls les anions sont présents en surface [40]. Toute 

la difficulté d'allier un métal à un oxyde apparaît alors car le nuage électronique du métal tend à 

repousser les charges négatives des atomes d'oxygène. De nombreuses études ont été développées 

afin de mieux comprendre la nature locale de l'interface [37,39,41,42]. 

Cependant, les difficultés d'adhésion du métal et de la céramique peuvent partiellement être 

résolues par la formation à l'interface de nouvelles phases. Ainsi, le couple Al203-Mo peut voir se 

développer à son interface un spinelle MoA12Ü4 [32] de même que les couples Al203-Ni 

(NiA1204)[43] et Al203-Fe (FeA1204)[44,45]. Certains auteurs n'ont pas observé la formation de 

FeA12Ü4 à l'interface Al203-Fe inais seulement de très faibles quantités de Fe304 [46]. Pour le 

couple Al203-Ti, l'interface présente à la fois un oxyde de titane et un composé intermétallique Ti3Al 

[47-50]. De plus, le titane peut être utilisé comme élément d'addition à la phase métallique pour aider 

au mouillage du métal sur l'alumine [51]. Dans le cas du système Al203-Cr, comme l'oxyde 

métallique (Crû) n'est pas thermodynamiquement stable, il se forme une fine couche d'oxyde Cf203 

qui entre en solution dans .l'alumine. 

Aux problèmes d'adhérence s'ajoutent ceux dus aux caractéristiques physiques de la céramique 

et du métal, notamment à la différence de coefficients de dilatation [39]. Cette différence génère des 

contraintes à l'interface qui peuvent induire une décohésion des deux phases. 

1-2. LA MECANOSYNTHESE ET LES NANOMATERIAUX 

La mécanosynthèse, (en anglais : mechanical alloying), a été développée à la fin des années 

1970 pour élaborer des alliages à dispersion d'oxydes [52-55] par broyage de poudres métalliques et 
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d'oxydes, suivi d'une consolidation par extrusion [56]. Depuis, le broyage à haute énergie s'est révélé 

être une technique intéressante pour provoquer une variété de réactions à l'état solide telles que : 

l'amorphisation [57], les transformations allotropiques [58,59], la formation de solutions solides [60], 

les réactions chimiques [61] et les synthèses d'alliages [62]. La mécanosynthèse se présente comme 

une des méthodes d'élaboration de nanomatériaux [63-65]. 

Dans ce type de matériau à structure nanométrique et selon la taille des grains , 30 à 50% du 

volume est occupé par les joints de grains ou interfaces [66]. Cette forte proportion qui fait que 

certains considèrent le matériau comme biphasé, conduit à des propriétés améliorées ou différentes de 

celles du matériau classique à grains micrométriques. Ces changements concernent aussi bien les 

propriétés mécaniques, que magnétiques ou optiques [67-79] . Ces matériaux peuvent aussi être 

élaborés par di vers procédés tels que l'évaporation-condensation, les méthodes sol-gel, la 

coprécipitation [80-84]. L'élaboration des nanocomposites reste par ailleurs liée à la métallurgie des 

poudres avec comme principal souci de garder une structure nanométrique malgré le traitement de 

consolidation. Des nanocomposites à base d'alumine avec comme seconde phase : SiC, TiC, Si3N4, 

Cr, Fe, (Fe,Cr), W, Ni, Mo ont déjà été étudiés [18,12,85] . 

La mécanosynthèse met en jeu une répétition de chocs sur les poudres, créés par des billes en 

mouvement dans un broyeur. On admet généralement que les poudres sont soumises à une 

successions de soudages et de fractures. Au cours d'un choc, plusieurs types de forces agissent sur 

les poudres piégées entre les billes : principalement la compression et le cisaillement [86]. Plusieurs 

revues bibliographiques ont traité de la mécanosynthèse [87-90], il ne nous apparaît donc pas utile de 

développer plus amplement les généralités. Nous préférons porter l'attention du lecteur sur les 

réactions d'échanges induites par broyage. 

Il a été observé que, lors de la mécanosynthèse, on augmentait la densité de défauts et la 

proportion de joints de grains par la réduction de la taille des grains. De plus, les chocs induisent une 

élévation locale de la température. Ainsi, le broyage permet d'augmenter fortement la diffusion 

atomique grâce à l'élévation de température et à la présence de défauts. Le système broyé est considéré 

hors équilibre car le cisaillement plastique continuel maintient une fraction des atomes en dehors de 

leurs positions d'équilibre tandis que les sauts atomiques d'origine thermique tendent à restaurer un 

certain degré d'ordre atomique [91] . Le solide broyé est dans un état plus réactif (activation 

mécanique) [92] grâce aux défauts, à la taille des cristallites et aux interfaces réactives. 

Des réactions d'échange à 1' état solide entre un métal réducteur (R) et un oxyde (MO) peuvent 

être ainsi mises à profit pour la synthèse de composites céramique-métal : 

MOx + xlyR ---------> xlyROy + M 
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Tableau 3 : références de publications sur des réactions entre un oxyde et un métal effectuées par 

broyage 

Réducteur Al Ti Si Zn Fe Ca Mg Mn Ni 
(R) 

Oxyde (MO) 

Fe 30,106 106 30 106 

107,108 

101 ,102 

v 30,106 30,116 30 106 116 

116 

Cr 30,106 30 30 106 

Mn 30 30 30 

Co 30 30 30 

Ni 30 30 30 

Cu 30,114 30,114 30 106,107 100,114 114 114 114 

112 112 113, 109 100 

Ill ,97 

21 ,114 

Zn 30 30,113 30 110,100 

Nb 30 30 30 

Mo 30 30 30 

w 30 30 30 

Si 30 30 30 

Ti 115,29 
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Différents autres types de matériaux peuvent aussi être réalisés par réaction chimique 

[24,93,94]. Plusieurs couples métal-oxyde métallique ont déjà été étudiés (tableau 3). En général par 

simple traitement thermique, une température minimale de 900°C est nécessaire pour 1' amorçage de ces 

réactions [7 ,95-97]. Dans le cas du broyage, la température locale est à relier aux conditions 

expérimentales et notamment à l'énergie de choc (l'énergie cinétique est reliée à la vitesse et à la densité 

des billes)[98,99]. Cependant, il n'existe pas de çonsensus sur la valeur de la température locale 

obtenue. Cette valeur est pourtant importante lorsque l'on considère des phénomènes qui font 

intervenir la diffusion à l'état solide. 

L'énergie dégagée durant la réaction de réduction (L1Hr) permet d'obtenir des réactions 

autopropagées ou même explosives durant le broyage [97]. En effet, 1' initiation de la réaction en un 

petit volume localisé permet par l'énergie dégagée, sa propagation dans tout le système (poudres 

d'oxyde et de métal) soumis au broyage. Ces réactions peuvent être conduites de manière progressive 

grâce au broyage dans un solvant [100] ou par l'ajout de poudre non réactive [101,102]. Les 

conditions expérimentales affectent fortement le transfert énergétique des éléments de broyage vers le 

matériau et par conséquent la cinétique et les produits de la réaction [ 103-105]. 

Ces réactions peuvent en première approche être décomposées en trois étapes [ 1 02] : 

- période d'incubation : mélange des réactifs, réduction de la taille des cristallites et 

accumulation de défauts; 

- la réaction proprement dite : quand celle-ci progresse rapidement de manière autopropagée 

(combustion) ou plus lentement; 

- le mélange des produits de la réaction, la formation de phases transitoires et la possibilité 

d'obtenir des transformations de phase par une prolongation du temps de broyage. 

D'un point de vue thermodynamique, ces réactions d'échange sont en première approche 

semblables aux réactions autopropagées à haute température (S .H.S: Self propagating High 

temperature Synthesis) [117]. Dans le cas du broyage, l'initiation de la réaction est dûe aux chocs 

successifs et non plus à la simple activation thermique. Bien que cette approche ne soit pas totalement 

correcte car elle ne prend pas en compte l'aspect dynamique du broyage, il nous apparaît utile de la 

présenter car les travaux déjà réalisés sur ces réactions en font état. 

On définit ainsi la température adiabatique (T ad) comme la température maximale pouvant être 

atteinte par le système grâce à l'énergie dégagée par la réaction (en supposant le système adiabatique). 

En première approximation, on peut écrire la relation : 
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Tableau 4: d h d 1 al onnees t ermo ynallllques pour es coupJ es d Ullllmum-oxy e 

système -llH (kJ/mol) Tad (K) Ttusion métaJ(K) 

Al-CQ03 535 2381 2130 

Al-Fe203 850 3622 1809 

Al-NiO 950 3524 1726 

Température de fusion de l'alumine : 2315K 

Tableau 5 : température adiabatique (T ad) et durée d'incubation (tig) pour divers couples oxyde/métal 

réducteur. Broyeur vibrant (V) ou planétaire (P). Billes carbure de tungstène (WC) ou acier (Ac). (*) 

pas de réaction combustive. 

systèmes -llG Tact (K) tig (min) conditions réf. 

(kJ/mol) exp. 

CuO/Ca 477 4716 19 V-Ac 114 

CuO/Ca 477 4716 10 V-WC 111 

CuO/Mg 443 4531 34 V -Ac 114 

CuO!Mn 238 2227 43 V-Ac 113 

ZnO/Ti 217 1982 * V -Ac 113 

CuO/Ni 92 1668 102 V-Ac 114 

ZnO/Ca 284 87 V-Ac 113 

Fe304/Al 3280 10 V-Ac 102 
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~Hr étant l'enthalpie de la réaction, ~Hm l'enthalpie de fusion des produits de la réaction, eps la 

capacité calorifique moyenne des produits solides, Cpl celle des produits liquides, Ti température 

initiale et T rn la température de fusion des produits de la réaction. Dans ce calcul on considère que 

toute l'énergie dégagée par la réaction sert à l'augmentation de la température des produits et qu'il n'y 

a pas de perte d'énergie. On considère que la réaction est totale. La température adiabatique définit 

donc la limite supérieure de la température que le système peut atteindre. Cette approche n'est justifiée 

que dans le cas de systèmes simples ne présentant pas de réactions simultanées. Dans beaucoup de 

systèmes métal-oxyde laT ad est supérieure aux températures de fusion des produits formés (tableau 

4). L'énergie brutalement dégagée peut permettre la fusion locale des produits de la réaction [118]. En 

effet, le système de broyage Uarre essentiellement) ne peut dissiper une telle quantité de chaleur 

dégagée en un temps si faible. 

De même, on peut définir la durée critique (ti a) d'initiation (ou durée d'incubation) de la 
1:> 

réaction par analogie avec la température critique d'initiation. Il a été ainsi montré que le broyage 

intensif augmentait la réactivité des solides [92] en diminuant la température critique d'initiation de ces 

réactions d'échange. En effet, la réduction de la taille des cristallites, 1' augmentation de la densité de 

défauts et le mélange des produits de départ augmentent la fraction d'interfaces réactives ainsi que la 

diffusion [112,113]. La durée critique d'initiation (ticr) peut alors varier de 5 à 150 minutes suivant les 
. 1:> 

systèmes [113]. 

Il a été suggéré dans l'étude de plusieurs systèmes qu'une température adiabatique de 1800 K 

est nécessaire pour que la réaction de réduction soit de type combustif par activation thermique [119]. 

Une température encore plus basse (1300 K) a même été proposée dans le cas spécifique d'une 

réaction d'échange induite par broyage [112]. Il a été montré [113] que la durée d'incubation (tig) 

diminuait quand T ad augmentait. Enfin, Schaeffer et coll. considèrent que la durée d'incubation est 

fonction du temps nécessaire pour abaisser l'énergie d'activation et donc la température d'initiation 

(Tig) au niveau de la température locale (Tloc) lors des chocs [97]. Cette température est définie 

comme la température atteinte localement dans la particule soumise au choc. 

Cependant, le critère thermodynamique (T ad) seul ne permet pas d'expliquer à lui seul les 

différences observées selon les systèmes étudiés (tableau 5). En effet, le système CuO/Ni, par 

exemple, avec une T ad plus faible et une énergie libre plus grande que celle du système ZnOffi broyé 

dans les mêmes conditions, présente une réaction combustive alors que la réaction est progressive 

pour le second. Il apparaît donc parmi tous les résultats de la bibliographie des contradictions qui ne 

sont pas expliquées actuellement. 

En effet, jusqu'à présent les théories des réactions autopropagées (S.H.S) qui sont proposées 

[119-126] et qui sont utilisées pour les réactions obtenues par broyage sont peu adaptées aux systèmes 

sous sollicitations mécaniques répétées. En effet, ces approches concernant les réactions chimiques ne 
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prennent pas en compte l'état hors équilibre du système broyé et l'aspect dynamique relatif au 

mouvement des particules, à leurs états contraints puis relaxés et l'effet statistique du broyage. 

Gerasimov et coll. [104] expliquent que la mécanosynthèse diffère profondément des réactions 

par diffusion à l'état solide car le processus de broyage induit une homogénéisation chimique en 

volume ainsi qu'une décomposition des produits formés. Il se forme alors un équilibre tribochimique 

différent d'un simple équilibre chimique car la règle des phases de Gibbs ne s'applique plus. 

L'équilibre tribochimique dépend à la fois de la composition chimique et du traitement mécanique. De 

même Martin et coll. [91,127] considèrent, dans une approche semblable à celle mise en oeuvre pour 

rendre compte des transitions de phase dans les solides sous irradiation, qu'il existe un équilibre 

dynamique qui s'explique dans le cadre d'une thermodynamique des systèmes forcés. Ainsi, 

s'ajoutent aux sauts atomiques d'origine thermique qui tendent à placer les atomes dans leurs positions 

d'équilibre, des déplacements induits par les chocs qui tendent au contraire à les placer dans des 

positions hors équilibre. 

Cependant, aucune de ces approches n'a été appliquée à notre connaissance aux réactions 

d'échange par broyage. En effet, nous nous trouvons là à la fois dans le cadre des réactions d'échange 

exothermiques (thermite reactions) et dans celui des systèmes sous fortes sollicitations mécaniques 

(mécanosynthèse ). 

1-3 CONCLUSION 

Ce travail se donne pour objectif l'élaboration de poudres céramique-métal à structure 

nanométrique par mécanosynthèse. Nous porterons notre attention à la fois sur la mise en oeuvre de 

plusieurs compositions de phase métallique et sur la compréhension des mécanismes réactionnels. 

Le chapitre 2 présente l'étude de la réaction d'échange pour des couples simples (aluminium­

oxyde de fer et de chrome) par broyage à sec. 

Le chapitre 3 s'intéresse quant à lui à l'étude des systèmes alumine-alliages (fer,chrome, 

nickel) par broyage à sec. En effet, il apparaît que très peu d'études ont porté sur la synthèse de 

poudres alumine-alliage métallique. La majeure partie des travaux déjà publiés porte sur des matériaux 

avec une phase métallique pure. Or, il semble important, en vue des applications futures, de pouvoir 

obtenir un alliage comme composante métallique du cermet. Le chapitre 4 propose une nouvelle 

approche du broyage réactif s'appuyant à la fois sur les modifications physiques apportées par le 

broyage et sur des considérations thermodynamiques et énergétiques. 

Par ailleurs, nous avons rappelé que les propriétés des composites alumine-métal étaient 

directement reliées à la nature de la phase métallique et à la microstructure du matériau. Pour pouvoir 

mieux contrôler la nature de la microstructure nous avons étudié le broyage réactif en présence de 

liquide. Nous montrerons au chapitre 5 que dans certains cas la microstructure du matériau peut être 

différente de celle du matériau préparé par broyage réactif à sec. 
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Le chapitre 6 présente l'évolution des poudres broyées étudiées dans les chapitres précédents 

lorsqu'elles sont soumises à un traitement thermique. De plus, nous présenterons l'effet de courts 

broyages sur le déroulement de la réaction d'échange par activation thermique. 

Le chapitre 7 présente les microstructures obtenues à partir des poudres alumine-métal préparées par 

les diverses méthodes que nous avons étudiées dans les chapitres précédents. 

Les annexes présentent les techniques expérimentales utilisées dans ce travail et des rappels 

utiles concernant la spectrométrie Mëssbauer, le calcul de la taille des cristallites par la diffraction des 

rayons X et les diagrammes de phases des systèmes étudiés. 
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CHAPITRE 2- :MECANOSYNTHESE DES SYSTEMES ALUMINE-METAL 

Ce chapitre est consacré à la préparation de poudres composites alumine-fer par broyage 

réactif et broyage direct. L'addition d'alumine dans le but de contrôler la fraction de céramique dans 

le matériau sera également étudiée. La dernière partie présente la synthèse par broyage réactif de 

poudres composites alumine-chrome. 

2-1 GENERALITES 

Autant les composites alumine-chrome ont été étudiés par broyage direct ou par frittage 

réactif, autant le broyage réactif d'un mélange d'oxyde de chrome et d'aluminium a été peu étudié. A 

notre connaissance seuls Matteazzi et Le Caër en ont fait état [1] . Ils rapportent succinctement la 

synthèse de poudres composites par le broyage d'un mélange Cr2Ü3+2Al au moyen d'un broyeur 

planétaire et des éléments de broyage en carbure de tungstène pendant 90 min. 

Par ailleurs, la mécanosynthèse de poudres composites alumine-fer par cobroyage réactif 

d'aluminium et d'oxyde de .fer a été pratiquée à partir des deux oxydes de fer, la magnétite (Fe304) 

[2,3] et l'hématite (Fe2Ü3) [4,1]. Des poudres similaires ont été également obtenues par broyage 

direct du fer et de l'alumine [5 ,6,1] . Dans tous les cas la taille des cristallites obtenue après broyage 

est à l'échelle de la dizaine de nanomètres. 

Takacs [2] a présenté les effets des écarts à la stoechiométrie et a caractérisé les produits 

formés pour les réactions de réduction d'oxyde Fe304 dans un broyeur vibrant. Il observe la 

formation d'alumine-a, de fer et de phases transitoires (alumine-y et hercynite [FeAl204]) juste 

après le début de la réaction. Il note aussi la possible existence d'une très faible quantité de wüstite 
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(FeO). Un défaut d'aluminium conduit à la formation de fer et d'hercynite alors qu'un excès conduit 

à l'alumine-a et à un alliage fer-aluminium. Les écarts à la stoechiométrie augmentent le temps 

d'incubation de la réaction ou conduisent à une réaction progressive et non plus combustive. La 

morphologie des poudres avec des particules globulaires ou angulaires, les tailles importantes 

(> 1mm) de certaines particules et les inclusions sphériques d'alumine présentes dans le métal juste 

après la réaction, permet aux auteurs de montrer que la température de fusion de l'alumine a été 

atteinte au moins localement. 

Dans le cas de la réduction de l'oxyde Fe203 dans un broyeur vibrant Matteazzi et coll. [1] 

observent la formation de fer, d'alumine et d'hercynite pour un broyage de 24h dans des éléments en 

WC-Co. Lorsque les éléments de broyage sont en acier [4], ils observent la formation de magnétite, 

de fer et d'hercynite au début du broyage (3h). Lorsque le broyage est prolongé (18 à 48h) 

l'hercynite disparaît et des amas de fer dans l'alumine sont observés. Lorsque le broyage est effectué 

dans un broyeur planétaire, la formation d'hercynite transitoire n'est pas mise en évidence. 

Le broyage direct de fer et d'alumine conduit à la formation d'une certaine fraction 

d'hercynite [5] . Une fraction volumique de fer à peu près constante d'environ 0,05 est engagée dans 

l'oxyde mixte quelle que soit la fraction volumique initiale de fer (de 0,1 à 0,5) broyé avec 

l'alumine. D'autres auteurs [7] ont observé à la fois la formation d'hercynite et de wüstite pour un 

broyage de 24h. Bien que les auteurs n'en fassent pas état, la formation de l'hercynite semble être un 

problème de contamination. En effet, il n'est pas thermodynamiquement concevable que l'on réduise 

l'alumine au profit du fer. Ceci semble d'ailleurs confirmé par les travaux d'Ambrose et coll. [6] qui, 

dans des conditions expérimentales peut-être plus propres, n'observent pas la formation d'hercynite 

même pour des temps de broyage de 144h. L'oxygène nécessaire à l'oxydation du fer proviendrait 

soit de l'atmosphère de broyage soit des espèces adsorbées en surface des poudres. Plusieurs sources 

d'oxygène ont ainsi été identifiées dans le procédé de broyage telles que les oxydes en surface des 

poudres, l'oxygène de l'air, la réaction avec la vapeur d'eau, la présence d'oxygène dans l'argon [8]. 

conditions expérimentales 

L'oxyde de fer choisi pour ce travail est l'hématite car sa réduction par l'aluminium ne 

conduit pas à un dégagement d'énergie trop important (L1Hr=850 kJ/mol) mais suffisant pour espérer 

une réaction totale et rapide. 

La réaction de l'aluminium avec l'oxyde de chrome choisi (eskolaite, Cf2Ü3) présente une 

enthalpie (.t!lHr) d'environ 535kJ/mol. Dans le cas du broyage avec les oxydes Cr304 ou Crü3 les 

.t!lHr élevées (respectivement 2100 kJ/mol et 1080 kJ/mol) permettent difficilement d'empêcher que 

la réaction ne devienne explosive. 

Les poudres ont toujours été broyées dans les proportions stoechiométriques de la réaction : 

(1) 
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fig 1 : diffractogrammes de poudres Fe-AI203 (P7, 1/20) obtenues par broyage direct. 

(a) 30 min (b) 60 min (c) 120 min (d) 240 min. 

b 
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fig 2 : spectre Mossbauer de poudres alumine-fer obtenues par broyage direct (P7, 1120, 4h). 
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dans un broyeur planétaire (P7) selon plusieurs rapports de la masse des poudres sur la masse des 

billes (RPB). 

2-2 SYSTEME ALUMINE-FER 

2-2-a Broyage direct 

Lors du broyage direct de l'alumine et du fer et sous atmosphère d'argon, il se forme de 

l'hercynite à partir de 120 minutes (fig 1). La fraction de spinelle augmente avec le temps de 

broyage. Le spectre Mossbauer associé à ces poudres (fig 2) présente deux sextuplets relatifs à un 

alliage faiblement allié et un doublet attribué à l'hercynite (tableau 1). L'élément d'alliage du fer doit 

être le chrome qui provient de la contamination par le broyage. 

La formation d'hercynite peut s'expliquer par la réaction directe de l'alumine et du fer sous 

l'influence des chocs répétés. Cependant, comme la réduction de l'alumine par le fer est exclue, il 

doit y avoir apport d'oxygène. Dans notre cas, l'oxygène pourrait provenir des -OH en surface de 

l'alumine ou autres molécules d'eau ou d'oxygène chimisorbées en surface car la surface spécifique 

de l'alumine utilisée est élevée (5 m2/g). La formation de l'hercynite par broyage peut être comparée 

à d'autres expériences conduisant à la formation du spinelle à partir des mêmes matériaux. En effet, 

la puissance mécanique injectée lors des chocs, est comparable a celle créée par d'autres modes de 

sollicitation tels que l'irradiation par des faisceaux d'ions ou d'électrons à très haute tension [9, 10]. 

Or, dans le cas d'interfaces alumine-métal soumises à un faisceau d'ions , il se forme de l'hercynite à 

l'interface [ 11-13]. De même, des ions Fe2+ associés au spinelle FeA12Ü4 ont été observés par 

implantation de fer dans l'alumine [14] . 

Tableau 1 : paramètres hyperfins des poudres Fe et Al2Ü3 après broyage (240 min.) 

site mre IS (mm/s) EQ (mm/s) H (kG) 

Fe 0,96 0,00 0,00 331 

Fe 0,03 0,00 0,03 294 

Fe2+ 0,02 0,90 2,1 0,0 

La taille moyenne des cristallites ( <d>) d'alumine calculée à partir de la largeur à mi -hauteur 

des pics de diffractions (fig 3) est inférieure à 50 nm dès 30 min. de broyage (P7, 1120). Après 240 

minutes de broyage, <d> est d'environ 12 nm. 

La figure 4 présente la microstructure des poudres obtenues par broyage. Elle est à comparer avec 

celle obtenue par broyage réactif dans les mêmes conditions expérimentales et de temps (fig 8). 

Le volume de la maille de l'alumine augmente lors du broyage direct de 254,7±0,5 Â3 à 

257,0±0,5 Â3 entre 30 et 120 min. Cela semble indiquer l'accumulation d'importantes déformation 

du réseau cristallin. Le paramètre du fer augmente entre 30 et 60 min. pour ensuite rester stable 

autour de a=0,287 ±0,002 nm. 
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fig 3 : taille moyenne ( <d>) des cristallites d'alumine lors du broyage direct de mélanges de 
poudres de fer et d'alumine (P7, 1/20) 

fig 4: microstructure de poudres Fe-Al203 obtenues par broyage direct (P7, 1120, 4h). 

zone claire : Fe zone grise : Al203. La taille des particules n'est pas représentative de la 

population totale. microscopie optique. 
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fig 5-a,b,c,d,e : spectres Mossbauer du 
mélange 2Al+Fe2o3 en fonction du temps 

de broyage (P7, 1110). 
(a) 20 min, (b) 30 min, (c) 60 min, (d) 120 
min, (e) 240 
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fig 6 : diffractogrammes de poudres Fe-Al203 obtenues par broyage réactif (P7, 1/10) 

(a) 0 min (b) 15 min (c) 30 min (d) 60 min (e) 120 min (f) 240 min. 
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fig 7 : évolution de la fraction d'aire (x) du sous-spectre relatif à l'hercynite pour les 
poudres obtenues par broyage réactif pendant 30 min. (•) puis par séquences de 5 min.(O) 
(P7, 1110). (1-x)= aire du fer 
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2-2-b Broyage réactif 

Le début de la réaction de réduction est observé après une période d'incubation de 20 à 30 

minutes pour les conditions expérimentales suivantes : rapport masse des poudres sur masse des 

billes (RPB) de 1110, broyeur P7, billes et jarre en acier. Il existe une incertitude de l'ordre de 10 

minutes sur le temps d'incubation qui provient du caractère aléatoire du broyage. La rapidité de la 

réaction est mise en évidence par la disparition totale de l'hématite entre 20 et 30 minutes (fig 5·-a,b ). 

Pour 30 minutes de broyage le spectre Mossbauer est composé d'une intense composante centrale 

sous la forme de doublets relatifs à l'hercynite et d'un faible sextuplet dû au fer-cc Le 

diffractogramme associé présente les raies caractéristiques de l'alumine-a, de l'hercynite et du fer-a 

(fig 6). La proportion d'hercynite diminue rapidement (après quelques minutes supplémentaires de 

broyage). Pour 60 minutes de broyage, le spectre Mossbauer est caractéristique du fer et d'une faible 

fraction d'hercynite (fig 5-c). 

Une succession de broyages de 5 minutes suivis de refroidissements ont été réalisés à partir 

d'un échantillon préalablement broyé 30 minutes. Ces broyages permettent de suivre la disparition 

progressive de l'hercynite au profit du fer et de l'alumine (fig S-b1,b2,b3,b4). La figure 7, présentant 

la variation d'aire du sous-spectre de l'hercynite, montre que pour 30 minutes de broyage, la fraction 

surfacique attribuée à l'oxyde mixte est de 84% de l'aire totale. Par la suite, entre 30 et 60 minutes, 

la fraction d'hercynite diminue pour se stabiliser autour d'une fraction d'aire de 20% du spectre dans 

le cas d'un RPB de 1/1 O. 

Tableau 2 : paramètres hyperfins de Fe-Al2Ü3 broyé pendant 240 minutes 

site mre IS (mm/s) EQ (mm/s) H (kG) 

Fe(l) 0,58 0,00 0,00 332 

Fe(2) 0,21 -0,04 0,01 298 

Fe2+ 0,14 0,99 1,66 0 

Fe2+ 0,07 0,98 2,44 0 

Fesp 0,02 -0,06 0 0 

Entre 60 et 240 minutes (fig 5-b,c ), les seules évolutions notables sont la dissolution 

d ' éléments d'alliages dans le fer. Ceci est mis en évidence par l'augmentation de l'intensité d'un 

sextuplet avec un champ hyperfin d'environ 310 kG représentatif des atomes de fer qui ont pour 

voisins des atomes d'éléments d'alliages (tableau 2)(fig 5-e). Les éléments d'alliage possibles, sont le 

chrome et/ou l'aluminium, le chrome provenant de la contamination par les éléments de broyage 

(alliage à 13%massique de Cr). L'aluminium ne peut cependant pas provenir de phases déjà oxydées 

car il est thermodynamiquement impossible de réduire l'alumine par le fer ou le chrome. 

La composante centrale qui devient dissymétrique met en évidence la présence d'un singulet. 

Il peut être attribué soit à du Fe4+ soit à des amas de Feo dans l'alumine [3] comme cela à déjà été 
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fig 8 : microstructures de poudres Fe-Al203 

obtenues par broyage réactif (P7, 1120). 
microscopie optique. 
(a) 8 min. (b) 13 min. (c) 15 min. (d) 30 min. 
(e) 60 min. (f) 120 min. (g) 240 min. 
zone claire: métal [(a-b): Al, (c-g): Fe] 
zone grise : céramique [(a-b) : Fe203, (d-g) : 

Al203] 
La taille des particules n'est pas représentative 
de toute la population. 
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observé dans le cas de l'implantation de fer dans l'alumine [14] ou dans le cas d'une interface 

alumine-fer soumise à un faisceau d'ions [11]. Il est cependant peu probable que, dans nos 

conditions. physico-chimiques, on forme un fer (Fe4+) dans un état d'oxydation plus élevé que celui 

du fer de départ (Fe3+) alors qu'on est globalement en milieu métallique réducteur. 

Dans nos essais, le système broyé suit l'évolution en trois étapes présentée par Takacs [2]. La 

première étape correspond à une période d'incubation pendant laquelle les particules sont fracturées , 

soudées et laminées (fig 8-a). Les poudres ont alors une structure lamellaire anisotrope puis 

composée de petites lamelles isotropes au niveau submicronique (fig 8-b). Le système emmagasine 

de l'énergie grâce aux défauts induits par le broyage, et augmente sa fraction d'interfaces réactives. 

La réaction n'a pas commencé. 

Pendant la seconde étape (fig8-c) la réaction a lieu. Celle-ci est très rapide. On note une 

élévation brutale de la température extérieure de la jarre. Les poudres sont alors sous la forme non 

plus de composites mais de particules distinctes de céramique et de métal. Les particules métalliques 

sont essentiellement de grandes dimensions (de 0,1 à 1 mm) tandis que les particules céramiques 

sont plus petites (de 10 à 20 J.Lm). Une telle augmentation de la taille des particules métalliques et la 

séparation des phases suggèrent que le point de fusion du fer soit atteint au moins localement du fait 

de l'élévation de la température au cours de la réaction. Ceci n'est pas surprenant si l'on considère 

l'importante enthalpie de réaction qui est libérée. Cette énergie transmise aux régions avoisinantes 

permet alors la propagation de la réaction [ 15-18]. De telles réactions exothermiques très rapides 

présentent des similitudes avec le procédé appelé synthèse par réaction autopropagée à haute 

température (SHS). 

La troisième étape est semblable à la première à la différence près que les produits broyés 

sont l'alumine et le fer (fig 8-d,e,f,g). Finalement un état stationnaire est obtenu et les poudres ont 

une structure composée de fines lamelles convoluées à l'échelle submicronique. En microscopie 

optique les particules apparaissent homogènes (fig 8-g). 

Tableau 3 : fraction d'aire des composantes Mossbauer des poudres Al+Fe203 broyées pour divers 

temps et rapport masse d d d bll (RPB) es pou res sur masse es 1 es 

temps de broyage 30min 240min 30min 240min 

RPB 1110 11-10 1120 1120 

Fe 0,15 0,84 0,95 0,98 

FeAl204 0,84 0,16 0,05 0,02 

Lorsque le broyage réactif est effectué avec un RPB inférieur à 1110 (de 1120 à 1/40) la 

fraction d'oxyde mixte obtenue est nettement plus faible (tableau 3)(fig 9,10). Nous n'avons pas pu 

mettre en évidence, comme pour les expériences présentées précédemment (RPB=1110), la 

formation transitoire de l'hercynite. Avec un RPB plus ·faible la cinétique est plus rapide car le 

nombre de chocs par unité de volume de poudres et par unité de temps augmente. Il est donc 
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_.. FeAI204 
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o a-AI20 3 
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90 

fig 9 : diffractogrammes de poudres Fe-Al203 obtenues par broyage réactif (P7, 1/20). 

(a) 30 min (b) 240 min. 

a 

b 

-1 0 -8 -6 -4 -2 0 2 4 6 8 1 0 
mm/s 

fig 10: spectres Mossbauer de poudres Fe-Al203 obtenues par broyage réactif (P7, 1120) 

(a) 30 min (b) 240 min. 
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- a - - b-

- c- - d-
200 11m 

fig 11 : poudres Fe-Al203 obtenues par broyage réactif (P7,1110, 60 min.), MEB électrons 

secondaires (a) et images X: (b) KaFe (c) Ka 0 (d) Ka Al. 

Remarque : la résine d'imprégnation contient de l'oxygène. 
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difficile d ' observer la formation d'une phase transitoire dont la durée de vie est faible. Il ne faut pas 

oublier qu'il existe une incertitude sur la durée d'incubation qui est égale au temps d'existence de 

l'hercynite (quelques minutes). 

L'analyse chimique par microsonde électronique sur un échantillon broyé pendant 

60 minutes indique que le fer est pur à 99,9%at en accord avec le champ hyperfin du fer de 331 kG. 

L'analyse des zones d'alumine montre la présence d'une fraction de 8,0%at. de fer. Dans le cas de 

l'analyse de la phase métallique il est certain que le volume d'analyse de quelque J.lm3 n'englobe pas 

la phase céramique car la teneur en oxygène est de O,O%at. En ce qui concerne l'analyse de l'alumine 

il n'est pas interdit de penser qu'une fraction du fer analysé provient de la phase métallique. En effet, 

le volume d'analyse peut englober des atomes de la phase métallique sans qu'on puisse le détecter 

comme précédemment grâce à l'absence d'oxygène. Malgré cela, les images X (fig 11) confirment 

bien la présence de fer dans l'alumine. Ces atomes de fer proviennent alors des amas de fer dans la 

phase céramique et d'autre part de la présence d'hercynite. 

Pour une durée de broyage plus longue, l'analyse à la microsonde n'est plus possible car la 

taille des domaines métalliques et céramiques est trop petite par rapport au volume d'analyse de la 

sonde. Seules la spectrométrie Mossbauer ou la diffraction X permettent d'étudier les différentes 

phases et d'évaluer leurs compositions chimiques. 

La spectrométrie Mossbauer nous permet d'estimer la composition de l'alliage à base de fer 

par la variation de son champ hyperfin [19-20]. Le calcul effectué sur les poudres broyées pendant 

240 min . donne une fraction (c) de 2,9%at. de chrome si l'on considère que celui-ci est le seul 

élément d'alliage du fer. Le calcul est effectué de la manière suivante à partir des aires des pics 

comme cela est expliqué dans l'annexe A-III: 

0,22 _14 x cx(l-c)13 

0,59 = (1- c)14 
p(O, l) + p(l,O) soit c = 2,9%atCr 

p(O,O) 

Le chrome provient des éléments de broyage dont la composition est de 13% massique de 

chrome (alliage Z30C13). 

L'analyse élémentaire des poudres montre une fraction de 1,3%at. de Cr dans le fer (si on 

considère tous les atomes de chrome et de fer analysés à l'état métallique). Les résultats obtenus par 

ces deux techniques restent du même ordre de grandeur. Dans le cas de la spectrométrie Mossbauer 

il faut noter que nous avons une incertitude importante sur la fraction de chrome calculée. En effet : 

- le calcul considère que les atomes de chrome sont aléatoirement répartis dans la matrice de 

fer. 

- la taille nanométrique des cristallites et les interfaces métal-céramique sont responsables de 

la présence d'une fraction non négligeable d'atomes de fer dans un environnement différent de celui 

du fer massif. 
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----------- 1 
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fig 12 : spectres Mossbauer d'un composite massif Fe-Al203 avant (a) et après dissolution de la 

phase métallique (b). (1) fer métal (2) Fe2+ (3) amas de fer dans l'alumine. 
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- enfin, il a été montré que le fer nanocristallin présentait une distribution de champ hyperfin 

avec deux composantes, l'une relative aux atomes de fer dans les grains et l'autre aux atomes de fer 

dans les joints de grains. Cette dernière composante large est centrée sur un champ de 320 kG [21]. 

Le paramètre cristallin du fer n'augmente pas de façon significative entre 60, 120 et 240 min. 

de broyage soit a=0,287 ±0,002nm. De même, le volume de la maille d'alumine ne varie pas de 

façon notable entre 60 et 240 minutes de broyage, soit respectivement 254,4±0,5Â3 et 

254,2±0,5Â3. Cela laisse penser que la composition de l'alumine ne change pas. L'incorporation 

dans le réseau cristallin de défauts dus au broyage n'est pas mise en évidence par l'augmentation du 

volume de la maille d'alumine. La présence de Fe3+ dans l'alumine n'est pas mise en évidence par 

spectrométrie Mëssbauer même au début de la réaction. Par contre des atomes de fer sont à l'état 

Fe2+ dans l'hercynite ou forment des amas de Feo dans l'alumine. 

Tableau 4 : paramètres hyperfins de Fe-Al203 avant (a) et après dissolution (b) de la phase 

métallique (Fe) fer (Fe2+) hercynite (Fe ) amas de fer 
' ' sp, 

site mre IS (mrnls) EQ (mrnls) H (kG) r (mrnls) 

(a) Fe 0,89 0,00 0,01 332 0,26 

Fe2+ 0,02 1,01 2,12 0 0,24 

Fe2+ 0,06 0,99 1,41 0 0,48 

Fesp 0,02 -0,15 0 0 0,27 

(b) Fe 0,25 0,00 0,00 331 0,25 

Fe2+ 0,25 0,98 1,91 0 0,42 

Fe2+ 0,35 0,98 1,21 0 0,54 

Fesp 0,14 -0,13 0 0 0,28 

Afin de mieux caractériser les atomes de fer présents dans la céramique, la phase métallique 

a été dissoute pendant 24 heures dans un bain bouillonnant d'acide chlorhydrique dilué. Cette 

expérience a été faite avec un échantillon fritté par pressage isostatique à haute température 

(HIP)( 1050°C, 1050 bar, 60 minutes) à partir de poudres préparées dans le broyeur P5 ( 1120, 8h). 

Après dissolution (fig 12)(tableau 4) les composantes Mëssbauer observées restent les mêmes 

mais présentent des variations importantes de leurs intensités. Bien qu'il subsiste un faible sextuplet 

dû à la dissolution partielle du fer, les sous-spectres des composantes centrales ont alors les aires les 

plus importantes. Il est donc possible d'affirmer que le singulet est bien relatif à des atomes de fer 

présents dans l'alumine qui ne peuvent être dissous par l'acide. Ceux-ci sont sous forme d'amas 

comme le proposent Matteazzi et coll. [4] bien qu'il n'y ait eu à ce jour aucune observation directe, 

par microscopie électronique à transmission, sur ce type de poudres préparées par broyage réactif. 

En ce qui concerne la structure nanométrique des poudres ainsi synthétisées, la diffraction 

des rayons X nous apporte, par la largeur à mi-hauteur des pics, une évaluation de la taille des 
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fig 13 :poudre alumine-fer obtenue par broyage réactif (P7, 1/20, 4h) 
microscopie électronique à transmission (fond clair) 

d50 = 18 11m 

1 10 100 1000 

d (!lm) 

fig 14 : distribution en taille d'une poudre alumine-fer obtenue par broyage réactif (P5, 1120, 8h) 
(diffraction laser) 
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cristallites. La taille moyenne des cristallites ( <d>) d'alumine après 240 min. de broyage (RPB 1120) 

est de 14 nm. Le même calcul n'est pas possible pour les raies du fer car il n'existe qu'une raie du fer 

qui n'est pas perturbée par celles de l'alumine. Un <d> calculé par la loi de Scherrer (nécessité d'une 

seule raie) est sujet à une plus grande incertitude. Ce dernier calcul montre néanmoins que les 

cristallites de fer sont nanométriques. 

Une observation directe des poudres en microscopie électronique à transmission confirme 

bien leur caractère nanométrique (fig 13). En effet, sur cette image on met bien en évidence la petite 

taille des cristallites voisine de la dizaine de nanomètres malgré la présence de quelques cristallites 

de taille plus importante (15-30 nm). Cela montre bien la dispersion qui existe dans la taille des 

cristallites. 

Après le broyage réactif les particules ont des tailles qui vont de 500 )lm à 0,1 )lm (fig 14). 

La distribution en taille présente trois maxima à 25, 8 et 1 )lm et un d50 de 18 )lm. Cela montre bien 

la forte agglomération (soudage ?) des particules durant le broyage haute énergie à sec. 

La contamination par les éléments métalliques de broyage a pu être quantifiée grâce au 

broyage de l'alumine seule (P5,1/20,10h). Le fer dosé par analyse élémentaire, qui provient alors 

exclusivement de la contamination par les éléments de broyage, représente une fraction de 2,7%at 

sur l'analyse globale des atomes Fe, Al, O. Le fer est alors majoritairement sous forme métallique 

d'un alliage (Fe,Cr) comme le montre le spectre Mossbauer correspondant (fig 15). Le spectre 

présente aussi un singulet peu intense relatif aux amas de fer. 

Le broyage réactif a été pratiqué sous air et non plus sous argon comme pour les expériences 

précédemment décrites. Cela nous permet de savoir si l'oxygène présent dans l'atmosphère de la 

jarre peut oxyder une partie des phases métalliques. En effet, il a été montré que l'atmosphère de 

broyage peut intervenir dans la nature des produits obtenus en réagissant avec les produits broyés 

[22-25]. Le broyage est effectué pendant 240 min. avec un RPB de 1/20 dans le broyeur P7. 

Les poudres ainsi élaborées (fig 16) sont quasi identiques à celles broyées sous argon 

(fig 10). Les fractions d'aires des sous-spectres de l'hercynite respectivement de 0,02 et 0,05 sous 

argon et sous air sont très voisines comme le montre la figure 10. La seule différence notable réside 

dans le sous-spectre attribué aux amas de fer dans l'alumine, dont l'intensité est plus importante lors 

du broyage sous air. 

L'atmosphère de broyage (argon ou air) dans notre montage expérimental a donc peu 

d'incidence sur la nature des produits formés et sur leurs fractions respectives. 
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fig 15 : spectre Mossbauer de l'alumine broyée (P5, 1120, lüh) 
Le fer provient de l'alliage composant les éléments de broyage 

1 
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fig 1.6: spectre Mossbauer de poudres de Fe-A120 3 obtenues par broyage 

réactif sous air (P5, 1120, 8h) 
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chemin réactionnel 

Les résultats présentés dans ce paragraphe ont mis en évidence la formation d'un oxyde 

mixte intermédiaire dans la réduction de l'hématite. Nous proposons alors de décrire la réduction 

de l'hématite par une réaction qui comporte trois étapes. Ces étapes sont très rapides (de l'ordre 

de quelques minutes). Ce mécanisme est à inclure dans la seconde étape de la description 

proposée par Takacs [9]. Ces mécanismes sont les suivants : 

1 °étape 

(1) 

(2) 

(3) 

{
Fe20 3 + 2Al ---7 Al203 + 2Fe et Fe + Fe203 ---7 3Fe0 

ou Fe20 3 + 2 1 3Al ---7 1 1 3Al20 3 + 2Fe0 

La présence simultanée de Fe2+, Fe3+(hématite) et de Feo, est mise en évidence par 

spectrométrie Moss bau er ( chap 3, fig 1-b ), lors de la réduction d'un mélange d'oxydes de fer et 

de chrome et aussi lors du broyage dans un solvant (chap 5), semble confirmer la première étape 

de la réaction. L'hématite serait réduite par l'aluminium pour former le fer et l'alumine. En même 

temps le fer formé réagirait avec l'hématite pour donner un sous-oxyde de fer noté 

(FeO)(réaction 1). Cet oxyde ne doit pas être considéré ici comme étant la wüstite (Fe 1-xO) mais 

indique seulement la présence de Fe2+ à un instant donné. 

Ce Fe2+ réagirait alors avec l'alumine déjà synthétisée pour donner l'hercynite (réaction 

2). Il paraît raisonnable de proposer ce mécanisme bien que l'on n'ait pas pu mettre en évidence 

la formation transitoire de "FeO" par spectrométrie Mossbauer ou diffraction des rayons X pour 

les poudres broyées. Cette réaction doit être en effet très rapide. La réaction de réduction de 

l'hercynite est elle aussi très rapide (réaction 3). 

Ainsi, l'hercynite formée réagit avec de l'aluminium pour donner les produits de la 

réaction attendus car le broyage seul de l'hercynite ne conduit pas à une dissociation de celle-ci. 

2-2-c addition d'alumine lors du broyage réactif 

Les ajouts d'alumine sont pratiqués dans un double but (i) modérer la réaction, (ii) disposer 

de poudres composites dont la fraction volumique d'alumine soit ajustable. La réaction (1) 

n'apporte qu'une fraction de 64%vol. d'alumine. Des ajouts d'alumine ont donc été réalisés jusqu'à 

l'obtention d'une fraction de 80%vol. (2,5 mol) d'alumine dans les poudres (tableau 5) selon la 

réaction: 
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fig 17 : évolution de la fraction d'aire de l'hercynite 
lors du broyage réactif en fonction de l'ajout d'alumine 
(P5, 1120, 8h). (O) ajout avant la réaction de réduction, 
(•) après la réaction. 

• 
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mm/s 

fig 18 spectres Mëssbauer de poudres fig 19 spectre Mëssbauer de poudres 
2Al+Fe203 broyées 1h puis 7h après ajout de 2Al+Fe203+xAl203 broyées ( P5, 1/20, 8h) 

(a) x=0,7 mol (b) x=0,9 mol (c) x=1 ,1 mol (d) 
x=1,5 mol 
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o::;x::;1,5 (2) 

T bl a eau 5 : vanatwn d u vo ume d' 1 aumme d es pou d res corn JOSites en onction d l' . e aJOUt d' 1 a um1 ne 

ajout d'alumine (mole) 0,0 0,7 0,9 1,1 1,5 

volume d'alumine attendu (%) 64 75 77 79 82 

Au-delà d'un ajout d'alumine de 1,5 mol la réduction de l'hématite n'est plus que partielle 

même après 4h de broyage (P7, 1/20). En diffraction des rayons X, on observe encore les raies de 

l'oxyde de fer. D'autre part, plus la fraction d'alumine ajoutée augmente, plus il se forme d'hercynite 

(fig 17, 18) bien que cette fraction semble se stabiliser autour de 20%. De manière à minimiser la 

quantité d'hercynite formée, l'addition d'alumine peut être faite après la réaction de réduction. La 

fraction d'hercynite est alors plus faible (soit une fraction d'aire de 15,6% au lieu de 20% pour un 

ajout de 1,5 mol d'alumine )(fig 19). 

Il semble donc que l'on ne puisse éviter la formation d'une fraction importante d'hercynite 

lorsque l'ajout d'alumine est supérieur à 0,9 mol (soit 77%vol. d'alumine). Il faut remarquer que la 

transformation du spinelle, formé par broyage, en alumine et fer a lieu pour une température voisine 

de 1000°C [8] . Cependant, nous n'avons pas procédé à des essais de stabilité de l'hercynite ainsi 

formée lors de traitement thermique. Par ailleurs, les poudres alumine-fer élaborées avec un ajout de 

0,9 mole d'alumine puis chauffées à 1100°C ont moritré une augmentation de la fraction d'hercynite 

(chap 6). 

2-3 SYSTEME ALUMINE-CHROME 

Comme pour le système alumine-fer il est possible d'élaborer des poudres composites 

alumine-chrome par broyage réactif d'un mélange de poudres d'aluminium et d'oxyde de chrome. 

Comme nous allons le voir, deux matériaux ont été utilisés comme éléments de broyage : un acier 

au chrome identique à celui utilisé lors du broyage du système alumine-fer, et du carbure de 

tungstène. 

Le broyage réactifavec des éléments en acier n'a pu permettre d!effectuer la réduction totale 

et rapide de l'oxyde de chrome. Même pour des durées importantes ([960 minutes, P7, 1110] ou [240 

min. P7, 1/40]) la réaction n'a pu être totale (fig 20) . Il faut remarquer que, bien que la réaction ne 

soit pas totale, les pics de diffraction de l'aluminium ne sont plus observables par diffraction des 

rayons X. 

Dans le but d'aider la réaction à se produire, le broyage réactif de mélanges d'oxydes de 

chrome a été effectué selon le schéma suivant : 

(x=0,2-0,3-0,5) (3) 

-47-



h 

f 

e 
d 

c 
b 

a 

35 

Chapitre 2: Mécanosynthèse des systèmes alumine-métal 
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fig 20 : diffractogramme de poudres Al203-Cr broyées 16h obtenues par 

broyage réactif (P7, 1140, acier) 
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fig 21 : diffractogrammes de poudres Cr-AI2o3 obtenues par broyage réactif (P7, 1/40, WC). 

(a) 8 min. (b) 15 min. (c) 23 min. (d) 30 min. (e) 45 min. (f) 60 min. (g) 90 min. (h) 180 min. 
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La réduction de Cr03 qui présente un dégagement d'énergie plus important que celle de CQ03 peut 

aider à initier la réduction de ce dernier. Lorsque la fraction de Cr03 est de 0,2 et 0,3 la réduction 

totale de CQ03 n'a pas eu lieu après 4h de broyage (P7, 1/20). Seul Cr03 est réduit. Dans le cas ou 

x=0,5 les deux oxydes CQ03 et Cr03 sont totalement réduits après 4h de broyage. Les seules 

phases observables par diffraction X sont l'alumine-a et le chrome métallique. Dans ce cas l'énergie 

dégagée par la réduction du Cr03 est suffisante pour initier la réduction du CQ03. 

De manière à simplifier 1' étude de la réaction à un seul oxyde à réduire et à apporter au 

système une énergie de choc plus grande, il est possible d'utiliser des éléments de broyage en 

carbure de tungstène. En effet, l'énergie de choc est directement liée à la densité des billes 

(respectivement 7,3g/cm3 et 15,6 g/cm3 pour l'acier et le carbure de tungstène). Dans ces nouvelles 

conditions expérimentales (P7, 1/40), la durée d'incubation de la réaction est de 10 à 15 minutes. La 

réaction est ensuite rapide. Les pics caractéristiques de l'alumine et du chrome apparaissent 

brusquement (fig 21 ). Les raies de l'oxyde de chrome sont toujours présentes bien que moins 

intenses. Une réaction totale (disparition des raies de l'oxyde de chrome) n'est obtenue qu'après 120 

minutes de broyage. Entre 120 et 180 minutes il y a peu d'évolution des diffractogrammes si ce n'est 

l'élargissement des raies dû à la diminution de la taille des cristallites et à l'augmentation des 

déformations du réseau cristallin. 

Les mesures de Résonance Magnétique Nucléaire par rotation à l'angle magique 

(MAS .NMR) permettent de suivre l'évolution des atomes d'aluminium au cours de la réaction. Pour 

un broyage de 8 min. un fort signal à 1600 ppm, caractéristique de l'aluminium métallique, est 

observé [26](fig 22) . Pour 15 min. le signal principal présente un déplacement chimique (Ù) à 

10 ppm caractéristique de l'alumine-a [27 ,28] et un autre beaucoup plus faible à 1600 ppm. Après 

120 min. on observe un déplacement chimique à 9-10 ppm et un plus faible à 30-40 ppm (5%). On 

n'observe plus le pic à 1600 ppm, relatif à l'aluminium métallique, confirmant que la réaction est 

bien totale. Le premier signal est relatif aux atomes d'aluminium dans un environnement octaédrique 

d'oxygène (alumine-a) et le second est relatif à un environnement pentaédrique [28]. Ce dernier 

environnement qui ne peut être attribué à de l'alumine-y (8=67 ppm [27]), peut être associé aux 

atomes d'aluminium dans l'alumine qui ont un environnement pentaédrique du fait des distorsions 

du réseau et des nombreux défauts induits par le broyage. 

Après le début de la réaction, la microstructure des poudres (fig 23-24) est constituée de 

plages métalliques et céramiques bien séparées. Au cours du broyage les phases se mélangent 

(fig 23-b,c,d) pour donner une structure composite submicronique (fig 23-e) . Les poudres 

synthétisées sont (fig 24-a), juste après le début de la réaction, sous la forme à la fois de grosses 

particules (>50 ~rn) et de particules plus fines ( 1-5 ~rn). Lorsque le broyage se prolonge, les plus 

grosses particules disparaissent (fig 24-b,c). La figure 24-c montre bien une particule fracturée de 

taille importante. Au bout de 180 min. (fig 24..:d) la dispersion en taille des particules semble se 
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fig 22-a,b : Résonance Magnétique Nucléaire de poudres AI2o3-Cr obtenues 

par broyage réactif (P7, 1/40, WC) broyées (a) 8 min. (b) 120 min. 
Coordinence : (l)octaédrique (2)pentaédrique 
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10 ~rn 
- b-

- d -

fig 23 : microstructures de poudres Al203-Cr 

obtenues par broyage réactif (P7, 1140, WC) . 
microscopie optique. 
(a) 15 min. (b) 30 min. (c) 60 min. (d) 120 min. 
(e) 180 min. 
la morphologie et la taille des particules ne sont 
pas représentatives de la population totale. 
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- a - - b-

- c - - d -

fig 24 : morphologie des particules de poudres Al203-Cr (P7, 1/40, WC) obtenues par broyage 

réactif (électrons secondaires MEB) 
(a) 15 min. (b) 30 min. (c) 90 min. (d) 180 min. 
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fig 25 : variation du volume de la maille de Cr203 au cours du broyage 

réactif du système Al20 3-Cr (P7, 1140, WC) 
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fig 26 : variation du volume de la maille d'alumine au cours du broyage 
réactif du système Al203-Cr (P7, 1/40, WC) 
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réduire bien qu'on puisse observer encore quelques particules de tailles importantes ( 10-20 Jlm) qui 

peuvent être dues à une réagglomération des particules les plus fines. 

Les variations des volumes de maille de l'alumine et de l'oxyde de chrome (fig 25-26) 

peuventêtre associées à la mise en solution respectivement du chrome ou de l'aluminium dans les 

oxydes broyés. 

Le volume de la maille de l'oxyde de chrome diminue au début de la réaction pour atteindre 

la valeur de 287,6 Â3 pour 45 min. de broyage. Cette évolution tend à montrer qu'au début de là 

réaction une fraction d'alumine formée est dissoute dans le réseau de l'oxyde de chrome 
(VA1

2
o

3 
=254.70 Â3 et Vcr

2
o

3 
= 289,49 Â3)[29]. Les ions Al3+ plus petits que les ions Cr3+ 

entraînent une diminution du volume de maille de la solution solide. Le broyage intensif qui 

perturbe le réseau cristallin a tendance au contraire à faire augmenter le volume de maille [30]. En 

début de broyage l'effet de la mise en solution d'alumine dans l'oxyde de chrome prédomine sur 

l'évolution du volume de maille tandis que pour des durées de broyage plus longues, les effets du 

broyage sur le volume de maille semblent prédominants. C'est pourquoi le volume de la maille 

augmente après 45 min. puis retrouve sa valeur initiale. Pour des durées de broyage plus grandes 

l'oxyde de chrome n'est plus observé, la réaction est totale. 

Le volume de maille de l'alumine (fig 26) augmente continûment lors du broyage. Cela 

s'explique à la fois par les pertubations du réseau cristallin, comme dans le cas du broyage de 

l'oxyde de chrome, et par l'éventuelle dissolution de cr3+ dans l'alumine. 

Le paramètre cristallin du chrome (fig 27) augmente entre 15 et 90 min. puis n'évolue plus de 

façon notable jusqu'à 180 min. Ce comportement s'explique par les effets du broyage sur la maille 

du chrome jusqu'à une certaine limite à partir de laquelle le paramètre ne varie plus même si l'on 

prolonge le broyage. Il existe alors un équilibre dynamique entre les effets du broyage (défauts, 

distorsions du réseau cristallin,réduction de taille de cristallites etc ... ) et la restauration du matériau 

(élimination des défauts). Il y a alors compétition entre la création de défauts due au broyage et la 

restauration due à l'élévation locale de température lors des chocs. 

Il faut cependant noter que les variations du paramètre de maille pour les métaux ou du 

volume de maille pour les oxydes que l'on observe doivent être interprétées avec précaution car 

l'incertitude sur les mesures est importante : de l'ordre de 0,5 Â3 pour le volume de maille et de 

0,005 Â pour le paramètre de maille. De plus, plusieurs phénomènes concomitants (mise en 

solution, distorsion du réseau, etc ... ) modifient simultanément le volume de maille. 

La taille des cristallites ( <d>) pour l'alumine et le chrome (fig 28) décroît rapidement entre le 

début de la réaction et 60 minutes puis atteint ensuite une valeur moyenne stable autour de 10 nm. Il 

faut noter qu'en début de réaction ce que l'on mesure à partir de la largeur à mi-hauteur (cf annexe 

A-II) est la taille des domaines de diffraction cohérents qui, pour des temps de broyage courts, 

peuvent être différents des grains. En effet, le broyage crée tout un réseau de défauts (dislocations) 

qui diminue alors la taille des domaines de diffraction cohérents mais pas la taille des grains. 
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fig 27 : évolution du paramètre de maille du chrome lors du broyage réactif 
des poudres Al203-Cr (P7, 1140,WC). 
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fig 28 : taille moyenne ( <d>) des cristallites lors du broyage réactif du 
système Al203-Cr (P7, 1140, WC) 
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La contamination par le carbure de tungstène n'est pas trop importante comme le montre le 

tableau 6. Il faut noter que le carbure de tungstène ne réagit pas chimiquement avec les constituants 

du système broyé. 

Tableau 6 : analyse élémentaire de mélange de poudres Al203-Cr (P7, 1/40, 3h) broyées au moyen 

d'éléments en WC 

éléments Al Cr w 
teneurs (%at.) 50,40 49,13 0,45 

2-4 CONCLUSION 

Nous avons présenté le broyage réactif de mélanges de poudres aluminium-oxydes 

métalliques (fer ou chrome) et avons montré les différences de comportement entre les deux 

systèmes. Le premier oxyde est très rapidement réduit avec une phase transitoire (hercynite) tandis 

que le second présente une réduction directe lente. Les conditions expérimentales à mettre en oeuvre 

pour obtenir une réaction rapide dans le système alumine-chrome doivent conduire à des chocs plus 

énergétiques que dans le cas du système alumine-fer. 

Nous avons étudié les effets d'une addition d'alumine sur les produits de la réaction dans le 

cas du système alumine-fer. Nous avons montré que l'on peut porter la fraction volumique de 

céramique dans le produit final à 77%vol. environ sans modifier fortement la nature des produits de 

la réaction. 

Les poudres synthétisées par broyage réactif présentent, après un temps de broyage adapté, 

une microstructure homogène à l'échelle micronique. Les tailles des particules restent cependant très 

dispersées (de 0,1 à 500 ~-tm). 
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CHAPITRE 3 - MECANOSYNTHESE DES SYSTEMES ALUMINE-ALLIAGES · 

3-1 GENERALITES 

Ce chapitre étudie la synthèse de poudres composites alumine-alliages (fer, chrome, nickel). 

Il est souhaitable de pouvoir élaborer diverses nuances de composites selon les propriétés et les 

utilisations recherchées. Les alliages à base fer sont bien adaptés à cet objectif. Par exemple, les 

alliages Fe65Ni35, connus pour leurs stabilités dimensionnelles (effet INVAR)[l], peuvent conduire 

à des composites avec de faibles contraintes d'origine thermique à l'interface métal-céramique. Les 

alliages fer, chrome, nickel aussi sont bien connus pour leurs propriétés de résistance à la corrosion. 

Nous avons organisé l'exposé en trois parties. La première traite des composites 

alumine-(Fe,Cr) , la seconde des composites alumine-(Fe,Ni) et la troisième des composites 

alumine-(Fe,Cr,Ni). L'accent est mis plus particulièrement dans la première et la seconde partie sur 

le mécanisme réactionnel pour une composition particulière : Al2 0 3-Feo,87Cro, 13 et 

Al203-Feo,7oNio,30· La composition de la phase métallique du système Al2Ü3-Feo,87Cro,l3 a été 

choisie afin de réduire les problèmes liés à la contamination. En effet, l'acier (Z30C13) constituant 

les éléments de broyage a la même composition que la phase métallique attendue. Ainsi, les 

conséquences de l'apport de métal dû à l'usure des billes et de la jarre sont réduites au minimum. Le 

second intérêt de ce système est de ralentir la cinétique de réduction de l'hématite par l'ajout d'oxyde 

de chrome afin de mieux comprendre le début de la réaction. Pour ce qui concerne la composition 

Al203-Feo,70NiQ,30, elle a été choisie car la spectrométrie Mossbauer est, dans ce domaine de 

composition, très sensible au faibles variations de composition chimique (cf annexe III). 

En ce qui concerne la littérature, si la mécanosynthèse d'alliages fer-chrome et fer-nickel a 

été déjà étudiée, comme nous le rappellerons plus loin, cela n'est pas le cas pour la mécanosynthèse 
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de composites alumine-alliage. Seuls Matteazzi et coll. [2] font état de la synthèse de composites 

Alumine-Fe5oCr50 et Fe74CqgNig par broyage réactif de mélanges d'oxydes pendant 3h. 

Le broyage de poudres élémentaires de fer et de nickel a été étudié par plusieurs auteurs 

[3, 4]. Kuhrt et coll. [3] mettent en évidence la formation d'alliages sursaturés de structure a pour 

des fractions atomiques x de nickel comprises entre 0,15 et 0,30; d'alliages y pour x allant de 0,50 à 

0,80 et un domaine biphasé pour x entre 0,30 et 0,50. Un diagramme de phàses hors équilibre · 

dépendant de la composition chimique des alliages et de l'intensité de broyage est présenté. 

L'intensité de broyage est modifiée grâce à la variation de la vitesse de rotation du broyeur. La taille 

moyenne des cristallites ( <d>) dépend à la fois de la structure cristallographique et de la 

composition chimique. Un <d> minimum de 25 nm est obtenu pour les alliages a-FeNi et un <d> 

minimum de 35 nm pour les alliages y-FeNi qui présentent de fortes variations de taille selon la 

teneur en nickel. De Araujo Pontes [4] montre quant à lui que pour les alliages Fe34Ni36 et 

Fe5oNi50, une structure de type y est obtenue après broyage des poudres élémentaires ( <d> de 9 

nm). Ces différences de résultats s'expliquent aisément par les conditions expérimentales de 

broyage. En effet, De Araujo Pontes utilise un montage expérimental (broyeur P7, billes et jarre en 

WC) beaucoup plus énergétique qUe celui de Kuhrt et coll. (broyeur P5, jarre et billes en acier) bien 

que le temps de broyage soit plus long, respectivement 9 et 60 heures. Ceci est corroboré par le 

diagramme hors équilibre présenté par Kuhrt et coll. qui montre que la structure y est favorisée au 

détriment de la structure a lorsque l'intensité de broyage augmente. 

Le broyage élémentaire de fer et de chrome a été étudié [5,6] à l'aide d'un montage 

expérimental du type Pulvérisette P5 et billes d'aciers, pour des compositions allant de x=0,20 à 

x=0,70 de chrome. Les auteurs montrent la nécessité d'un broyage long (100 h) pour obtenir un 

alliage homogène pour x=0,20 et 0,50 tandis qu'un broyage de 400 h est nécessaire pour x=0,70. 

Cela est expliqué par la diffusion plus rapide des atomes de chrome dans le fer que des atomes de 

fer dans le chrome. Quelle que soit la composition, l'alliage présente une structure a. Les phases cr 

et y ne sont jamais observées. 

conditions expérimentales du présent travail 

Les différents mélanges d'oxydes de fer (hématite, Fe203), de chrome (eskolaite, Cf2Ü3) et 

de nickel (bunsénite, NiO) sont broyés avec l'aluminium dans les conditions stoechiométriques de la 

réaction suivante : 

(1) 
(3 - y) (1 - x - y) x (3 - y) 
-'-~Al+ Fe 0 + yNiO + -Cr203 --7 --Al203 + (1-x-y)Fe + xCr + yNi 

3 2 2 3 2 6 

x et y représentent les fractions atomiques de chrome et de nickel attendues suivant la réaction (1) 

mais ne sont pas nécessairement celles des phases réellement synthétisées. Le mélange des poudres 

- 61-



a 

• 

c 

-1 0 -8 -6 -4 -2 0 2 4 6 8 1 0 

mm/s 

Chapitre 3 : Mécanosynthèse des systèmes alumine-alliages 

d 

. 
1 ~ 

e 

-1 0 -8 -6 -4 -2 0 2 4 6 8 1 0 

mm/s 
fig 1 : spectres Mossbauer à la température ambiante du mélange Feo,87Cro,13-Al203 au cours 

du broyage (P7, 1/20). (a) 10 min. (b) 15 min. (c) 30min. (d) 60 min. (e) 120 min. (f) 240 min. 
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fig 2: diffractogrammes du système Feo,87Cro,13-Al203 lors du broyage réactif (P7, 1/20). 
(a) 13 min. (b) 15 min. (c) 30 min. (d) 60 min. (e) 120 min. (f) 240 min 
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(1-x-y)/2Fe203, yf2Cf2Ü3, xNiO et (3-x)/3Al sera noté dans la suite Fe(l-x,.y)CrxNiy-Al2Ü3. 

Le broyage a été effectué dans un broyeur planétaire FRITSCH Pulvérisette 5 (P5) pour 

l'étude des divers systèmes Fe( 1-x)CrxNiy-Al2Ü3 selon un rapport de la masse des poudres sur 

celle des billes de 1/20 sous atmosphère d'argon avec des éléments de broyage en acier. L'étude du 

système Fe7oNi30-Al203 a été faite dans les mêmes conditions. 

Pour l'étude du système Fe0,87Cro,13-Al2Ü3 un broyeur identique mais de plus faible 

capacité (FRITSCH P7) a été utilisé dans ·les mêmes conditions que précédemment. Le même 

montage expérimental a été choisi .pour l'étude du broyage direct (c'est-à-dire : non réactif) du 

système Fe0,87Cro,13-Al203. 

3-2 SYSTEMES ALUMINE-(FER,CHROME) 

3-2-a composition Feo,87Cr0,13-Al203 

3-2-a-1 broyage réactif 

La durée d'incubation de la réaction est de 10 à 15 min. La réaction est brutale comme le 

montrent la diffraction X et la spectrométrie Mossbauer (fig 1,2). La réaction n'est cependant pas 

totale puisqu'il existe une fraction de fer non réduit pour 15 minutes de broyage (fig 1-b, 2-b). Tout 

l'oxyde de fer ne disparaît qu'après tb=30 minutes de broyage (fig 1-c). Il faut noter la présence d'un 

oxyde mixte FeA1204 après le début de la réaction comme nous avons pu l'observer lors de la 

réduction de l'hématite (cf chapitre 2). L'aire du sous-spectre Mossbauer associé à cette phase 

représente 13% de l'aire globale. La quantité de cet oxyde diminue lors de la poursuite du broyage 

pour ne représenter qu'une très faible fraction d'aire (0,5%) pour tb=240 minutes (fig 3). Cet oxyde 

mixte est peut-être du type (Fe,Cr)Al2Ü4 hien qu'il nous soit impossible de l'affirmer par les seules 

techniques utilisées ici. Les phases finales formées, après 240 min., sont un alliage (Fe,Cr)-a et 

l'alumine-a. On note aussi la présence d'un singulet (IS=-0, 11 mrnls; aire 1%) que l'on attribue 

comme dans le cas du système alumine-fer à des amas de Feo (cf chap 2). 

L'évolution des particules de poudres est identique à celle obtenue lors du broyage réactif 

des composites alumine-fer ·(§ 2-3-b). Le début du broyage montre la formation de structures 

lamellaires (oxyde et métal) au sein des particules avant la réaction (8 min). Il faut remarquer que la 

réaction ne débute que quand les différentes phases sont déjà bien mélangées au sein des poudres 

(fig 4). Les poudres présentent alors une fraction élevée d'interfaces réactives. Juste après la 

réaction (15 min) le mélange des poudres est formé de particules d'alumine et de métal. Par la suite, 

entre 30 et 60 min. les particules sont mélangées pour former des poudres composites de structure 

lamellaire. Pour des durées plus longues (120-240 min.) le mélange des phases devient isotrope. Il 

faut cependant attendre 480 minutes pour que les particules présentent une quasi-homogénéité de 

répartition des phases au niveau submicronique, c'est-à-dire que l'alumine et le métal soient 
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fig 3 : évolution de l'aire du sous-spectre Mossbauer relatif aux Fe2+ (FeA120 4) 

lors du broyage réactif du mélange 0,87Fe203+0,13Cr203+2Al (P7, 1120) 
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fig 4: Poudres broyées du mélange 0,87Fe203+0,13Cr203+2Aljuste avant le début de la réaction 

(a) électrons secondaires, images X (b) KaFe (c) KaCr (d) KaAl (e) KaO 
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fig 5 : distribution de champ hyperfin (p(H) T=300 K) du système Feo,s7cr0, 13-Al2o3 
après broyage réactif pendant 240 min. Distribution déconvoluée pour le calcul de la 
composition en chrome, Les atomes de fer ont n premiers et rn seconds voisins atomes de 
chrome. Composante p(O) avec n+m=O et p(l) n+m=l. 
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fig 6: paramètre de maille du fer au cours du broyage réactif du système Al203-Feg7Cr13 

(P7, 1120) 
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mélangés de manière homogène pour la résolution du microscope optique (1J.Lm). 

Le tableau 1 présente la composition des alliages métalliques formés au cours du broyage. Il 

s'agit essentiellement d'un fer allié à environ 10%at. de chrome avec une fraction très faible 

d'aluminium. L'absence d'oxygène dans les mesures effectuées par microsonde électronique permet 

d'affirmer que le volume d'analyse ne prend en compte que la phase métallique. 

Tableau 1 : composition de la phase métallique en fonction du temps de broyage. cr écart type des 

ff; ( mesures e ectuees ana yses Illlcroson d) * 1 l'' . d e . ca cu e a partir u spectre M .. b oss auer. 

temps de broyage 30 cr 60 cr 120 cr 240* 

(min) 

Fe (%at) 88,9 0,1 90,2 1,09 89,89 0,16 90,4 

Cr (%at) 10,2 0,2 9,4 0,68 9,90 (9,78*) 0,15 9,6 

Al (%at) 0 ,9 0,14 0,4 0,5 0,21 0,08 

0 (%at) 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 

Pour de longues durées de broyage la taille des domaines métalliques ne permet plus 

l'analyse à la microsonde. La composition chimique peut être cependant évaluée par spectrométrie 

Mossbauer (cf annexe III). Ainsi, après déconvolution de la distribution de champ hyperfin relatif à 

l'alliage Fe-Cr broyé 240 min.(fig 5) les fractions relatives de p(H) nous permettent de calculer une 

concentration de 9,6 %at. de chrome. La composition de l'alliage formé évolue peu ou pas avec le 

broyage. Le bon accord entre l'analyse à la microsonde et le calcul est vérifié sur l'échantillon broyé 
-

120 min. Il faut noter que la teneur en aluminium dans l'alliage Fe-Cr décroît avec la durée de 

broyage. 

Après la réaction (entre 15 et 30 min.), le paramètre cristallin du fer (fig 6) a une valeur 

élevée puis décroît au cours du broyage. Cet intervalle de temps correspond à la fin de la réaction de 

réduction de l'hématite. Entre 30 et 240 min. le paramètre augmente pour ne plus évoluer par la 

suite. Ces variations peuvent s'expliquer ainsi : 

- la diminution du paramètre de maille du fer au début de la réaction est due à la diminution 

de la teneur en aluminium dissous. Par la suite les atomes d'aluminium sont consommés par la 

réaction. Cela est en accord avec les analyses effectuées par microsonde, qui montrent bien une 

diminution de la teneur en aluminium dans la phase métallique. Par ailleurs, l'insertion de chrome 

dans la phase métallique ne peut expliquer cette variation. 

- Par la suite, le broyage intensif a tendance à faire augmenter la valeur du paramètre. C'est 

d'ailleurs ce dernier phénomène qui prévaut une fois que la réaction est terminée (après 30 min.). 

L'écart entre la composition visée (13 %at.) et la composition finale de l'alliage (10 %at.) 

semble indiquer que l'alumine contient environ 3 %at. de chrome. Cela est confirmé par les analyses 
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fig 7: volume de maille de l'alumine au cours du broyage réactif du système Al203-Fe87Cr13 (P7, 1120). 

VA12o3 = 254,7Â3, VCr203 = 289,5 A3. (e) volume de maille d'une solution solide Al203-Cr203 selon 

la fraction atomique d'oxyde de chrome. 
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fig 8 : évolution de la taille des cristallites ( <d>) au cours du broyage réactif du 
système Al203-Fe87Cr13 (P7, 1120). La taille des cristallites de fer est calculée par la 

loi de Scherrer sur la raie (211). 
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de la céramique à la microsonde qui donnent une teneur de 2 %at. de chrome (tableau 2). Il faut 

remarquer que la fraction de chrome et de fer augmente légèrement avec le temps de broyage. Cette 

augmentation s'explique par l'existence de petits domaines métalliques nanométriques au milieu de 

l'alumine dont la proportion augmente avec le broyage (effet de mélange). Ceux-ci seraient inclus 

dans le volume d'analyse sans que l'on puisse les détecter par ailleurs. 

Le volume de la maille d'alumine (fig 7) présente de fortes variations au cours du broyage. 

Avant 30 min. le volume diminue puis il augmente par la suite. Cette évolution est à associer à la 

présence de chrome dissous dans l'alumine au début de la réaction dont la fraction diminue au fur et 

à mesure que celle-ci se termine. Le minimum du volume de maille de l'alumine correspond avec la 

fin de la réaction. L'augmentation du volume entre 60 et 480 min est due aux effets du broyage 

intensif. 

Tableau 2 : composition de la céramique en fonction du temps de broyage (analyse microsonde). cr 

écart type des mesures effectuées. 

temps de broyage 30 cr 60 cr 120 cr 

(min) 

Fe (%at) 0,60 0,18 2,4 1,34 5,0 1,86 

Cr (%at) 1,87 0,50 2,1 0,39 2,2 0,28. 

Al (%at) 40,0 1,5 40,3 1,78 37,4 1,59 

0 (%at) 57,5 1,2 55,0 2,21 56,0 1,71 

La réduction par le broyage de la taille des cristallites permet d'atteindre une taille moyenne 

de l'alumine de 13 nm après 360 minutes (fig 8). Pour l'alliage (Fe,Cr) la taille moyenne, calculée 

par la loi de Scherrer, donne une valeur de 8 nm. 

Les cristallites (<d>) d'alumine obtenus juste après la réaction (entre 15 et 60 minutes) 

présentent un accroissement de leur taille au début de la réaction. Ceci peut être expliqué 

simplement par la croissance des grains due à l'énergie dégagée pendant la réaction. Plus 

vraisemblablement, il s'agirait d'un phénomène de germination-croissance. Au début de la réaction 

les germes d'alumine croissent (augmentation de <d>) puis une fois que la réaction est terminée 

· l'effet de réduction de taille des cristallites par le broyage est prédominant (diminution de <d> ). 

Ceci semble en accord avec le fait que <d> augmente tant qu'il existe de l'hématite (t<30 min.). 

En résumé, il apparaît dans le déroulement du broyage réactif deux périodes distinctes. La 

première est dominée par la fin de la réaction de réduction (15-30 min.) au cours de laquelle les 

produits cristallisent: leur réseau s'arrange de manière à être plus dense par l'élimination des défauts 

liés à la germination des produits de la réaction. La seconde période n'est alors que le simple 

broyage des réactifs (60-480 min.). Ces deux périodes n'ont pu être mises en évidence dans le cas 

· des systèmes simples tel que l'alumine-fer car la cinétique de la réaction est trop rapide. L'ajout 

d'oxyde de chrome à l'hématite ralentit la cinétique et permet d'étudier ces phénomènes. Le 
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fig 9: spectres Mossbauer du système Al203-Feg7Cr13 à la température ambiante 

(P7, 1/20, 4h). 
(a) broyage réactif: aluminium, oxydes de fer et de chrome 
(b) broyage direct : alumine, poudres élémentaires fer et chrome 
(c) broyage direct: alumine, poudres alliées Feg7Cr13 
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mécanisme de réduction du mélange d'oxyde de chrome et de fer apparaît identique à ceux observés . 

dans le cas de la réduction de l'hématite seule. Nous observons la formation transitoire de 

l'hercynite. 

3-2-a-2 broyage direct 

Le broyage direct des poudres élémentaires (Al203,Fe,Cr) pendant 480 min. conduit à la 

formation d'un alliage fer-chrome à environ 3 %at. de chrome (fig 9-b). Le chrome restant se 

retrouve alors sous forme métallique, non allié. La présence de chrome pur dans le système ne peut 

être démontrée par la diffraction X du fait de l'élargissement des pics et de la faible fraction de 

chrome présent. Cela est en accord avec d'autres travaux [5] qui montrent qu'il faut un broyage long 

(>30h) pour former un alliage Fe-Cr à partir de poudres élémentaires. 

L'intérêt du broyage réactif se justifie alors pleinement. En effet, celui-ci permet, avec des 

durées de traitement courtes (8 h), d'élaborer un composite alumine-alliage dont la phase métallique 

a la composition voisine de celle visée. Par contre le broyage direct nécessite des durées importantes 

(>30 h) pour obtenir le même alliage. Il est donc plus facile de former l'alliage durant la réduction 

des oxydes que par un simple broyage des éléments métalliques correspondant. 

Comme la synthèse par broyage direct de l'alliage fer-chrome à partir des éléments est très 

longue, il est possible d'obtenir les poudres alumine-(fer,chrome) grâce à des poudres métalliques 

pré-alliées (alliage Z30C13). Dans ce cas, le spectre Mossbauer (fig 9-c) met bien en évidence la 

présence d'un alliage Fe-Cr à 13%at. La seule différence entre le spectre de l'alliage avant broyage 

et après broyage avec l'alumine, réside dans la présence d'un singulet proche des vitesses nulles. 

Celui-ci est attribué à des amas de fer dans l'alumine ou à la présence de fer-y . 

3-2-b compositions Fe(l-x)Crx-Al2Ü3 avec x=(0,13-0,70) 

La réduction du mélange des oxydes de fer et de chrome est totale jusqu'à une fraction 

atomique (x) inférieure à 0,60. Pour des fractions plus importantes (~0,60) les diffractogrammes 

présentent les raies de l'oxyde de chrome même après 8 heures de broyage. Par contre, tout l'oxyde 

de fer est réduit. L'absence d'oxyde de fer est .corroborée par spectrométrie Mossbauer (fig 10). La 

réduction de l'hématite permet, par son dégagement d'énergie, d'initier la réduction de l'oxyde de 

chrome. Lorsque la fraction d'oxyde de chrome est trop importante, l'énergie dégagée par la 

réduction de l'hématite n'est plus suffisante. Comme il a été montré au chapitre 2 la réaction de 

réduction de l'oxyde de chrome dans ces conditions de broyage (éléments de broyage en acier) n'est 

pas totale pour des temps de broyage raisonnables (<10 heures). Il est donc normal que l'oxyde de 

chrome qui n'est pas réduit tout de suite après la réduction du fer ne le soit pas totalement par la 

suite. 

Les phases obtenues sont toujours l'alumine-a et un alliage Fe,Cr de structure cubique 

centrée quelles que soient les fractions d'oxydes. Comme attendu le paramètre de maille de.la phase 
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fig 10 : spectres Mossbauer et distribution de champ hyperfin des systèmes Fe(l-x)CrxAl203 
(P5, 1120, 480 min)(T=300 K) avec x (a) 0,13 (b) 0,20 (c) 0,30 (d) 0,40 (e) 0,45 (f) 0,50 (g) 0,60 
(h) 0,70 
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a augmente quand la proportion de chrome augmente (fig 11). 

L'étude plus détaillée de la phase métallique synthétisée s'appuie sur la spectrométrie 

Mëssbauer. 

Pour une faible teneur en chrome (x=0,13) le spectre Mëssbauer (fig 10-a,b) révèle la 

présence d'un alliage Fe-Cr à 10 %at. (cf§ 3-2-a-1) et d'une faible fraction d'hercynite. 

Pour une fraction x de 0,20 à 0,50 les spectres sont composés d'un sextuplet à raies élargies 

(alliage Fe-Cr) et d'un singulet attribué à un alliage fer-chrome de composition supérieure à ù,70 

[10]. Cette dernière composante représente une fraction d'aire d'environ 0,11 (fig 12) pour des 

compositions x comprises entre 0,20 et 0,50. Le champ moyen (fig 12) diminue linéairement avec la 

fraction d'oxyde de chrome. L'estimation de la composition de l'alliage à partir du maximum de la 

distribution de champ hyperfin est présentée dans le tableau 3. Ce calcul est très approximatif car il 

donne une fraction de chrome supérieure à la fraction initiale surtout pour les teneurs importantes en 

chrome. Ces erreurs s'expliquent par la grande hétérogénéité chimique de l'alliage. 

Pour des teneurs de 0,60 et 0,70 les spectres sont composés d'un intense singulet et d'un 

faible sextuplet. On rappelle que pour ces teneurs, tout l'oxyde de chrome n'est pas réduit. 

Tableau 3 : compositions moyennes de l'alliage (Fe,Cr) calculées à partir du maximum de p(H) 

spectres Mo b 1 F C Al 0 (P5 1/20 480 · ) ss auer pour es systemes e(l-x)~ rx- 2 3 ' ' 
mm. 

composition 0,13 0,20 0,30 0,40 0,45 0,50 

visée fraction x 

composition Cr 0,10* 0,12 0,29 0,45 0,52 0,61 

obtenue 

* calcul expliqué au chapitre 2 

Il faut noter que, quelle que soit la fraction x d'oxyde de chrome, il existe toujours une 

fraction du fer-a très faiblement allié même pour les teneurs importantes en chrome (figure 1 0). 

Cela révèle la présence de larges hétérogénéité de composition dans les alliages. 

Un broyage prolongé permettrait peut-être d'obtenir un alliage métallique homogène comme 

cela a été montré par Koyano et coll. [5] qui n'obtiennent un alliage Fe-Cr homogène qu'à partir.des 

durées de broyage de l'ordre de 70 à 80 heures. 

Tableau 4 : v 1 oume d 1 11 d l' 1 e a ma1 e e a urrune en onction d '1 ume ange d' d d :D et de chrome oxy es e er 

composition visée x en Cr 0,13 0,30 0,50 

volume maille Al203 (Â 3) 256,9 256,81 256,38 

Les variations du volume de la maille d'alumine ne permettent pas de mettre en évidence 

d'évolution notable quant à la dissolution de cr3+ dans l'alumine en fonction de la fraction de 

chrome (tableau 4). La taille des cristallites d'alumine reste sensiblement la même quelle que soit la 
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fig 12 : évolution de la fraction d'aire du singulet et du champ moyen des spectres Mëssbauer 
des systèmes Fe(l-x)CrxA1203 (P7, 1/20, 480 min) 
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fig 13 : diffractogrammes du système Al203-Fe7oNi3o (P5, 1120) 

(a) 30 min. (b) 480 min. 
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Fig 14: spectres Mëssbauer (T=300 K) du système Al203-Fe7oNi30 au cours du broyage 

réactif (P5, 1/20). (a) 30 min (b} 60 min (c) 120 min (d) 240 min (e) 480 min 

-76-



Chapitre 3: Mécanosynthèse des systèmes alumine-alliages 

composition. Une valeur moyenne de 14 nm est obtenue sur tout le domaine de composition étudié . . 

3-3 SYSTEMES ALUMINE-(FER,NICKEL) 

3-3-a composition Fe7oNi30-Al203 

La durée d'incubation de la réaction est d'environ 25 à 30 minutes. Pour 30 minutes de 

broyage, soit juste après la réaction, le diffractogramme des poudres broyées met en évidence les 

phases suivantes : l'alumine, les alliages fer-nickel de structure a et y (fig 13). De plus, les raies de 

l'hercynite (FeAl204) et d'oxydes mixtes identifiés comme Ni0,16Al203 [20] et Ni0,13Al203 [21] 

sont observées. Ces deux oxydes mixtes sont des oxydes spinelles que l'on observe généralement à 

haute température (2000°C)[22]. La formation de ces oxydes mixtes se ferait alors grâce à l'énergie 

dégagée par la réaction. Par la suite ces oxydes disparaissent car il ne sont pas stable à basse 

température [22]. 

Le spectre Mossbauer correspondant (fig 14) est quant à lui composé de : 

- deux sextuplets correspondant à l'hématite (H=515 kG) et à l'alliage (Fe,Ni)-a 

(H=335 kG), 

-d'un singulet (IS=-0,08 mrnls) correspondant à l'alliage (Fe,Ni)-y de composition voisine de 

0,30 de Ni, 

-d'un doublet (IS=0,95 mrnls, EQ=1 ,7 mrnls) caractéristique du Fe2+ dans l'hercynite. 

La spectrométrie Mossbauer ne peut mettre en évidence la présence d'oxydes mixtes 

nickel-aluminium au contraire de la diffraction des rayons X. La distribution du champ hyperfin 

correspondante inet en évidence la forte proportion de l'alliage a (pic centré sur 337kG) mais aussi 

la présence de plusieurs pics, entre 300 et 0 kG dont l'intensité diminue avec le temps de broyage. 

Ils correspondent à un ensemble d'alliages y de compositions différentes. 

Lorsque le broyage se poursuit, l'hématite est réduite entièrement après 100 min. et 

l'hercynite disparaît après 480 min. (fig 15). De même, les oxydes mixtes nickel-aluminium ne sont 

plus observables pour 480 minutes (fig 13-b ). L'homogénéisation de la composition chimique de 

l'alliage lors du broyage est bien mise en évidence par l'évolution de la distribution de champ. Les 

pics centrés entre 250 et 0 kG disparaissent progressivement au profit d'un pic centré sur 

::::::310-300 kG. Pour 480 min. on observe bien le pic qui forme un épaulement du pic centré sur 337 

kG. 

Le mécanisme de réduction du mélange d'oxydes de fer et de nickel comporte la formation 

transitoire d'oxydes mixtes comme dans le cas de la réduction de l'hématite seule. Lorsqu'il e?Ciste, 

l'oxyde mixte se forme alors au début de la réaction pour disparaître par la suite. 
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fig 15 : évolution de. l'aire des sous-spectres Mossbauer lors du broyage réactif du 
système Fe0 70Ni0 30-Al2o3 (P5, 1120) , , 
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fig 16: diffractogrammes de systèmes Al203-Fe(l-x)Nix après un broyage réactif (P7, 1/20, 8h) 

(a) x= 0,80 (b) x= 0,50 (c) x= 0,35 (d) x= 0,25 (e) x= 0,20 (f) x=0,10 
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3-3-b compositions Fe(l-y)Niy-Al203 avec y=(O,l0-0,80) 

Quelle que soit la composition, les phases formées sont l'alumine-a et des alliages fer-nickel 

de structures cubique à faces centrées (y) et cubique centré (a) en proportions variables suivant la 

fraction de Niü initiale (fig 16). Les distributions de champ hyperfin montrent bien la coexistence 

des deux structures cristallographiques (a et y). Comme l'on pouvait le supposer l'intensité des raies 

de diffraction X de la phase fer-nickel y augmente avec la proportion de Ni O. Les raies des oxydes 

de fer et de nickel ne sont plus observables après 8 heures mettant ainsi en évidence une réaction 

totale quelle que soit la composition. 

Les hétérogénéités de composition chimique sont mises en évidence par la spectrométrie 

Mossbauer qui présente toujours un singulet et un sextuplet quelle que soit la fraction x de Niü 

(fig 17-a,b). Pour une fraction x de 0,60 l'alliage présente un intervalle de composition de plus de 

0,25 de large. 

Ainsi, il existe toujours une fraction de phase y avec une composition voisine de 0,30 de 

nickel (fig 18) sur tout le domaine de composition du mélange initial étudié. Cette fraction proche 

de 0,05 présente un maximum de 0,30 pour une fraction x de Niü de 0,30. Pour une fraction x de 

Niü inférieure à 0,35 la phase majoritaire est de structure a et, pour une fraction supérieure, la 

structure y est prédominante (fig 19). Par exemple pour une fraction x de 0,35 le pic centré sur 337 

kG (relatif à l'alliage a) de la distribution de champ hyperfin présente un épaulement (300-310 kG) 

caractéristique de l'alliage y. A l'opposé, pour une fraction x de 0,80, la distribution de champ 

hyperfin se compose d'un pic centré sur 294 kG et d'un pic moins intense vers 331 kG. Ceci 

confirme bien les résultats obtenus par la diffraction des rayons X qui montrent la présence 

simultanée des deux structures. 

La forte dépendance du champ hyperfin avec la composition chimique de l'alliage fer-nickel 

de structure y permet d'estimer la proportion de nickel dans l'alliage formé (tableau 5, fig 18). Pour 

l'alliage de structure a la faible variation du champ hyperfin avec la composition ne permet pas 

d'obtenir une estimation satisfaisante. 

Tableau 5 : estimation de la composition des alliages (Fe-Ni)-y à partir du champ hyperfin 

maximum d (H) e p1 

fraction x atomique champ hyperfin maximum composition en Ni fraction d'aire du 

deNiO de p(H) (kG) singulet 

0,80 294 0,70 0,05 

0,60 308 0,57 0,06 

0,50 313 0,50 0,04 

0,40 300 0,38 0,08 
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fig 17: spectres Mossbauer (T=300 K) des systèmes Al203-Fe(l-y)Niy (P5, 1120, 8h) 
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fig 18: variation des champs hyperfin moyen et maximum et de la fraction d'aire du 
singulet en fonction de la fraction y de nickel dans les systèmes Al203-Fe(l-y)Niy 

• 

• 
• • 

• 

fig 19 : évolution de la fraction d'aire du sous-spectre relative à l'alliage (Fe,Ni)-a 
dans les systèmes Fe(l -y)Niy-Al203 (P7, 1120, 480 min) 
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fig 20 : évolution du paramètre de l'alliage (Fe,Ni)-y en fonction de la fraction de nickel visée 
pour les systèmes Al203-Fe(l-y)Niy. En pointillé paramètres donnés par les fiches JCPDS. 
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fig 21 : paramètre de maille d(( l'alliage (Fe,Ni)-a en fonction de la fraction visée de nickel 
dans les systèmes Fe(l-y)Niy (P5, 1120,480 min) 
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fig 22 : volume de maille de l'alumine en fonction de la fraction (y) visée de nickel (P5, 1/20, 8h) 
pour le système Al203-Fe(l-y)Niy 
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fig 23 : diffractogrammes des systèmes Al203-Fe(l-x-y)CrxNiy (P5, 1/20, 480 min) 
(a) 72/20/8 (b) 64/20116 
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fig 24: spectres Mëssbauer (T=300 K) des systèmes Al203-Fe(l-x-y)CrxNiy après broyage réactif 

(P5, 1/20, 480 min.). (a) 72/20/8 ( b) 64/20116 (c) 56/20/22 (d) 60/18/22 
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Tableau 6 : estimation de la composition de la phase métallique (Fe-Ni)-y à partir du paramètre de 

maille. 

Niü 0,80 0,50 0,35 0,30 

Ni 0,70 0,44 0,35 0,32 

La diffraction des rayons X (fig 20-21)(tableau 6) corrobore les compositions estimées par 

spectrométrie Mossbauer : il y a bien un décalage entre la proportion de Niü initiale et la 

composition de la phase métallique obtenue. 

Pour l'alliage de structure cubique centré on remarque que plus la teneur initiale en Niü 

augmente plus le paramètre de maille de l'alliage se rapproche de celui du fer pur (aFe= 0,28664 

nm). Par contre, pour les teneurs en Niü faibles, le paramètre de maille augmente (mettant en 

évidence la substitution de nickel dans l'alliage) pour atteindre une valeur de 0,2876 nm pour 

x=0,10. A titre de comparaison, un alliage (Fe,Ni) à 6 %at. de nickel a un paramètre de 0,28681 nm 

[23]. Ces variations montrent que l'alliage a formé est très pauvre en nickel lorsque la fraction de 

nickel est élevée : le nickel tend à former avec le fer un alliage de structure y. Lorsque la fraction de 

nickel est faible on forme préférentiellement l'alliage a riche en nickel. 

Le volume de maille de l'alumine dépend de la fraction initiale d'oxyde de fer et de nickel. 

Cela est mis en évidence par la variation du volume de la maille d'alumine en fonction de la fraction 

de Fe203 (volume de maille 302,17 A3) et de Niü (fig 22). L'évolution du volume de maille 

présente un maximum pour la composition attendue de 0,20 de Ni. Ce volume reste toujours plus 

grand que celui de la maille d'alumine pure (254,69 A3) quelles que soient les compositions 

étudiées. Cela semble indiquer une dissolution des éléments qui dépend des fractions respectives de 

Fe203 et Niü dans le mélange de départ. 

La taille des cristallites, calculée à partir de la largeur à mi-hauteur des raies de diffraction, 

est de l'ordre de 15 nm pour l'alumine-a. Elle ne varie pas de façon significative avec la teneur en 

oxydes de fer et de nickel. Pour les phases métalliques, il est peu raisonnable d'appliquer le même 

calcul. En effet, l'élargissement des raies de diffraction est dû à la fois à la petite taille des domaines 

cohérents, aux déformations du réseau cristallin mais aussi aux hétérogénéités de composition 

révélées par la spectrométrie Mossbauer. La position (28) des raies de diffraction dépend en effet 

de la composition de l'alliage fer-nickel [24,25]. 

3-4 SYSTEMES Fe(l-x-y)CrxNiy-Al203 

Différentes compositions de composites Al2Ü3-Fe(l-x-y)CrxNiy avec des teneurs en nickel 

croissantes [(x,y)= (18,22) ; (20,8) ; (20, 16) ; (20,22)] ont été étudiées dans le but d'obtenir des 

poudres composites alumine-acier inoxydable. Dans tous les systèmes, les phases obtenues sont 

l'alumine-a et des alliages métalliques de structure a et y (fig 23). La spectrométrie Mossbauer 
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fig 25: diagramme ternaire Fe-Cr-Ni des systèmes Al203-alliage étudiés (P5, 1/20, 8h) 
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permet d'estimer les fractions respectives de ces alliages (tableau 7)(fig 24). Il ne nous a pas été 

possible, même en augmentant la teneur en nickel, de former seulement l'alliage de structure y. A 

l'inverse de ce que l'on pouvait attendre pour une même teneur en nickel (élément gammagène) si la 

fraction de chrome (élément alphagène) diminue de 0,20 à 0,18 la proportion d'alliage de structure 

a diminue aussi. Par contre, pour une même fraction atomique de chrome (0,20) la fraction d'alliage 

y dépend fortement de la teneur en nickel. Enfin, la distribution de champ hyperfin correspondant à 

l'alliage a est large, mettant en évidence de grandes hétérogénéités chimiques au sein de cette 

phase. 

Tableau 7: fraction d'aire (f) du sous spectre associé à l'alliage y. La fraction de l'alliage a est (1-f) 

Composition (%at) fraction d'aire (f) 

Fe(l-x-y)CrxNiy 

72/20/8 0,14 

64/20116 0,65 

60118/22 0,71 

56/20/22 0,78 

3-5 CONCLUSION 

Dans ce chapitre nous montrons la possibilité de réaliser par broyage réactif une large 

gamme de poudres composites alumine-alliages métalliques avec des compositions variées (fig 25). 

Cependant, les alliages formés présentent tous de grandes hétérogénéités de composition. 

Pour les systèmes alumine-(Fe,Cr) l'alliage métallique formé est toujours de structure a. Il 

ne semble pas que la fraction de chrome dissous dans l'alumine dépende de la fraction d'oxyde de . 

chrome présente avant la réaction. L'étude du système Al203-Fe87Cq 3 ne montre pas de 

différence de mécanisme réactionnel avec le système Al203-Fe si ce n'est dans la cinétique de 

réaction plus lente. Ce système nous a permis de mettre en évidence la coexistence en début de 

réaction de Fe2+, Fe3+ et Feo. De plus, nous avons pu séparer les effets du mécanisme de 

germination-croissance lors de la réaction des effets du broyage. 

La synthèse des composites alumine-(Fe,Ni) conduit à la formation d'alliages de structure y 

et a dont les proportions respectives dépendent de la teneur en nickel. Le mécanisme de réaction de 

ces systèmes comporte la formation transitoire d'oxydes mixtes comme on a pu l'observer dans la 

réduction de l'hématite. Ces oxydes, de type Fe-Al-0 et Ni-Al-0 se forment au début de la réaction. 

Pour les systèmes alumine-(Fe,Cr,Ni), il se forme toujours une fraction d'alliage a à côté 

d'alliages de structure y, même pour des alliages riches en nickel. 

Enfin, le broyage direct des poudres élémentaires ne conduit pas à la formation de l'alliage 

attendu pour les mêmes temps de broyage. Cela justifie alors pleinement la mise en oeuvre du 

· broyage réactif dans le cas de composites alumine-alliage métallique. 
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Chapitre 4 : Modèle mécanochimique du broyage réactif 

CHAPITRE 4 -MODELE MECANOCHIMIQUE DU BROYAGE REACTIF 

Un modèle mécanochimique du broyage qui prend en compte les phénomènes physiques et 

chimiques est proposé dans ce chapitre. Cela nous permet d'expliquer qualitativement · tous les 

paramètres influants et leurs effets sur le système réactif ainsi que les différences rencontrées selon 

les systèmes étudiés. Ce chapitre 4, qui clôt les travaux concernant le broyage réactif, fait 

néanmoins appels aux résultats expérimentaux des chapitres précédents et à certains autres qui 

seront présentés ci-dessous. 

4-1 PHYSIQUE DU BROYAGE 

Lorsque l'on prête son attention à la physique du broyage et à ses effets sur le matériau 

broyé il est nécessaire de distinguer les phénomènes macroscopiques (conditions expérimentales, 

énergie, etc ... ) et microscopiques (particules) de ceux intervenant au niveau atomique (défauts, 

surfaces, etc ... ). Il est bien entendu que tous ces phénomènes restent liés. 

4-1-a macroscopique 

Tous les paramètres expérimentaux du broyage tels que la vitesse de rotation, le nombre et 

la nature des billes, etc ... peuvent être intégrés dans un paramètre général représentatif comme 

l'énergie transmise au système broyé : la puissance injectée [1]. Il faut noter que l'énergie d'impact 

n'est pas forcément la même à chaque choc selon la vitesse des billes et la configuration du choc. 

La configuration du choc est définie par la position et la vitesse des billes et de la particule dans la 

jarre au moment du choc. Bien qu'il soit difficile de connaître précisément les mouvements des 
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billes, l'énergie de choc maximale des billes et la puissance injectée dans la particule broyée ont pu 

être évaluées. L'énergie cinétique de choc est définie à partir de la composante normale de la 

vitesse de choc. La vitesse de choc est décomposée en deux composantes normale (choc) et 

tangentielle (friction). La puissance injectée est définie comme le produit de la fréquence de choc 

par la différence d'énergie des billes avant et après collision modifié par un coefficient de 

remplissage qui tient compte du nombre des billes et du volume de la jarre. Ce dernier est égal à un 

lorsque la jarre ne contient qu'une bille et à zéro lorsqu'elle est totalement remplie. Cette puissance 

est considérée comme l'énergie maximale que le système de broyage est susceptible de transférer 

au matériau. 

4-1-b microscopique 

L'énergie apportée par le broyage est alors convertie en énergie de déformation plastique et 

élastique et en chaleur au sein du matériau, en énergie cinétique lorsque la bille rebondit ou en 

énergie chimique lorsqu'il y a réaction. Bien que la majeure partie de l'énergie soit transformée en 

chaleur une faible partie de celle-ci est absorbée par le matériau sous forme d'un accroissement de 

la densité de défauts [2]. La fraction de l'énergie cinétique réellement utilisée par les poudres n'est 

pas encore déterminée d'une façon précise. Les propriétés mécaniques du matériau déterminent 

d'ailleurs son aptitude à subir une déformation plastique ou élastique et déterminent donc la fraction 

de l'énergie utilisée pour déformer plastiquement le matériau et la fraction utilisée pour la 

déformation élastique. Lorsque le matériau n'est plus soumis à la contrainte, cette dernière fraction 

d'énergie relaxée est transformée en chaleur. 

Cette conversion d'énergie donne lieu à une élévation de la température locale qui est reliée 

à l'énergie de choc par transformation de l'énergie mécanique initiale (chocs, frottements) en 

chaleur. Il faut aussi tenir compte du dégagement éventuel d'énergie d'origine chimique (réaction 

exothermique). La valeur de cette température locale reste inconnue car les paramètres physiques 

nécessaires à son calcul sont difficiles à évaluer [3-5]. En plus de l'élévation locale de la 

température, il y a une élévation de la pression locale au moment de l'impact, pour laquelle peu de 

données sont disponibles. 

Dans le cas d'une réaction chimique se produisant au cours du broyage, l'énergie libre de la 

réaction et le chemin réactionnel sont des paramètres déterminant l'évolution du système. 

L'énergie libre associée à une réaction de type (a+ b -> c + d) entre deux interfaces dépend 

à la fois de l'énergie libre volumique et interfaciale [6]. On peut considérer en première approche 

que le broyage intensif permet d'avoir à chaque instant une fraction d'interfaces réactives suffisante 

qui ne doit pas être un facteur limitant dans la réaction. 
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fig 1 : représentation schématique des niveaux d'énergie en fonction du temps de broyage pour la 
population totale des particules 
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4-l.:.c modèle 

Au niveau atomique le broyage entraîne la mise hors de leurs positions d'équilibre d'un 

certain nombre d'atomes et conduit à la création de nombreux défauts. Cela augmente largement la 

diffusion des espèces chimiques ainsi que la réactivité du système. La faible taille des cristallites 

correspond à une fraction importante de joints de grains qui sont autant de court-Circuits de 

diffusion. On peut donc considérer que le broyage conduit par le stockage d'énergie au sein du 

matériau à une élévation du niveau d'énergie des poudres broyées. Cet état d'énergie plus réactif 

correspond à ce que l'on appelle l'activation mécanique [7]. Le gain en énergie est dû aux défauts, à 

la faible taille des cristallites et à la fraction importante d'interfaces réactives produite par le 

broyage. Il faut noter que les déplacements des atomes dépendent de la nature des liaisons au sein 

des matériaux considérés (liaison iono-covalente ou métallique) et de leur structure 

cristallographique. 

Sous l'influence du flux d'énergie dû aux chocs, le système tend à se modifier de manière 

significative et à augmenter son enthalpie libre moyenne. Le mécanisme aléatoire qu'est le broyage 

induit dans un premier temps une distribution d'énergie au sein de la poudre broyée (fig 1). Les 

différentes particules de poudres ne reçoivent pas la même quantité d'énergie à chaque choc. Il faut 

noter que la population des particules se modifie au cours du broyage. Certaines se fracturent tandis 

que d'autres se soudent. Cependant, au bout d'un certain temps la population atteint, d'un point de 

vue statistique, un état stationnaire [8]. 

Par ailleurs, il existe une limite d'énergie stockable au sein du matériau. Cet état limite 

dépend à la fois des conditions de broyage et des caractéristiques physico-chimiques du matériau. 

Lorsque l'énergie transmise à un instant donné est supérieure à cette énergie limite soit la réaction a 

lieu soit il y a relaxation spontanée vers l'état d'énergie limite (cette relaxation est due soit à une 

élimination des défauts soit à la transformation de cette énergie supplémentaire en chaleur 

dissipée). Lorsque le broyage se prolonge les niveaux d'énergie les plus bas ne sont plus 

représentés, la distribution se réduit et tend vers le niveau d'énergie maximum. 

Dans le cas d'un système polyphasé et réactif tel qu'un mélange d'aluminium et d'oxyde 

métallique, l'état énergétique limite n'est sûrement pas atteint par tout le système car la réaction 

d'échange intervient et modifie alors la nature même du système. En effet, la durée d'incubation 

généralement rencontrée dans ces systèmes (de quelques minutes à plusieurs heures) ne permet pas 

à tout le système d'atteindre ce niveau d'énergie. Par contre, une fraction non négligeable des 

poudres a atteint ce niveau et peut alors servir pour initier la réaction. 

Si on utilise le formalisme d'Eyring (théorie du complexe activé)[9], le début de la réaction 

est essentiellement déterminé par son énergie d'activation, c'est-à-dire par la différence d'énergie 

entre l'état activé et l'état initial comme le montre la figure 2. Ainsi une réaction du type 
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état activé 

état broyé 

état final 

coordonnée de réaction 
fig 2 : schéma énergétique de la réaction d'oxydo-réduction des systèmes broyés et non broyés. 
(E* 1) énergie d'activation de l'état non broyé, (E* 2) énergie d'activation de l'état d'énergie le plus 
haut atteint grâce au broyage. 
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(A+B ---7 C+D) a une énergie d'activation (Ea) qui est définie par [9] : 

E = RT2(dlnk) 
a dT p 

-Ea 

et une constante de vitesse (k) définie par k = Ae RT 

(1) 

(2) 

L'énergie apportée par le broyage doit permettre d'initier la réaction. Cependant, le transfert 

d'énergie lors du broyage est limité et dépend des conditions opératoires. Dans ce cas le broyage 

apporte ou n'apporte pas l'énergie suffisante pour passer la barrière de potentiel qui dépend de la 

réaction à effectuer. Le temps d'incubation est déterminé par la durée nécessaire pour élever 

certains niveaux d'énergie d'une quantité ro et diminuer ainsi l'énergie d'activation (E* =Ea-ro) de 

façon à ce qu'elle soit égale à l'énergie apportée par le choc (fig 2). L'équation (2) s'écrit alors : 

-(Ea -w) 
k= Ae RT (3) 

Une estimation de la quantité d'énergie stockée dans les poudres broyées peut être faite 

grâce aux expériences de courts broyages d'un mélange aluminium-oxyde de chrome suivis d'un 

traitement thermique (cf chap 6). En effet, dans ce chapitre nous montrons qu'un court broyage 

permet d'abaisser la température du début de la réaction de réduction de l'oxyde de chrome par 

l'aluminium lorsqu'elle est pratiquée par activation thermique. L'énergie stockée dans le système 

broyé peut alors être estimée par la relation suivante : 

Ea - Ea - ro - E (1 T2 J -- ~ (!)- a --
Tl T2 Tl 

avec : T 1 température elu maximum de la réaction sans broyage préalable, 

T2 température du maximum de la réaction avec broyage préalable. 

Ea énergie d'activation de la réaction et ro énergie stockée dans une particule 

(4) 

La température minimale (630°C) de début de réaction obtenue pour un broyage de 30 min. nous 

permet de déterminer la valeur limite maximale de l'énergie ro stockée au sein des particules. 

Lorsque l'on ne pratique pas de broyage préalable la température de réaction est d'environ 1100°C. 

L'énergie stockée ro est alors de l'ordre de 0,40Ea. Si l'on considère que Ea peut être égale à RTl 

(11 ,4 kJ/mol) alors ro a une valeur de 4,56 kJ/mol. Cette énergie ro est à comparer avec l'énergie 

limite stockée pour des métaux broyés, soit 20 à 40% de l'enthalpie de fusion [10,11]. Si l'on 

compare avec l'enthalpie de fusion de l'aluminium (10,70 kJ/mol)[12] ro, qui représente 42% de 

cette énergie, est du même ordre de grandeur que la limite d'énergie stockée. Il faut noter que 
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l'oxyde de chrome, qui stocke aussi de l'énergie a une enthalpie de fusion de l'ordre de celle de 

l'alumine : 118 kJ/mol [12]. De même pour des métaux nanocristallins, mais élaborés par 

condensation sous gaz inerte, des auteurs ont mesuré une enthalpie totale stockée de 6,5 kJ/mol par 

rapport à un matériau à grains microniques [13]. 

T bl a eau 1 . d h :energie e c oc et pUissance InJectee pour 1 erents b roye urs [14] d' ' [15] a pres 

broyeur nombre masse rayon vitesse rayon éléments énergie puissance 

de billes bille (g) bille de jarre cinétique injectée 

(mm) rotation (mm) de choc (W) 
(tr/min) (J) 

P7 7 13,7 8 700 20 acier 0,377 82,0 

P7 7 24,7 8 675 20 wc 0,48 85,3 

P5 7 31,7 10 360 26 acier 0,56 59,9 

Le broyage avec des billes en acier apporte l'énergie Eac et les billes en carbure de 

tungstène l'énergie Ewc, pour le système alumine-chrome, on peut alors classer les énergies telles 

que: 

* * Eac<E 2<Ewc<E 1 (1) 

On se reportera au tableau 1 pour avoir une estimation de la valeur des énergies apportées 

(Eac, Ewc). Ainsi lorsque l'énergie apportée Ewc est supérieure à E*21a réaction a lieu rapidement. 

Lorsque l'énergie Eac est plus faible la réaction n'est pas favorisée. 

D'un point de vue macroscopique, le système se présente sous la forme de particules 

microniques avec des cristallites de tailles importantes (>500 nm)(fig 3). La comminution des 

réactifs a lieu au début du broyage et la taille des cristallites se réduit. A la fin de la période 

d'incubation la structure des poudres se présente comme un mélange submicronique des réactifs 

(fig 3). 

Lorsque la réaction est initiée, ou bien l'énergie libérée est suffisante pour permettre la 

propagation de la réaction (réaction combustive) ou bien elle est trop faible et la réaction ne se 

poursuivra que grâce aux chocs (réaction progressive). Dans le cas d'une réaction combustive la 

chaleur dégagée par la réaction est telle que l'on peut avoir la fusion locale de la phase métallique 

qui donne lieu à une séparation des particules de céramique et de métal (fig 3-c). 

Après une réaction combustive, les réactants sont eux-mêmes broyés. Ceux-ci stockent alors 

de l'énergie comme les réactifs. Lorsque la réaction n'est que progressive il y a alors broyage 

simultané des réactants et des réactifs. Lorsque la réaction progresse les réactants jouent alors le 
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a 

b 

c 

d 

e 

fig 3 : schémas du broyage réactif d'un mélange d'aluminium et d'oxyde métallique (2Al+M2o3) 

(a) broyage des réactifs (Al et M203) particules lamellaires 

(b) broyage des réactifs (Al et M203) particules submicroniques 

(c) réaction (formation deMet Al203) particules non composites 

(d) broyage des produits de la réaction particules lamellaires et cristallites nanocristallins 
( e) broyage des produits de la réaction particules submicroniques et cristallites nanocristallins 

légende (nature des cristallites): 0 M203 e AI203 0 Al 0 M 
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rôle de modérateur et ont tendance à ralentir la cinétique voire à empêcher la réaction d'aller à son 

terme. D'un point de vue macroscopique, les phases sont mélangées de façon homogène et la taille 

des cristallites est réduite jusqu'à l'échelle nanométrique (10-20 nm)(fig 3-d). Les particules 

composites finales sont un mélange de domaines métalliques et d'alumine à une échelle 

submiCronique. La taille nanométrique minimale des cristallites étant atteinte bien avant que la 

microstructure ne soit homogène à l'échelle submicronique (fig 3). 

4-2 CHEMIN REACTIONNEL ET DIAGRAMME D'ENERGIE 

Comme nous l'avons vu précédemment, les réactions de réduction sont limitées par la 

diffusion et la mise en contact des réactifs chimiques ainsi que par l'énergie transmise par le 

système de broyage. Cependant, l'effet physique du broyage n'est pas suffisant pour expliquer 

certaines différences importantes dans le comportement de systèmes à priori peu différents. Ces 

différences peuvent être expliquées par le chemin réactionnel comme nous allons le montrer. 

Il est facile de proposer une explication des différents comportements de ces systèmes à 

partir d'un diagramme d'Eyring des chemins réactionnels des systèmes alumine-fer et alumine­

chrome (fig 4). La cinétique de la réaction est très différente pour les deux systèmes dans des 

conditions de broyage identiques (acier, P7, 1/20) malgré des énergies libres voisines. Ces 

différences ne sont d'ailleurs pas expliquées par Schaeffer et coll. [16] qui montrent, d'après des 

considérations purement thermodynamiques, que les deux systèmes doivent présenter un 

comportement combustif. Cependant, la réduction de l'hématite est très rapide tandis que la 

réduction de l'oxyde de chrome est très lente. 

On peut considérer a priori que la distribution en énergie des deux systèmes est identique 

avant le début de la réaction. De plus, les énergies d'activation des deux systèmes doivent être 

pratiquement égales car leurs énergies libres diffèrent peu. On n'a pas représenté sur la figure 4 la 

distribution en énergie mais seulement un seul niveau afin de ne pas compliquer le schéma. 

L'énergie apportée par le broyage (Eb) à un instant donné peut être considérée comme 

pratiquement égale à l'énergie d'activation (E* 1, E* 2) de la réduction directe seulement pour les 

particules dans l'état d'énergie limite. Dans ce cas la réaction progresse lentement comme le montre 

le système alumine-chrome. En effet, il faut que les particules atteignent les états d'énergie les plus 

élevés pour que la réaction puisse avoir lieu. Or, la distribution en énergie ne tend que lentement 

vers le maximum d'énergie. La réaction consomme donc au fur et à mesure les particules de plus 

haute énergie. L'énergie dégagée par la réaction (~Hr=535 kJ/mol) ne permet pas de propager la 

réaction de manière combustive. 

Dans le cas du système alumine-fer l'énergie d'activation (E*3) correspondant à la formation 

du spinelle est plusfaible que l'énergie d'activation (E*l) du chemin réactif direct. Dans ce cas une 
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énergie 

Fe 
coordonnées de réaction 

. fig 4 : représentation schématique des chemins réactionnels. (Cr3+) oxyde de chrome (Fe3+) · 

hématite, (Fe2+) hercynite, (Cr, Fe) métaux, (ôG) énergie libre de Gibbs, (8) différences d'énergie 

libre des deux systèmes, (E*) énergie d'activation. 
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plus grande population de particules, d'énergie moins élevée, peut réagir. Cela modifie la cinétique 

de la réaction de manière importante. L'énergie dégagée par la réduction directe de l'hématite plus 

importante que celle de l'oxyde de chrome (~H= 850kJ/mol) aide au développement de la réaction. 

Il apparaît alors que le chemin réactif par formation d'une phase transitoire est favorisé par rapport 

au chemin direct. La phase transitoire joue alors le rôle de "court-circuit" de réaction. Cela explique 

les différences de comportement des deux systèmes. 

4-3 CONCLUSION 

Dans ce chapitre nous avons présenté les mécanismes de la réaction d'échange des systèmes 

alumine-oxydes métalliques. 

Nous avons expliqué alors les effets du broyage sur la réactivité des systèmes par une 

approche énergétique fondée sur les schémas d'Eyring. Nous montrons l'abaissement de l'énergie 

d'activation par le broyage et l'influence d'une phase transitoire sur le déroulement de la réaction. Il 

apparaît donc, outre les considérations thermodynamiques, qu'il faut prendre en compte dans la 

prédiction du comportement réactionnel, les conditions de transfert énergétique et le chemin 

réactionnel. 

Il semble donc important de choisir des conditions opératoires adéquates (énergie de choc 

importante) dans la réalisation de la réaction. De même, il sera plus facile d'avoir une réaction 

totale si le système présente la possibilité d'un court-circuit réactionnel par la formation d'une phase 

intermédiaire ou par une enthalpie de réaction importante. Cependant, une enthalpie importante 

rend le système difficile à contrôler. Il peut apparaître alors nécessaire de faire appel à un 

· modérateur approprié. 

Le broyage des poudres nous apporte des degrés de liberté plus nombreux dans la synthèse 

réactive de composites alumine-métal que le simple frittage réactif. D'un point de vue plus 

technique il est alors possible de combiner les différents paramètres du broyage et de la 

consolidation pour aboutir à un matériau avec une microstructure optimisée. Ces différentes 

approches sont présentées sur la figure 5. 
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produits.., 
alumine-métal 

alumine-métal 

réactive 

légende . · 
. @ broyage à haute énergie • produits intermédiaires!~ consolidation 

fig 5 : schéma présentant différentes approches combinant le broyage et la consolidation réactive pour 
la synthèse de composites alumine-métal par réduction d'oxyde métallique par l'aluminium. 
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. Chapitre 5 : Broyage en milieu liquide 

CHAPITRE 5 -BROYAGE EN MILIEU LIQUIDE 

5-l GENERALITES 

Le chapitre 2 a présenté la synthèse de poudres nanocristallines alumine-fer par broyage 

réactif. Ces poudres présentent une distribution de tailles de particules très large qui n'est pas 

favorable à l'obtention d'une bonne densification lors du frittage. Pour remédier à ce problème nous 

avons développé deux approches que nous allons présenter dans ce chapitre. 

La première consiste en une attrition par voie humide des poudres préalablement élaborées 

par broyage réactif à sec. La seconde approche consiste à effectuer le broyage réactif dans un 

liquide afin d'éviter l'agglomération des particules et s'affranchir de l'attrition ultérieure. De plus, il 

semble possible de changer la microstructure des poudres grâce aux propriétés physico-chimiques 

de ce fluide. Ces deux procédés ont été appliqués aux poudres composites alumine-fer. 

La présence d'un liquide lors du broyage réactif permet de pratiquer une réaction ménagée et 

progressive [1], d'éviter l'agglomération et de diminuer la taille des particules de poudre. Il a été 

montré qu'une grande surface spécifique, améliore la densification et abaisse la température de 

début de frittage [2]. Il ne faut pas confondre, dans le cas qui nous concerne, les cristallites ou 

grains (zones de diffraction cohérente) de taille nanométrique avec les particules (amas de grains) 

de taille micronique. 

Lors du broyage à haute énergie, le fluide peut réagir avec les poudres pour former de 

nouveaux composés tels des carbures [3], des oxydes [4] ou même des nitrures dans le cas du 

broyage dans l'azote liquide [5]. Par contre, la contamination par les éléments de broyage est 
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notablement réduite [6]. 

Une particule d'oxyde présente une surface externe hydratée à la température ambiante. Ces 

hydroxydes sont soit physisorbés soit chimisorbés sur la surface [7]. De niême les particules 

métalliques présentent toujours une surface oxydée ou hydroxydée. Lorsque les particules sont 

mises dans un liquide, des charges électriques apparaissent à leur surface. Selon le pH du solvant 

une charge, positive négative ou neutre, apparaît à la surface des particules par adsorption d'espèces 

ionisables. Pour préserver l'électroneutralité du mélange, les charges de surface sont compensées 

par des charges de signe contraires du côté de la solution, il se forme alors une doùble couche 

électrochimique constituée, d'une couche où les ions de signes opposés aux charges de surface sont 

adsorbés électrostatiquement à la surface de la particule et d'une couche diffuse comprenant en 

majorité des ions de même signe que ceux adsorbés électrostatiquement et quelques ions de signe 

contraire résultant de l'agitation thermique [8]. 

Les particules mises dans un fluide ont tendance soit à s'agglomérer (floculation) grâce aux 

forces de Van der Waals lorsqu'elles s'approchent suffisamment l'une de l'autre, soit à se repousser 

sous l'action de forces électrostatiques de Coulomb développées par la double couche 

électrochimique [8,9] . La répulsion peut être due aux potentiels développés à la surface des poudres 

(répulsion électrostatique) ou à la présence de polymères adsorbés en surface (répulsion 

stérique)[8]. Dans le premier cas le choix du fluide est capital car il doit mouiller correctement les 

particules, être polaire et avoir une constante diélectrique la plus élevée possible. En effet, une 

constante diélectrique faible diminue la dissociation des espèces ionisables et conduit à une faible 

répulsion électrostatique [10]. Si le solvant est pratique et polaire, comme les alcools, il peut 

développer des liaisons hydrogènes qui favorisent la répulsion entre les particules par un potentiel 

de surface plus important [7]. Cependant ces liaisons peuvent créer un pont entre les particules, 

formant alors des agglomérats durs après séchage [11]. Un bon mouillage améliore les interactions 

liquide-solide qui sont nécessaires à une bonne dispersion. Les données relatives à certains solvants 

présentées dans le tableau 1 montrent que l'eau est un excellent solvant grâce à une constante 

diélectrique élevée et une polarité élevée au contraire du cyclohexane. 

Tableau 1 : constante diélectrique (E), indice de liaison hydrogène (HBI), moment dipolaire (Md) et 

température d'ébullition (T eb). 

solvant cyclohexane dibutylphtalate iso_gropanol-2 tétrahydrofuranne eau 

E 2,02* 643* 
' 

19,9* 7 400 
' 

78 5** 
' 

HBI o,o* 9,5* 18,7* 

Teb (°C) 80 182 82 66 100 

Indice de 0 4 2° 
' 

9,0° 

polarité0 

Md (debye) 0 1 66*** 
' 

1,63°
0 1 85*** 

' 
d'après *[12], **[7], ***[13], 0[14], 00[15] 
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fig 1 : distribution de tailles de particules de poudres Fe-Al203 élaborées par broyage 

réactif (P5, 1/20, 8h) puis broyées en voie humide (Matter, dibutylphtalate). (a) 5 min. (b) 
15 min. (c) 30 min. (d) 60 min. (e) évolution de d10, d50, d90 avec le temps de broyage 
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5-2 ATTRITION 

L'attrition des poudres par voie humide nécessite de choisir le fluide approprié : il ne doit pas 

modifier la nature chimique des poudres, doit posséder des caractéristiques favorables à la 

dispersion et dans la mesure du possible avoir un point d'ébullition pas trop élevé pour pouvoir être 

facilement éliminé. Il est bien entendu que l'on ne peut utiliser l'eau à cause de la présence de la 

phase métallique qui s'oxyderait. Afin d'éviter l'agglomération des particules nous nous sommes 

intéressés aux caractéristiques physico-chimiques des solvants et nous n'avons pas introduit de 

polymères pour améliorer la dispersion. 

Les solvants essayés sont l'isopropanol-2Cl), le cyclohexane(2) et le dibutylphtalateC3). 

Le broyage avec le cyclohexane n'a pu être réalisé à cause de l'agglomération des poudres dans la 

chambre annulaire et dans le système de pompage de l'attriteur. Cela est dû au fait que le 

cyclohexane n'est pas polaire et possède une faible constante diélectrique. Cette agglomération n'est 

pas observée avec les autres solvants utilisés. Le broyage dans l'alcool semble modifier la nature 

chimique des poudres. Lors du traitement thermique ultérieur (1100°C, 1h) il se forme en effet une 

importante fraction d'hercynite (30% de l'aire totale du spectre Mossbauer) due à l'oxydation 

partielle des atomes de fer pour former le spinelle avec l'alumine. Il serait peut-être nécessaire de 

réaliser le traitement thermique en atmosphère réductrice (mélange Ar/Hz). Afin de surmonter ces 

difficultés, nous avons choisi de broyer dans le dibutylphtalate. 

Les particules de poudres obtenues après un broyage à sec présentent des tailles variant de 

plusieurs centaines de J..Lm à moins d'un J..Lm. Cependant, après une attrition de 5 min. les particules 

les plus grosses ne dépassent déjà plus 20 J..Lm (fig 1). La distribution de tailles des particules est 

cependant très large et présente un maximum à 1,4 J..Lm (fig 1-a). Malgré l'agitation des particules 

lors de l'attrition, les plus grosses d'entre elles ont tendance à sédimenter rapidement et ne sont pas 

comptabilisées lors du prélèvement effectué à l'aide d'une pipette. Lorsque le broyage se poursuit 

(fig 1-b,c,ci) la taille moyenne diminue rapidement pour atteindre une valeur stationnaire après plus 

d'une heure de broyage (fig 1-e). Dès lors il n'est pas judicieux de prolonger le broyage car la taille 

moyenne n'est plus que faiblement réduite alors que l'on risque d'augmenter la pollution par les 

éléments de broyage (Zrüz). 

( 1 ) OH (3) 

~ 
0 

0~ (2) 

0 ~ 
0 
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fig 2 : distribution de taille de particules de poudres alumine-fer (après séchage) obtenues par 
broyage réactif (P5, 1120, 8h) puis par attrition (Matter, dibutylphatalate, 1h30) 

D 

40 50 60 70 80 90 100 110 

fig 3 : diffractogrammes de mélange de poudres 2Al+Fe203 broyées en présence de 

cyclohexane (P7, 1/20). (a) 8h (b) 20h 
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Après une attrition de 90 min. les poudres sont séchées par évaporation sous vide. Après le 

séchage les particules de poudres se réagglomèrent puisque le maximum de la distribution passe de 

0,5 ~rn à 3 ~m. On peut espérer que ces agglomérats soient peu durs et puissent facilement lors de 

la compaction. D'un point de vue chimique, il n'existe que peu de différences entre les poudres 

avant et après broyage humide si ce n'est la très légère augmentation de la fraction d'hercynite et des 

amas de fer dans l'alumine (tableau 2). L'augmentation de la fraction d'hercynite est peut-être due à 

une légère oxydation des poudres par l'eau résiduelle présente dans le solvant (1 %vol.) ou lors du 

séchage. 

Tableau 2 : fractions surfaciques des sous-spectres Mëssbauer des poudres d'alumine-fer 

(a) broyage réactif (P5, 1/20,8h), (b) broyage réactif et attrition (Matter, dibutylphtalate, lh30) 

(FeI) · fer (Fe ) · amas de fer (Fe2+) · hercynite 
' sp. ' 

traitement Fei Fesp Fe2+ 

(a) 0,95 0,015 0,035 

(b) 0,89 0,03 0,08 

5-3 BROYAGE REACTIF 

Lors du broyage réactif en présence d'un liquide, tout milieu aqueux est prohibé à cause de la 

présence d'aluminium. Le broyage de poudres d'aluminium en milieu alcoolique (isopropanol-2) 

présente également un réel danger, la réaction pouvant conduire à un dégagement d'hydrogène par 

réduction de l'alcool [16]. Ce type de solvant a donc été écarté. En définitive notre choix s'est porté 

sur le tétrahydrofuranne (THF) et le cyclohexane. Le THF dont la molécule est très polaire permet 

d'envisager un effet dispersant voire de dissolution des particules de poudre. Pour vérifier cette 

hypothèse nous avons en parallèle utilisé le cyclohexane qui présente des caractéristiques peu 

favorables à la dispersion. Le broyage a consisté en cycles de 1/4 d'heure de broyage suivi d'l/4 

d'heure de repos pour éviter toute élévation de température. 

5-3-a broyage en milieu cyclohexane: 0 
Le broyage réactif du mélange 2Al+Fe2Ü3 en présence de cyclohexane a été réalisé pendant 

8h et 20h. Pour 8h de broyage la réaction n'est pas totale comme le montrent le diffractogramme 

(fig 3) et le spectre Mëssbauer associés (fig 4-a). Le diffractogramme met en évidence la présence 

des produits attendus (fer et alumine) et de l'oxyde de fer non réduit (tableau 3). Comme souvent 

lors du broyage, les pics de l'aluminium ne sont plus observables. Le spectre Mëssbauer montre la 

présence de Fe2+ (FeAl204), de Fe3+ (Fe203), de fer à l'état métallique et d'un singulet que l'on 

· peut associer à un alliage Fe-Al riche en aluminium ou au fer superparamagnétique. 

Pour 20 h de broyage (fig 4-b) la réduction de l'hématite est totale et la fraction du singulet a 
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fig 4 : spectres Mossbauer de poudres 2Al+Fe203 broyées en présence de cyclohexane 

(P7, 1/20). (a) 8 h (b) 20 h 
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fig 5 : distribution de taille de particules de poudres alumine-fer obtenues par broyage réactif 
dans le cyclohexane (P7, 1120, 8h). 
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diminué. Les autres composantes présentes sont celles qui ont déjà été observées pour 8h de · 

broyage avec une composante supplémentaire sous la forme d'une distribution de sextuplets avec 

des champs hyperfins compris entre 200 et 310 kG. 

Tableau 3 : fraction d'aire des sous-spectres pour 8h de broyage. (Fe) fer, (Fe2+) hercynite, (Fe3+) 

hématite 

atome Fe Fe3+ Fe2+ 

fraction d'aire 0,57 0,07 0,36 

Le calcul de la taille des cristallites à partir de la largeur à mi-hauteur des pics de diffraction est 

difficile car les pics observés sont peu nombreux et accolés les uns aux autres. Cependant, ces pics 

larges mettent en évidence une petite taille des cristallites. Les particules obtenues pour 8 h de 

broyage présentent une distribution de tailles large, centrée sur 7 ~rn avec cependant peu de 

particules de petites tailles ( <1 ~m)(fig 5). 

5-3-b broyage en milieu tétrahydrofuranne (THF): 0
0 

Le broyage du mélange des poudres a été effectué pendant les mêmes temps que le broyage 

en présence de cyclohexane. Il faut remarquer que les poudres de fer ainsi obtenues sont si petites 

qu'elle s'enflamment par simple contact à l'air (pyrophoricité) rendant difficile leur manipulation. 

De plus, pour 20h de broyage, malgré des tentatives de séchage sous argon il n' a pas été possible 

d'empêcher le fer de se transformer totalement en hématite au contact de l'air résiduel. Il nous est 

donc difficile de conclure quant au caractère total ou partiel de la réaction de réduction au bout de 

20 h. Cependant, par analogie avec le broyage en cyclohexane il est raisonnable de penser qu'elle 

est terminée; d'autant que pour le même temps la réaction est plus avancée lorsque le broyage est 

réalisé dans le THF qu'avec le cyclohexane. Quoiqu'il en soit, le broyage pendant 8 h montre que la 

réaction n'est pas totale puisque l'on observe encore l'hématite (fig 6). Le spectre Mossbauer est 

donc composé d'un sextuplet relatif à l'hématite (Fe3+), de deux doublets convolués attribués aux 

atomes de Fe2+ (FeAl204) et du sextuplet du fer (tableau 4). Le diffractogramme associé (fig 7) 

montre la présence simultanée des réactifs (Fe203, Al) et des réactants (a-Al2Ü3, a-Fe). La 

présence de Fe2+ attribuée par spectrométrie Mossbauer à l'oxyde mixte de type FeA12Ü4 n'est pas 

mise en évidence par diffraction X. Cela s'explique à la fois par la faible fraction de spinelle et la 

forme des pics de diffraction qui sont larges. Les pics de l'oxyde mixte sont perdus dans le fond 

continu. 

Les poudres d'alumine-fer obtenues après 8 h de broyage présentent une large distribution 

bimodale de tailles de particules avec pour maxima 16 et 0,8 ~rn et une fraction relativement 

importante de petites particules ( <2 ~m)(fig 8). La pollution par le carbone et les éléments de 

broyage (Cr) est mise en évidence par l'analyse élémentaire (tableau 5). La présence du carbone 
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fig 6 : spectre Mossbauer du mélange de poudres 2Al+Fe203 broyé en présence de 

tétrahydrofuranne (P7, 1/20, 8h) 
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fig 7 : diffractogramme du mélange de poudres 2Al+Fe2o3 broyé en présence de tétrahydrofuranne 

(P7, 1/20, 8h) 
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fig 8 : distribution de taille de particules de poudres alumine-fer obtenues par broyage réactif 
dans le THF (P7, 1/20, 8h) 
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10 J.Lm 

fig 9 : composite alumine-fer consolidé (1100°C, 3h) à partir de poudres élaborées par 
broyage réactif en présence d'un solvant (THF, P7, 1120, 8h) puis compactées (400 MPa). 
microscopie optique. 

fig 10 : composite alumine-fer consolidé (1100°C, 3h) à partir de poudres élaborées par broyage 
· réactif en présence d'un solvant (cyclohexane, P7, 1120, 8h) puis compactées (400 MPa). 
microscopie optique~ 
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peut s'expliquer par un mauvais séchage des poudres qui contiendraient encore du solvant. 

Tableau 4 : fraction d'aire des sous-spectres pour 8h de broyage. (Fe) fer, (Fe2+) hercynite, (Fe3+) 

hématite 

atome Fe Fe3+ Fe2+ 

fraction d'aire 0,82 0,09 0,09 

Tableau 5: analyse élémentaire des poudres Fe-Al2Ü3 broyées en THF (P7, 1120, 8h) 

éléments c Al Fe Cr 

%masse 2,6 15,5 60,55 3,46 

Le mécanisme du broyage réactif réalisé dans le cyclohexane semble identique à celui que 

l'on a pu déterminer pour le broyage réactif à sec (chapitre 2) car nous observons bien la formation 

d'hercynite en même temps que celle de l'alumine et du fer. D'autre part les particules des poudres 

présentent le même type de structure que lors du broyage à sec (fig 9). La différence majeure réside 

dans le ralentissement de la cinétique qui est dû à la plus faible énergie des billes dans la jarre de 

broyage. Le cyclohexane joue donc un simple rôle de modérateur de la réaction. 

Lorsque la réaction est réalisée dans le THF, des différences avec le broyage dans le 

cyclohexane peuvent être observées. La première est la faible fraction d'hercynite déterminée par 

spectrométrie Mossbauer bien que la réaction ne soit pas terminée. En effet, dans le cas du broyage 

en présence de cyclohexane lorsque la réaction n'est pas terminée on met en évidence la présence de 

Fe3+ et Fe2+ en quantités importantes (tableau 3). Lorsque le broyage est réalisé en présence de 

THF la fraction d'hercynite est nettement plus faible bien que la fraction d'hématite reste 

sensiblement égale à celle observée lors du broyage en présence de cyclohexane (tableau 4). De 

plus, la structure des poudres (fig 1 0) est très différente. Les plages métalliques au sein de la 

céramique sont beaucoup plus dispersées. Cela peut être attribué uniquement à l'effet dispersif du 

THF. Cependant, il ne faut pas exclure que la réaction mette en oeuvre un mécanisme différent de 

celui du broyage à sec ou dans le cyclohexane. Il s'agirait d'un mécanisme faisant intervenir une 

réaction en phase liquide par solvatation des réactifs. Il est malheureusement impossible de 

privilégier l'une ou l'autre des hypothèses en l'état actuel de nos travaux. 

5-4 CONCLUSION 

Nous avons proposé deux approches distinctes pour tenter de remédier au problème posé par 

la taille importante des particules de poudres après le broyage réactif à sec. 

L'attrition par voie liquide permet de réduire à la fois la taille moyenne et la largeur de la 

distribution de taille. Cependant la réactivité entre le solvant et les poudres réduit considérablement 

le choix des solvants. Par contre l'attrition permet l'ajout de dispersant pour éviter l'agglomération 

ultérieure des poudres lors du séchage. Une des solutions de séchage consiste en l'atomisation des 
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poudres.· Cette technique nécessite de réaliser une dispersion de fines poudres dans un solvant grâce 

à l'ajout de polymères. 

Le broyage réactif en milieu liquide permet d'éviter la formation de grosses particules 

(> 100 Jlm). Les différences physico-chimique entre les solvants influent de manière significative 

sur la distribution de taille de particules et sur leurs microstructures. Dans le cas du broyage réactif · 

dans le THF les poudres présentent un caractère pyrophorique. Enfin, nous avons émis l'hypothèse 

que les mécanismes réactionnels sont différents suivant le fluide utilisé, ce dernier pouvant, ou non, 

participer au mécanisme réactionnel. 
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Chapitre 6 : Evolution à haute température des systèmes broyés 

CHAPITRE 6- EVOLUTION A HAUTE TEMPERATURE DES SYSTEMES 

BROYES 

Ce chapitre est consacré à l'évolution des systèmes broyés puis soumis à une élévation de 

température. La première partie est relative à l'effet du broyage (activation mécanique) sur la réaction 

de réduction d'oxydes métalliques par l'aluminium. La seconde partie présente les évolutions 

structurales, lors de traitements thermiques, des poudres synthétisées par broyage réactif. 

6-1 EFFET D'UN BROYAGE PREALABLE SUR LES REACTIONS D.'ECHANGES 

EFFECTUEES PAR ACTIVATION THERMIQUE 

6-1-a résultats expérimentaux 

Afin de suivre l'effet du broyage sur la réactivité du mélange des poudres d'aluminium et 

d'oxydes métalliques le système aluminium-oxyde de chrome a été choisi. Les poudres sont broyées 

pendant 5, 15 et 30 min. L'évolution de ce système est suivie à la fois par analyse thermique 

différentielle, par diffraction des rayons X à haute température et par dilatométrie. Une analyse 

quantitative à partir de la diffraction à haute température est rendue difficile du fait du déplacement des 

raies de diffraction en fonction de la température. En effet, normalement les pics de diffraction se 

déplacent vers les petits angles à cause de la dilatation. Cependant, dans le montage expérimental, se 

superposent les effets de dilatation du système externe (four en graphite) à ceux de l'échantillon. De 

plus, compte tenu du mode opératoire utilisé : montée en température à 7 K/min suivie d'un palier de 

7 min. pour l'acquisition du diffractogramme. Le pas angulaire d'acquisition de 0,1° est bien trop 
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fig 1 : analyses thermiques différentielles des poudres Cr203+2Al (P7, 1120, acier) 

broyées (a) 5 min. (b) 15 min. (c) 30 min. 
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Chapitre 6 : Evolution à haute température des systèmes broyés . 

important pour une étude quantitative concernant les variations de paramètres de maille des phases 

présentes. Nous nous intéresserons donc uniquement à une description qualitative des réactions. 

Le thermogramme de l'échantillon broyé 5 min. est composé du pic endothermique de la 

fusion de l'aluminium (660°C) et du pic exothermique de la réaction d'oxydo-réduction centré sur 

1050°C (fig 1-a). L'ATD présentée ici est identique à celle que l'on peut observer lors d'un frittage 

réactif classique [1] . La réaction suivie par dilatométrie montre bien la fusion de l'aluminium par la 

soudaine dilatation de l'échantillon à 660°C (fig 2-a). Cependant, la réaction ne débute qu'à partir de 

900°C comme le confirme la diffraction des rayons X (fig 3-a). Entre la température de fusion de 

l'aluminium et la température de 900°C il ne se forme pas de chrome métallique. La présence d'une 

phase non cristallisée que l'on attribue à l'aluminium liquide est observée, entre les angles (28) 30 et 

45°, sur les diffractogrammes réalisés entre 650°C et 950°C (fig 3-b ). 

L'avancement de la réaction est suivi par la fraction d'oxyde de chrome réduit en chrome 

métallique (fig 4-a). La fraction réduite (f) est définie comme le rapport des aires intégrées des pics 

(110) du chrome et (104) de l'oxyde de chrome corrigées par un rapport d'intensité telle que: 

f= 

avec: acr = 
1(110)Cr 

Ll(hkl)Cr 

ŒcrA[(l10)Cr] 

= 100 = 0,5263 Œcr o = 1(104)Cr203 - 100 = 0 1538 
190 2 3 Ll(hkl)Cr2ü 3 - 650 ' 

et A[(hk.l)M] aire intégrée d'indice (hk.l) de l'élément M 

l(hkl)M intensité relative de la raie d'indice (hk.l) de l'élément M 

L'aire est calculée par déconvolution et ajustement du profil de diffraction [14]. Nous devons porter 

l'attention sur l'interprétation du calcul de la fraction réduite car il ne faut pas considérer son 

évolution comme représentative de la cinétique de la réaction. Cette fraction nous permet seulement de 

mettre en évidence les différences observées pour les échantillons broyés selon des durées 

différentes. En effet, les intensités des pics de diffraction ne sont pas directement reliées à la fraction 

vraie de phase présente et, si les cristallites sont trop petits et mal cristallisés ils ne sont pas détectés 

par diffraction X. La fraction réduite est donc plus faible que la fraction réelle dans les produits 

transformés. Par la suite, l'augmentation de l'aire des pics de diffraction peut correspondre, en partie, 

à une cristallisation et non à une augmentation réelle de la fraction de phase formée . De plus, la 

dissolution de chrome dans l'alumine fausse encore cette fraction réduite. 

Nous voyons alors que la formation du chrome commence vers 900°C et est progressive 

(fig 4). Après retour à 20°C, on observe encore les pics de l'oxyde de chrome et ceux d'une solution 

solide Al203-CQ03. 
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fig 2: dilatogrammes de poudres aluminium-oxyde de chrome broyées (P7, 1110) 
(a) 5 min. (b) 15 min. (c) 30 min. 
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fig 3 : diffractogrammes à haute température de poudres aluminium-oxyde de chrome broyées 5 min. 
(P7, 1/20, acier)(dT/dt = 7 K/min.) 
(a) en fonction de la température (b) T = 650°C 
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fig 6: diffractogrammes à haute température de poudres aluminium-oxyde de chrome broyées 15 min. 
(P7, 1120, acier)(dT/dt = 7 K/min.) 
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Chapitre 6 : Evolution à haute température des systèmes broyés 

Le broyage pendant 30 min. du mélange des poudres permet d'amorcer la réaction de 

réduction. Cela est mis en évidence par le diffractograrnme qui présente la raie ( 11 0) du chrome entre 

les raies (202) de l'oxyde de chrome et (200) de l'aluminium. Cependant, la fraction de chrome 

métaliique est très faible. Le mélange des poudres est constitué essentiellement des réactifs. Une 

réaction à basse température a alors lieu lors du traitement thermique. Cette réaction est observée en 

ATD sous la forme d'un intense pic exothermique à 625°C (fig 1-c) et correspond à la formation de 

chrome métallique (fig 5). On notera que l'on n'observe l'alumine-a qu'à partir de la température de 

850°C et ce, quelle que soit la durée préalable du broyage (5,15,30 min.). Ce dernier point sera 

développé plus bas. De plus, on n'observe plus le pic endothermique de la fusion de l'aluminium 

comme le confirme la dilatométrie (fig 2-c) qui ne présente plus l'augmentation de volume due à la 

fusion. A la même température on peut observer sur les diffractogrammes un composé intermétallique 

du type Al86Cf14 [15]. Le chrome formé à cette température réagit avec l'aluminium pour former le 

composé intermétallique aluminium-chrome. Lorsque la température augmente la formation du 

chrome métallique se poursuit. La fraction convertie (fig 4) montre bien l'état très avancé de la 

réaction dès 650°C. Dès 700°C plus de 70% de l'oxyde de chrome est converti en métal. La réaction 

est totale à la température de 1200°C, température pour laquelle le rapport du chrome sur l'oxyde 

atteint une valeur stationnaire. Il faut remarquer qu'entre ces deux températures des pics 

exothermiques peu intenses sont observés par ATD. Ces pics correspondent à la fin de la réaction car 

celle-ci n'est pas totale après 700°C. 

L'échantillon broyé 15 min. représente un état intermédiaire entre les précédents échantillons. 

En effet, l'A TD (fig 1-b) apparaît comme la superposition des ATD des échantillons précédents. La 

réaction commence dès la température de 650°C avant la fusion de l'aluminium comme pour 

l'échantillon broyé 30 min et la dilatométrie (fig 2-b) montre, comme pour l'échantillon broyé 5 min., 

la fusion de l'aluminium. De plus, on observe entre les températures de 850 et 1200°C un large 

exotherme. Le second pic exothermique observé vers 700°C correspond à la réaction entre le chrome 

déjà présent et l'aluminium pour former le composé intermétallique aluminium-chrome observé 

précédemment. Sur les diffractogrammes, on observe dès 650°C l'apparition de la raie (110) du 

chrome bien que soient toujours présentes les raies de l'aluminium et de l'oxyde de chrome (fig 6). A 

partir de 850°C, la présence de l'alumine-a est mise en évidence. Entre les températures de 1210°C et 

1370°C apparaissent des raies, entre les raies de l'alumine et de l'oxyde de chrome. Elles sont 

associées à une solution solide Al203-CQ03 dans un large domaine de composition. Pour 1370°C, 

on observe alors les raies de la solution solide encadrées par les raies bien moins intenses des oxydes 

purs. Après retour à 20°C, les raies de l'alumine, de l'oxyde de chrome, d'une solution solide 

Al203-Cr203 et du chrome sont présentes. 

En ce qui concerne la dilatométrie le changement de pente observé vers la température de 

600°C est attribué à un réarrangement des particules favorisé par l'augmentation de la ductilité de 

l'aluminium peu avant son point de fusion. Le changement de pente observé à 850°C reste 
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inexpliqué. Toutefois, il est probable qu'il soit à associer à l'apparition, à la même température, des 

raies de l'alumine-a sur les diffractogrammes. Un changement dans la structure de l'alumine formée 

en début de réaction pourrait expliquer cette dilatation. L'effet d'un gonflement de la structure suite à 

un dégagement gazeux est une hypothèse que l'on peut rejeter car nous n'avons pas observé, par 

analyse thermogravimétrique, de perte de masse de ces poudres à cette température. 

6-1-b modèle mécanochimique 

Le modèle mécanochimique développé au chapitre 4 permet d'expliquer les évolutions du 

couple CQ03-Al observées lors des traitements thermiques précédés de courts broyages. 

Lorsque l'on réalise la réaction de réduction de l'oxyde de chrome par l'aluminium sans 

broyage préalable (frittage réactif "classique" [poudres micrométriques]) la réaction se passe à l'état 

solide-liquide. Dans ce cas, l'analyse thermique (fig 7-b) présente alors la fusion de l'aluminium 

( endotherme) et le pic exothermique de la réaction de réduction. 

nergie nergie 

Al 

a c 

coordonnées de réaction température coordonnées de réaction 

fig 7-a,b,c : schémas énergétiques et ATD théorique de la réaction d'oxydo-réduction pour des 

poudres micrométriques 

é ergie 

Albro 

b 
a 

coordonnées de réaction 

~ 
T'T 
température 

énergie 

coordonnées de réaction 

fig 8-a,b,c : schémas énergétiques et ATD idéalisés de la réaction d'oxydo-réduction pour des 

poudres broyées 5 min. (bro) broyé. (Al3+) alumine, (Cr3+) oxyde de chrome. 

Lorsque les poudres sont broyées le système gagne de l'énergie. Cependant, les états 

d'énergie ne sont pas suffisants pour atteindre l'état activé sans passer par l'état liquide (fig 8-a). 

L'énergie stockée par l'oxyde de chrome (fig 8-c) permet cependant de diminuer l'énergie 
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d'activation globale pour que la réaction débute à plus basse température. L'ATD se présente (fig 8-b) 

alors sous la même forme que précédemment avec pour seule différence un pic exothermique plus 

large et décalé vers les plus basses températures de ~T=(T-T'). 

énergie é ergie 

b Ttusion T 

coordonnées de réaction température coordonnées de réaction 

fig 9-a,b,c : schémas énergétiques et ATD idéalisés de la réaction d'oxydo-réduction pour des 

poudres broyées 15 min. (bro) broyé. (Al3+) alumine, (Cr3+) oxyde de chrome. 

Lorsque le broyage se prolonge, l'énergie emmagasinée par l'aluminium est suffisante pour 

que celui-ci puisse réagir avec le chrome sans passer par l'état liquide (fig 9-a). Il y a alors réaction à 

l'état solide avant la fusion de l'aluminium. Cependant, toutes les particules d'aluminium n'ont pas 

l'énergie suffisante pour réagir à l'état solide avec l'oxyde. C'est pourquoi on observe encore la 

fusion de l'aluminium. De plus, lorsque l'aluminium fond, des particules d'oxyde de chrome dont 

l'énergie est plus élevée que l'énergie moyenne réagissent juste après la fusion. Cela est mis en 

évidence par l'analyse thermique (fig 9-b) avec la superposition des pics exothermique et 

· endothermique. Cependant une certaine fraction du chrome n'est pas dans un état énergétique 

suffisant pour pouvoir réagir à basse température, ce qui est bien mis en évidence par l'analyse 

thermique (fig 9-b) qui présente encore un pic large vers T'et T. 

En définitive il existe deux chemins réactionnels, l'un à l'état solide-solide et l'autre à l'état 

solide-liquide. 

énergie énergie 

b Ttusion T c 
coordonnées de réaction température coordonnées de réaction 

fig 1 0-a,b,c : schémas énergétiques et ATD idéalisés de la réaction d'oxydo-réduction pour des 

·poudres broyées 30 min. (bro) broyé. (Al3+) alumine, (Cr3+) oxyde de chrome. 
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Lorsque le broyage est suffisamment long, l'ahiminium et le chrome présentent des états 

d'énergies assez élevés (fig 10-a,c) pour que puisse avoir lieu une réaction totale à l'état solide, le pic 

exothermique relatif à la réaction est alors étroit mais très intense (fig 10-b). 

6-2 EVOLUTION À HAUTE TEMPERATURE DES POUDRES ELABOREES PAR 

MECANOSYNTHESE 

6-2'-a évolution de la taille des cristallites 

L'obtention de nanomatériaux massifs nécessite de garder la structure nanocristalline après la 

consolidation, qui fait généralement appel à un traitement thermique. Nous avons donc suivi 

l'évolution de la taille des cristallites d'alumine avec la température. Nous n'avons jamais observé de 

différences de tailles de cristallites suivant les compositions étudiées (fer, chrome, alliage). De même, 

aucune différence notable n'avait été observée entre l'alumine et la phase métallique (chapitre 2). 

Pour les poudres composites obtenues par broyage réactif, la taille moyenne ( <d>) des grains 

d'alumine évolue peu entre 20°C et 1000°C (fig 11). A 1100°C, elle reste inférieure à 50 nm environ. 

Au delà de 1100°C, <d> croît très rapidement. Ainsi, à 1300°C la taille moyenne est supérieure à 200 

nm. Pour ce qui est de la phase métallique (chrome et fer) il est toujours difficile d'évaluer la taille des 

cristallites par la largeur à mi-hauteur car il n'existe qu'un seul pic utile lorsque les raies de l'alumine 

sont larges. Cependant, pour des largeurs de pics plus faibles il est possible de calculer la taille 

moyenne qui, à la température de 1100°C, est de 65 nm pour les cristallites de fer. 

Une vérification rapide, bien que contestable d'un simple point de vue statistique, de la 

validité de notre calcul a été faite sur un échantillon pressé à chaud. La mesure directe par observation 

en microscopie électronique à transmission effectuée sur 160 grains donne un maximum de la 

répartition en taille centré sur 80 nm (fig 12). Le calcul de <d> à partir des données du 

diffractbgramme donne une valeur de 70 nm. Cela montre que le calcul est en bon accord avec 

l'observation directe. Il est d'ailleurs normal que l'on obtienne par le calcul une taille moyenne plus 

petite car les gros grains n'ont pas un effet d'élargissement sur le pic de diffraction. Il faut noter que 

l'on ne discerne pas les cristallites de céramique et de métal. Cela n'a cependant pas trop 

d'importance car les tailles des cristallites des deux phases diffèrent peu. On doit noter par ailleurs 

l'écart important entre les plus petits et les plus gros grains (de 10 à 400 nm). L'évolution de la taille 

des grains avec la température correspond à l'évolution généralement constatée, où les grains 

croissent rapidement au-delà d'une température comprise généralement entre 800 et 11 oooc [2-7, 17]. 

Certains auteurs ont même noté un arrêt de la croissance après le début du grossissement mais nous 

n'avons pas observé un tel phénomène [8]. 
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fig 11 : (a) évolution en fonction de la température de la taille des cristallites d'alumine 
déduite de la largeur à mi-hauteur des raies de diffraction .(b) évolution de la raie (012) de 
l'alumine. cycle thermique (lOK/min., 1100°C, 1h) sous atmosphère d'argon 
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fig 12 : composite alumine-fer obtenu par pressage isostatique (1100°C, lh, 2000 bar) à partir de 
poudres élaborées par broyage réactif. (a) microscopie électronique à transmission (fond clair) 
(b) distribution en taille des grains d'alumine et de fer. 
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6-2-b système alumine-fer 

Dans les paragraphes qui suivent, nous présentons l'évolution des poudres composites lors d'un 

traitement thermique. Il est important de connaître les modifications intervenant dans le matériau dans 

la perspective d'une consolidation ultérieure. La température maximale du traitement thermique a été 

de 11 00°C. Cette limite est choisie de façon à garder le caractère nanométrique du matériau ( <d> 

inférieur à 100 nm). Tous les traitements thermiques sont réalisés sous balayage d'argon avec une 

montée en température de 10 K/min suivie d'un palier de 1 heure à 11 00°C. 

broyage réactif à sec 

Après traitement thermique à 1100°C, les poudres d'alumine-fer obtenues par broyage réactif 

présentent peu de différences avec celles non chauffées. Par diffraction X on ne note aucune 

évolution si ce n'est une diminution de la largeur des pics de diffraction qui est due aux moindres 

déformations du réseau et à la croissance des grains. On observe cependant, par spectrométrie 

Mossbauer, une augmentation de la fraction d'hercynite qui doit être due à la contamination par 

l'oxygène lors du traitement thermique (tableau 1). L'oxygène nécessaire à la formation de l'hercynite 

proviendrait soit de l'atmosphère du four (argon U) soit des espèces adsorbées en surface des 

poudres. Il faut noter que cette fraction reste faible. De plus, la population d'atomes de fer avec un 

champ réduit observée après broyage a disparu (fig 13). Cette fraction était attribuée à la présence de 

chrome provenant de la contamination par les éléments de broyage. Pendant le traitement thermique, 

on a donc d'une part l'oxydation d'une faible partie des atomes de fer et d'autre part la précipitation 

des atomes de chrome sous la forme de régions riches en chrome. Cela se retrouve alors dans 

l'augmentation de l'aire du singulet. En effet, un alliage très riche en chrome (plus de 70%at. de Cr) 

est caractérisé par un singulet à la température ambiante [13]. Si l'on fait le calcul de la teneur globale 

en chrome on voit que les contributions des sous-spectres pondérées par la teneur en chrome sont 

sensiblement égales : 

ctot = a.c = 0,021*70 = 1,5 %at.Cr avec : a fraction d'aire, c concentration (%at.Cr) 

En effet, le champ moyen de la phase métallique avant le traitement thermique est de 325 kG et 

correspond à un alliage avec une teneur en chrome d'environ 1,9%at. [13]. 

Ces deux phénomènes ont pu aussi être mis en évidence lors du traitement thermique des 

poudres alumine-fer obtenues par broyage direct ou pour l'alumine chargée en fer par le broyage 

(fig 14,15). L'analyse calorimétrique effectuée sur les poudres présente un large pic peu intense 

compris entre 400 et 800°C (fig 16) qui peut être attribué à l'élimination de certains défauts ou à une 

cristallisation des produits formés par la réaction de réduction et à la croissance des cristallites [16]. Il 
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fig 13 : spectre Méissbauer de poudres alumine-fer obtenues par broyage réactif (P5, 1/20, 
8h) puis chauffées (1100°C, 1h) 
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fig 14 : spectre Méissbauer de l'alumine broyée (P7, 1/20, lOb) puis chauffée (1100°C, 1h). 
Le fer provient de la contamination. 
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fig 15 : spectre Méissbauer de poudres alumine-fer obtenues par broyage direct (P5, 1/20, 8h) 
puis chauffées (1100°C, 1h) 
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fig 16 : analyse par calorimétrie 
différentielle de poudres 
alumine-fer obtenues par 
broyage réactif (P5, 1/20, 8h) 
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fig 17 : analyse par calorimétrie 
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fig 18 : analyse par calorimétrie 
différentielle de poudres 
alumine-fer obtenues par 

0 broyage réactif (P5, 1/20, 8h) 
puis broyées dans le 
dibutylphtalate (Matter, 1h30) 
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température (°C) 
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fig 19 : spectre Mossbauer de poudres alumine-fer obtenues par broyage réactif (P5, 1/20, 8h) 
et broyées en voie humide (Matter, dibutylphtalate, 1h30) · 
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fig 20 : spectre Mossbauer de poudres alumine-fer chauffées (1100°C, lh) obtenues par 
broyage réactif (P5, 1120, 8h) puis broyées en voie humide (Matter, dibutylphtalate, 1h30) 
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faut cependant remarquer que ce pic n'est pas observé dans le cas du broyage direct (fig 17). Il 

semble donc que ce pic puisse être relatif à une certaine recristallisation des produits de la réaction. 

Tableau 1 : paramètres Mëssbauer des poudres alumine-fer obtenues par broyage (P5, 1/20, 8h) et 

chauffées (1100°C, lh). (FeI) : sextuplet, (Fe2) : singulet, (Fe2+): hercynite. * fraction d'aire des 

c 1 h. omposantes avant e traitement t ermique. 

H (kG) IS (rnrnls) EQ (rnrnls) fraction d'aire fraction d'aire* 

Fei 331 0,00 0,0 0,895 0,950 

Fe2 0 -0,14 0,00 0,021 0,015 

Fe2+ 0 0,96 1,16 0,023 0,01 

0 0,97 1,83 0,061 0,025 

broyage réactif à sec et attrition en milieu liquide ( dibutylphtalate) 

Après le séchage des poudres à l'évaporateur rotatif, l'analyse calorimétrique effectuée sur 

celles-ci présente des pics endothermiques à 350, 420 et 610°C que nous pouvons attribuer à 

l'évaporation du dibutylphtalate (T eb = 340 °C) adsorbé en surface, ou de produits pyrolysés lors du 

séchage (fig 18). La figure 19 présente le spectre Mëssbauer de ces poudres. Il existe peu de 

différences avec le spectre des poudres avant attrition humide si ce n'est dans la très légère 

augmentation de l'hercynite et des amas de fer dans l'alumine. L'augmentation de la fraction 

d'hercynite peut être due à une légère oxydation des poudres lors du séchage par l'atmosphère de 

l'évaporateur (vide primaire). Après traitement thermique à 1100°C, la nature des phases contenant du 

fer est sensiblement différente (fig 20). La fraction d'hercynite augmente légèrement, mais surtout, 

l'aire du singulet est en forte a~gmentation (tableau 2) . Il faut aussi noter que la composante de 

champ inférieur à 330 kG a disparu comme on a pu l'observer précédemment. La diffraction X met 

en évidence la présence de fer-a, d'alumine et d'hercynite. 

L'intense singulet observé en spectrométrie Mëssbauer peut être attribué comme auparavant aux 

amas de fer dans l'alumine (cf chapitre 2). Jusqu'à présent, l'augmentation de l'aire du singulet après 

traitement thermique était très faible et attribuée à la formation de régions riches en chrome. Il est 

alors difficile d'expliquer pourquoi le broyage humide serait responsable d'une telle augmentation. 

Bien que certains auteurs [9-11] aient observé des fractions importantes d'amas de fer dans ce type de 

matériaux il est difficile d'expliquer le rôle que jouerait le broyage humide dans l'apparition d'une 

telle fraction d'amas. Par ailleurs le traitement thermique aurait tendance à faire croître ces amas. 

Plus probablement, dans notre cas, ce singulet est relatif au fer-y. En effet, la valeur importante 

du déplacement isomérique (tableau 3) peut être représentative de la phase gamma du fer et non de fer 

superparamagnétique (amas) dont le déplacement isomérique est théoriquement nul. La structure 

austénitique du fer serait alors stabilisée par la présence de carbone apporté par le solvant. Il est 

cependant impossible d'étayer cette hypothèse car la diffraction X ne met pas en évidence les raies 
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fig 21 : DSC de poudres alumine-fer obtenues par broyage réactif dans le THF (P7, 1/20, 8h) 
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fig 22: DSC de poudres alumine-fer obtenues par broyage réactif dans le cyclohexane (P7, 1120, 8h) 
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caractéristiques de la structure du fer-y. Ces domaines seraient trop petits pour pouvoir être observés 

par diffraction X. 

Tableau 2 : fractions surfaciques des sous-spectres Mossbauer des poudres d'alumine-fer. 

(a) broyage réactif (P5, 1120,8h), (b) : (a)+ broyage humide (Matter, dibutylphtalate, lh30) 

(c) : (a)+ (b) +chauffage (1100°C, lh). (Fel) : sextuplet, (Fe2) : singulet, (Fe2+) : hercynite 

Fe Fe2 Fe2+ 

(a) 0,95 0,015 0,035 

(b) 0,89 0,03 0,08 

(c) 0,74 0,16 0,10 

Tableau 3 : paramètres Mossbauer des poudres alumine-fer obtenues par broyage (P5, 1120, 8h) et 

chauffées (1100°C, lh). (FeI) : sextuplet, (Fe2) : singulet, (Fe2+): hercynite. 

H (kG) IS (rnrnls) EQ (rnrnls) fraction d'aire 

Fel 331 0,00 0,0 0,74 

Fe2 0 -0,10 0,00 0,157 

Fe2+ 0 0,91 1,12 0,06 

0 0,97 1,89 0,046 

broyage réactif en milieu liquide 

Lors du broyage réactif en solvant et pour des temps de broyage raisonnables (8h), la réaction 

de réduction n'est que partielle comme nous l'avons montré dans le chapitre précédent. Cette réaction 

peut être conduite à son terme lors d'un traitement thermique. La fin de la réaction, dans le cas du 

broyage avec le THF, débute vers 250°C mais n'est importante qu'à partir de la température de 600°C 

et est maximale pour 640°C (fig 21). Lorsque le broyage est effectué dans le cyclohexane, la réaction 

débute vers 250°C pour se terminer vers 700°C (fig 22). Il faut noter que la réaction se passe à l'état 

solide car l'analyse calorimétrique ne présente pas de pic endothermique relatif à la fusion de 

l'aluminium vers 660°C. On remarquera qu'une réaction de réduction d'un oxyde par l'aluminium à 

l'état solide a déjà été observée-lors d'un traitement thermique précédé d'un broyage darrs le cas du 

système alumine-chrome. Il semble donc que l'on puisse, quel que soit le système étudié, réaliser une 

réaction à basse température sans fusion de l'aluminium grâce aux transformations physiques subies 

par les poudres lors du broyage (cf§ 6-1). 

Dans le cas du broyage dans le cyclohexane le pic exothermique débute à plus basse 

température et est beaucoup plus large mais moins intense que celui observé dans le cas du broyage 

en THF. La fin de la réaction après le broyage dans le cyclohexane est donc plus progressive que 

dans le THF où elle intervient brusquement. Ces différences de température de début de réaction 

peuvent s'expliquer par l'importante fraction d'hercynite formée lors du broyage dans le cyclohexane 
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fig 23 : diffractogramme de poudres Fe-Al203 obtenues par broyage réactif (P7, 1/20, 8h) 

en voie humide (THF) puis chauffées (1100°C, 1h) 
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fig 24 : spectre Mossbauer de poudres Fe-Al203 obtenues par broyage réactif (P7, 1120, 8h) 

en voie humide (THF) puis chauffées (1100°C, 1h) 
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fig 25 : diffractogramme de poudres Fe-Al203 obtenues par broyage réactif (P7, 1120, 8h) 

en voie humide (cyclohexane) puis chauffées (1100°C, lh) 
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fig 26: spectre Mossbauer de poudres Fe-Al203 obtenues par broyage réactif (P7, 1/20, 8h) 

en voie humide (cyclohexane) puis chauffées (1100°C, lh) 
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(cf chapitre 5). L'hercynite peu stable se transformerait à basse température pour former le fer et 

l'alumine. La réduction de l'hématite interviendrait à plus haute température. D'autant plus que du 

point de vue de son état d'oxydation, le fer est à l'état 2+ et non plus 3+. L'avancement de la 

réduction du fer est alors plus grand que dans le cas de l'échantillon broyé dans le THF où la majeure 

partie du fer non métallique est à l'état 3+. L'énergie à fournir serait alors moindre pour réduire le fer 

présent dans l'hercynite que sous forme d'hématite. Ainsi, dans le cas du broyage dans le THF il ne 

se forme que peu d'hercynite et l'on n'observe pas alors de réaction intense à basse température. 

Tableau 4: paramètres hyperfins des poudres alumine-fer obtenues par broyage réactif dans le THF 

(P7, 1120, 8h) puis chauffées à 1100°C (1h).fer (Fe), à l'hercynite (Fe2+) et aux amas de fer (Fesp) 

fraction d'aire H (kG) IS (rnrnls) EQ (rnrnls) 

Fe 0,972* 335 0,00 0,00 

Fesp 0,023 0 -0,12 0,00 

Fe2+ 0,005 0 0,95 1,77 

*alliage Fe-Al (2-3 %at) 

Tableau 5 : paramètres hyperfins des poudres alumine-fer obtenues par broyage réactif dans le 

cyclohexane (P7, 1120, 8h) puis chauffées à 1100°C (lh) fer (Fe), à l'hercynite (Fe2+), au carbure 

(Fee) et aux amas de fer (Fe ) sp, 

fraction d'aire H (kG) IS (rnrnls) EQ (rnrnls) 

Fe 0,946 331 0,00 0,00 

Fee 0,022 231 0,01 0,00 

Fe2+ 0,015 0 0,94 2,27 

0,018 0 0,99 1,55 

Après traitement thermique à 1100°C et pour un broyage dans le THF, les phases présentes 

sont l'alumine-a, un alliage de fer très faiblement allié en aluminium et une très faible fraction 

d'hercynite (fig 23)(tableau 4). Le spectre Mëssbauer présente le sextuplet de l'alliage Fe-Al et un 

singulet que l'on attribue aux amas de fer dans l'alumine (fig 24). Lorsque le broyage est effectué 

dans le cyclohexane les phases obtenues, après traitement thermique, sont l'alumine-a, le fer, une 

faible fraction d'hercynite et un carbure de fer (fig 25,26)(tableau 5). La faible fraction de carbure est 

mise en évidence par la spectrométrie Mëssbauer qui présente un faible sextuplet avec un champ 

hyperfin de 231 kG. Le carbure de fer se forme grâce aux atomes de carbone apportés par le solvant 

comme cela a pu déjà être montré [12]. 

6-2-c systèmes alumine-alliages 

Comme le paragraphe précédent, celui-ci présente l'évolution des poudres composites 

alumine-alliages lorsqu'elles sont traitées thermiquement. Ce traitement est identique à celui imposé 

aux poudres étudiées auparavant (1100°C, 1h). Nous nous sommes particulièrement intéressés à 

- 143-



~ ~ ~ ~ 0 2 4 6 8 

v (mm/s) 

chapitre 6: Evolution à haute température des systèmes broyés 

50 1 00 150 200 250 300 350 

H(kG) 

fig 27 : spectres Mëssbauer et distribution de champ hyperfin des poudres Fe1-xCrx-Al203 

obtenues par broyage réactif (P5, 1/20, 8h) puis chauffées (1100°C, 1h). x= (a) 0,10 (b) 0,30 (c) 
0,45 (d) 0,50 (e) 0,60. (-)distribution de champ hyperfin de poudres seulement broyées. 
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l'éVolution de la phase métallique des composites. La phase céramique n'ayant pas montré de 

changement significatif quelle que soit la nature de l'alliage. De plus, les variations du volume de 

maille sont dues à la fois à l'élimination des défauts (déformations, défauts ponctuels) lors du 

traitement thermique mais aussi à un éventuel changement de composition. Les éléments en solution 

modifiant le volume de maille, il est difficile d'en déduire un changement de composition. 

systèmes alumine-(fer, chrome) 

La composition chimique des poudres alumine-(fer,chrome) après traitement thermique, est 

beaucoup plus homogène. Cela se traduit par une nette diminution de l'écart type de la distribution de 

champ hyperfin (tableau 6). Les distributions de champ hyperfin (fig 27) ne montrent plus de pic 

centré sur 330 kG relatif à du fer non allié comme dans l'état broyé. D'autre part, le champ hyperfin 

moyen qui augmente met en évidence un appauvrissement général en chrome de la phase métallique. 

Ainsi, pour la composition Fe0,87Cro, 13 : après recuit, le spectre Mossbauer (fig 27 -a) présente un 

singulet que l'on attribue à un alliage dont la composition est supérieure à 70 %at.Cr (tableau 7). Il 

semble peu probable au vu de la valeur du déplacement isomérique et du diagramme de phase 

fer-chrome (cf annexe IV) que l'on forme un alliage y-Fe-Cr. En contrepartie la partie magnétique du 

spectre n'est plus représentative que d'un alliage de composition en chrome de 5 %at. Avant le 

traitement thermique, celle-ci correspondait à un alliage à 9,6 %at. de chrome. Si l'on calcule la 

fraction de chrome totale comme la somme pondérée des contributions de chaque sous spectre tel 

que: 

ctot = 0,07*70 + 0,92*5 = 9,5%at.Cr avec : a fraction d'aire, c concentration (%at.Cr) 

et [a.1 = 0, 07 et c1 = 70] 
a2 = 0,92 et c2 = 5 

on retrouve la fraction initiale de chrome de 9,6 %at. avant recuit. Si 1' on se réfère au diagramme de 

phase fer-chrome (annexe IV), il existe à cette composition et à température ambiante un domaine 

biphasé a + a' qui correspond à un alliage riche en chrome (>80%at.) et un autre riche en fer 

(<lü% at). Après le traitement thermique la tendance au retour à l'équilibre de la phase métallique 

explique donc la modification des proportions des alliages a et a'. 

Tableau 6 : paramètres hyperfins des poudres alumine-(Fe0,87CrO,l3) obtenues par broyage réactif 

(P5, 1120, 8h) puis recuit (1100°C, lh). Fe1 :distribution de champ, Fe2: singulet, Fe2+: hercynite 

Hmoyen (kG) IS (mrnls) EQ (mrnls) fraction d'aire 

Fe1 310 0,00 0,0 0,877 

Fe2 0 -0,11 0,0 0,08 

Fe2+ 0 0,96 2,2 0,02 

0 0,96 1,4 0,03 

- 145-



100 

.--.. 80 
~ 0 .._... 
Q) 
...... 60 ·~ 

=o 
c 
0 

40 -:;::; 
(.) 
cu ...... -

20 

0 

chapitre 6 : Evolution à haute température des systèmes broyés 

--o- broyage + recuit 
--o- broyage 

1---.....,o 
4-~~-r~~~~~r-r-r=~o-~,-~o 

1 

0 20 40 60 80 
y Ni (%at.) 

fig 28 : fraction d'aire (f) de l'alliage a-FeNi de poudres Fe1-yNiy-Al203 obtenues par 

broyage réactif (P75, 1/20, 8h) suivi d'un recuit (1100°C, 1h). (1-f) =fraction y-FeNi 
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Pour les composites avec un alliage plus riche en chrome, l'appauvrissement en chrome de la 

phase métallique peut être expliqué par la présence de grains essentiellement composés de chrome, 

qui sont alors "invisibles" par spectrométrie Mëssbauer. Cependant, la diffraction X ne met pas en 

évidence les raies séparées du fer et du chrome à cause de la petite taille des grains. Il est donc 

difficile de conclure. 

Tableau 7 : champ hyperfin (H) et écart type (cr) des poudres alumine-fer,chrome obtenues par 

b "f (P5 1/20 8h) "t (1100°C 1h) royage react1 
' ' 

pms recm 
' 

composition état broyé état broyé et recuit 

Fe(l-x)Crx Hmoyen (kG) cr (kG) Hmoven (kG) cr (kG) composition* 

0,13 293 62 310 45 0,05 

0,30 242 80 270 50 0,25 

0,45 199 76 240 58 0,38 

0,50 180 84 232 57 0,42 

0,60 136 97 192 64 0,59 

*composition calculée d'après [13] 

systèmes alumine-(fer,nickel) 

Les poudres du système alumine-(Fe,Ni) après traitement thermique présentent une sensible 

modification de la fraction des différentes phases métalliques formées (fig 28). Pour les faibles 

teneurs en nickel, la proportion d'alliage FeNi-a. augmente par rapport à l'état broyé alors que pour 

les teneurs importantes cette fraction diminue au profit de la phase gamma. De plus, on observe 

aussi, comme dans le cas du système Al203-(Fe,Cr), une homogénéisation de la composition des 

alliages formés. Cela est bien mis en évidence sur les distributions de champ hyperfin (fig 29) qui 

présentent des pics beaucoup plus fins que ceux correspondant aux poudres broyées. Ainsi, l'écart 

type du champ hyperfin moyen est plus faible après recuit (tableau 8). 

Tableau 8 :écart type (cr) du champ hyperfin moyen (H) des poudres Fe(l-y)Niy-Al2Ü3 obtenues 

par broyage réactif (P5, 1/20, 8h) et chauffées (ll00°C, 1h) 

composition (y) cr (kG) cr (kG) 

Fe(l-y)Niy-Al203 état broyé état broyé et recuit 

0,20 67 44 

0,25 95 52 

0,60 59 54 

La diffusion des espèces lors du traitement thermique permet d'obtenir un alliage beaucoup 

plus homogène. De cette homogénéisation résultent alors les changements de phases . . En effet, 
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fig 29 : spectres Mossbauer et distributions de champ hyperfin de poudres composites 
Fe(l-y)Niy-AI2o3 obtenues par broyage réactif (P7, 1120, 8h) puis chauffées 

(1100°C,lh). y = (a) 0,20 (b) 0,25 (c) 0,30 (d) 0,35 (e) 0,60 . ( -- ) distribution de 
champ hyperfin de poudres seulement broyées. 
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fig 30 : spectres Mossbauer de poudres Fe(l-x-y)CrxNiy-Al203 obtenues par broyage 

réactif (P5, 1/20, 8h) chauffées (1100°C, 1h) 
(a) x=0,20 y=0,08 (b) x=0,18 y=0,22 
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fig 31 : diffractogramme de poudres Fe6oCr1sNi22-Al203 obtenues par broyage 
réactif (P5, 1/20, 8h) puis chauffées (1100°C, 1h) 
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lorsque les régions riches en nickel de structure y s'appauvrissent suffisamment cette phase est 

déstabilisée au profit de la phase de structure a. A l'opposé lorsque l'alliage s'enrichit en nickel, cela 

favorise la formation de la structure y. Si l'on se réfère au diagramme de phase (cf annexe IV), la 

phase a de l'alliage n'existe que pour une teneur limite en nickel de 7-8%at. Or, cette phase est 

présente dans l'alliage même pour une concentration visée de nickel de 0,35. Elle représente alors une 

fraction d'aire du spectre Mëssbauer de 0,10. Cela met bien en évidence la large gamme de 

composition de l'alliage formé. En effet, il semble peu raisonnable que l'on puisse toujours avoir une 

phase a métastable riche en nickel après un traitement thermique à 11 00°C. 

systèmes alumine-(jer, chrome, nickel) 

Bien que l'on n'ait pu obtenir par broyage réactif des poudres composites dont la phase 

métallique soit uniquement de structure gamma malgré des teneurs en nickel élevées, un traitement 

thermique ultérieur permet d'élaborer un composite alumine-alliage-y. Ainsi, pour la composition 

Fe0,64Cr0,18Ni0,22la phase métallique n'est plus composée que d'un alliage de structure cubique à 

faces centrées (fig 30,31)(tableau 9). Quelles que soient les compositions étudiées, le traitement 

thermique permet une augmentation significative de la fraction de l'alliage de structure y. Ces 

changements de phases s'expliquent par la diffusion des espèces qui tendent à rendre plus homogène 

la phase métallique en enrichissant en éléments d'alliages (chrome, nickel) les régions peu alliées. 

Ces régions de structure a se transforment alors en structure y. De plus, l'éventuelle phase a 
métastable disparaît au profit de la phase y stable lors du traitement thermique. 

Tableau 9 : fractions surfaciques du sous-spectre Mëssbauer de la phase (Fe,Cr,Ni)-y avant et après 

recuit (1100°C 1h) d d b b "f (P5 1/20 8h) 
' 

es pou res o tenues par royage reacti 
' ' 

compositionFe(1.:.x-y)CrxNiy état broyé état broyé et recuit 

(x/y) 

0,20/0,08 0,14 0,52 

0,18/0,22 0,71 1,00 

6-3 CONCLUSION 

Dans ce chapitre nous avons présenté l'effet de courts broyages sur le déroulement de la 

réaction de réduction. Il est alors possible de réaliser, par activation thermique, une telle réaction à 

l'état solide sans fusion de l'aluminium après une durée de broyage adaptée. Le broyage améliore de 

façon importante la réactivité du système. 

Pour les poudres alumine-alliages, le traitement thermique permet d'améliorer l'homogénéité 

chimique de l'alliage. De plus, dans le cas de poudres contenant deux phases allotropiques, le 

traitement thermique modifie les proportions de ces phases. Il est alors possible de réaliser des 

poudres composites alumine-alliage-y. 
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· Enfin, nous avons montré qu'il est possible de garder le caractère nanométrique des grains 

entre 50-100 nm des poudres si le traitement thermique ne dépasse pas 11 00°C. 
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Chapitre 7: Consolidation et microstructures 

CHAPITRE 7 - CONSOLIDATION ET MICROSTRUCTURES 

Ce chapitre s'intéresse à la consolidation des poudres alumine-fer obtenues par broyage, et à 

la microstructure qui en résulte. Nous montrerons plus particulièrement quelles sont les relations 

entre les méthodes de synthèse des poudres et leur microstructure. 

Les poudres obtenues par broyage réactif à sec présentent un excès d'alumine de manière à 

avoir une proportion volumique finale d'alumine de 75 %vol. Cette proportion est choisie comme la 

quantité maximale d'alumine que l'on peut faire ajouter sans changer considérablement la nature des 

produits finaux (cf chap 2). Cette addition est réalisée au début de la synthèse dans le mélange initial 

des poudres d'aluminium et d'hématite. L'addition d'alumine aux poudres élaborées par broyage 

semi-réactif en milieu liquide, n'a pas été étudiée. La fraction de céramique obtenue ne provient alors 

que de la réaction de synthèse. 

7-1 GENERALITES 

La métallurgie des-poudres regroupe un ensemble de-techniques permettant l'élaboration d'un 

matériau n'impliquant jamais la fusion totale de celui-ci. En général, l'élaboration intervient à des 

températures de l'ordre de 0,6-0,7Tf (Tf : température de fusion). L'élaboration se divise, 

généralement, en deux parties : la mise en forme des poudres puis le traitement thermique 

(appelé frittage) [1]. 

La mise en forme est en général réalisée par pression uniaxiale ou par compression isostatique 

pour améliorer l'homogénéité de la densité des agglomérés [2]. Enfin, dans le cas de formes 

complexes, on peut utiliser la mise en forme par injection [3]. Cependant, lorsque la poudre est peu 

compressible ou que l'on désire densifier totalement cette poudre, on combine l'opération mécanique 
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fig 1 : dilatométrie des poudres alumine-fer élaborées par broyage réactif (P5, 1/20, 8h) 
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fig 2 : dilatométrie des poudres alumine-fer élaborées par broyage réactif (P5, 1120, 8h) et attrition 
en solvant (Matter, 90 min., dibutylphtalate) . 
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de compression et le traitement thermique. Ces techniques sont le pressage à chaud 

(HP : hot pressing) ou la compression isostatique à chaud (HIP : hot isostatic pressing) [2,4,5]. 

Une étude détaillée des mécanismes de frittage ne sera pas développée dans ces pages car ils ont fait 

l'objet de plusieurs présentations [3, 6-1 0]. 

Dans le cas particulier de la consolidation de nanomatériaux, le problème majeur est d'obtenir 

une densité relative importante sans grossissement excessif des grains. La consolidation de poudres 

nanocristallines a déjà fait l'objet de plusieurs études [11-17]. Cependant, dans tous ces cas les amas 

d'atomes qui sont obtenus par évaporation-condensation ou par voie chimique, sont de taille 

nanométrique donc foncièrement différents des particules de poudres nanocristallines obtenues par 

mécanosynthèse. Dans le cas de la mécanosynthèse malgré la structure nanométrique des grains les 

particules ont des tailles de 0,1 à 1000 J..Lm. Néanmoins, plusieurs études ont porté sur la 

consolidation de poudres élaborées par mécanosynthèse [18-23] dont l'aptitude au frittage est réduite 

du fait de leur caractère fortement aggloméré [24]. On observe d'ailleurs une relation directe entre la 

taille des particules et la densité finale [25]. Un traitement d'attrition des poudres peut aider, par 

l'augmentation de la surface spécifique, à améliorer la densification [26]. Ainsi, la densification peut 

s'opérer à des températures aussi basses que 0,5Tf [19]. Cependant, si l'on recherche une bonne 

densité et un grossissement des grains limité, il est utile d'avoir recours à une mise sous charge lors 

du frittage [27,11]. 

7-2 FRITTAGE CLASSIQUE 

. 7-2-a dilatométrie 

La dilatométrie permet d'étudier la densification du matériau pulvérulent compacté, par le 

repérage de la température de début de retrait de l'échantillon, et le suivi de ses variations 

dimensionnelles relatives : 

10 -l(t) 
r = --"---~ avec 10 : longueur initiale, l(t) : longueur instantanée (1) 

La courbe dilatométrique (fig 1) des poudres alumine-fer obtenues par broyage réactif 

(P5, 1120, 8h) montre qu'un premier retrait intervient vers 550°C et se poursuit jusqu'à 800°C mais 

qu'il reste faible. La densification recommence vers 1150°C pour se terminer vers 1450°C. Le 

premier retrait est associé soit au frittage des contacts fer-fer soit à la fin de la réaction de réduction du 

fer. En effet, le retrait pour des poudres de fer pur intervient vers 600-650°C [14]. Cependant, les 

poudres observées ici ne présentent plus de Fe3+ comme le montre la spectrométrie Mëssbauer (cf 

chapitre 2). TI existe seulement une faible fraction de Fe2+ dans le matériau. Il semble donc exclu que 

le retrait soit dû à la fin de la réaction. Le retrait total, après retour à l'ambiante, est de 6,6% pour les 

poudres obtenues par broyage réactif. Ce faible retrait montre la difficulté d'obtenir des matériaux 
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fig 3 : dilatométrie des poudres alumine-fer élaborées par broyage réactif en solvant 
(P7,THF,l/20, 8h). Superposition de l'analyse calorimétrique (DSC) mettant en 
évidence la fin de la réaction de réduction de l'hématite par l'aluminium (cf chap 6). 
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fig 4 : dilatométrie des poudres alumine-fer élaborées par broyage réactif en solvant 
(P7, cyclohexane,l/20, 8h). Superposition de l'analyse calorimétrique (DSC) mettant en 
évidence la fin de la réaction de réduction de l'hématite par l'aluminium (cf chap 6) . 
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denses par un simple frittage classique pour des poudres sortant directement du broyeur. En effet, 

l'aggloméré présente en général une densité relative de 50 à 60% [28]. Si le retrait est de 6,6% le gain 

de densité (.6.d) n'est que de : 

.6.d = 
3
· ~1 

=3 x 6,6 = 20% 
1 

Ad • d d . • ~1 . avec u , gam e enstte, -=r, retrmt 
1 

Si la densité à cru est de 50%, la densité relative après consolidation n'est que de 60%. Un traitement 

préalable des poudres avant consolidation améliore nettement la densification. Cette augmentation de 

la densification est à relier à la diminution de la taille des particules lors de l'attrition. La taille 

moyenne avant broyage humide est de 18 ~rn et après rebroyage de 3 ~rn (cf chapitre 2 et chapitre 5). 

Ainsi, pour les mêmes poudres rebroyées en voie humide (Matter, dibutylphatlate, 1h30), le retrait 

commence faiblement vers 200°C pour être important à partir de 1000°C (fig 2). Le traitement 

d'attrition permet donc d'améliorer le frittage par la diminution de la température de début de retrait 

(150°C) et par l'augmentation de celui-ci (r = 14,5% ). Dans ce cas, pour une même densité à vert de 

50%, la densité relative est alors de 71% au lieu de 60%. 

La dilatornétrie des poudres obtenues par broyage réactif en milieu THF (P7, 1120, 8h)(fig 3) 

présente un premier retrait entre 1 oooc et 800°C puis un second retrait beaucoup plus important qui 

commence à 1000°C. Le retrait total est de 12,5%. Pour les poudres broyées en milieu cyclohexane 

(P7, 1120, 8h)(fig 4) le retrait n'intervient qu'entre 300°C et 800°C pour recommencer vers 1150°C. 

Pour ces deux poudres le premier retrait est beaucoup plus important que pour les poudres 

précédentes car celui-ci est dû, en plus du frittage des contacts fer-fer, à la fin de la réaction de 

réduction qui intervient entre les températures de 600 et de 700°C (cf chapitre 6). Cette réaction de 

réductionde l'hématite par l'aluminium entraîne une contraction linéaire(~) de 10 %. 

Ces différences de dilatation observées entre 20°C et 800°C entre les poudres broyées dans le 

THF et le cyclohexane peuvent être reliées à la fois à la taille des particules, aux propriétés de surface 

des poudres mais aussi à la fin de la réaction de réduction. Les analyses calorimétriques montrent 

bien que l'évolution du retrait est reliée à la réaction de réduction. Chaque changement de pente de la 

courbe de dilatation correspond bien à un changement dans la courbe de l'analyse calorimétrique. 

7-2-b microstructures 

Lors du frittage classique les poudres sont préalablement cornpactées sous une charge de 

400 MPa avant d'être portées à 1100°C pendant 3h sous atmosphère d'argon. Nous nous 

intéresserons ici essentiellement à la nature des plages métalliques dans la céramique car il est bien 

entendu que la densification à basse température ( 11 00°C) sans aide extérieure (pression) reste faible. 

Les composites fer-alumine préparés par broyage réactif à sec (fig 5) présentent une 

microstructure composée de plages métalliques de tailles allant de 10 ~rn à moins de 1 ~rn et réparties 
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10 Jlm 

fig 5 : composites alumine-fer consolidés (1100°C, 3h) à partir de poudres élaborées par broyage 
réactif (P5, 1/20, 8h) puis compactées (400 MPa). microscopie optique. 
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20 Jlm -

fig 6: composite alumine-fer consolidé (1100°C, 3h) à partir de poudres élaborées par broyage 
direct (P5, 1120, 8h) puis compactées (400 MPa). microscopie optique. 
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10 J..Lm 

fig 7 : composite alumine-fer consolidé (1100°C, 3h) à partir de poudres élaborées par 
broyage réactif en solvant (THF, P7, 1/20, 8h) puis compactées (400 MPa) . microscopie 
optique. 

fig 8 : composite alumine-fer consolidé (1100°C, 3h) à partir de poudres élaborées par 
broyage réactif en solvant (cyclohexane, P7, 1120, 8h) puis compactées ( 400 MPa). 
microscopie optique. 
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10 ~m 

fig 9 : composite alumine-fer consolidé (1300°C, 3h) à partir de poudres élaborées par 
broyage réactif ( PS, 1/20, 8h) puis compactées ( 400 MPa). microscopie optique. 

10 ~m 

fig 10 : composite alumine-fer consolidé (1300°C, 3h) à partir dè poudres élaborées par 
broyage direct ( PS, 1120, 8h) puis compactées (400 MPa). microscopie optique. 
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10 j..lm 

fig 11 : composite alumine-fer consolidé (1300°C, 3h) à partir des poudres élaborées par 
broyage réactif en solvant ( THF, P7, 1/20, 8h) puis compactées (400 MPa). microscopie 
optique. 

fig 12 : composite alumine-fer consolidé (1300°C, 3h) à partir des poudres élaborées par 
broyage réactif en solvant ( cyclohexane, P7, 1/20, 8h) puis compactées ( 400 MPa). 
microscopie optique. 
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de manière hétérogène. La microstructure obtenue avec les poudres élaborées par broyage direct 

présente quant à elles des plages métalliques de taille très importante quelque fois supérieure à 10 11m 

(fig 6). 

Les composites consolidés à partir de poudres obtenues par broyage réactif en présence de 

liquide montrent une microstructure beaucoup plus régulière que celles qui sont obtenues avec les 

poudres provenant du broyage réactif à sec. Il y a moins de régions pauvres en phase métallique et de . 

régions très riches en métal. La microstructure obtenue avec le broyage en THF (fig 7) présente des 

plages métalliques régulièrement dispersées au sein de l'alumine. Leurs tailles sont d'environ 1 11m 

avec peu de dispersion dans la répartition de la taille. 

Lorsque les poudres sont obtenues par broyage réactif dans le cyclohexane (fig 8) la 

microstructure présente des plages métalliques légèrement plus grandes que lors du broyage avec le 

THF. Cependant, la répartition de ces plages est nettement moins homogène. De plus, on observe 

des agglomérats de forme rectangulaire et de taille importante (20 à 100 11m). 

L'importance du solvant est bien mise en évidence ici. Cela confirme les différences de la 

. taille moyenne des poudres qui variait du simple au double entre le THF et le cyclohexane. 

Si l'on augmente la température maximale du traitement thermique de 1100°C à 1300°C dans 

le but d'améliorer la densification, l'on n'augmente pas de manière catastrophique la taille maximale 

des plages métalliques. Cependant, la proportion des plus petites régions diminue (fig 9). On voit 

nettement sur la figure 9 que les régions métalliques ont coalescé et forment des ponts entre elles: Ces 

mêmes phénomènes sont observés pour les poudres élaborées par broyage direct (fig 10) ou par 

broyage réactif dans un liquide (fig 11,12). 

7-3 FRITTAGE SOUS CHARGE 

Une seconde série d'expériences de consolidation a été faite par recours au frittage sous 

charge (30 MPa). Le cycle thermique, effectué sous vide secondaire, est Composé d'une montée à 

10 K/min jusqu'à 1100°C suivi d'un palier d'une heure à cette température. La mise sous charge ne 

commençant qu'après 300°C pour permettre le dégazage des poudres. La consolidation réalisée avec 

l'aide d'une pression extérieure permet à température donnée, d'améliorer la densification par rapport 

au frittage conventionnel, ou d'abaisser la température de consolidation pour une même densification. 

trois types de poudres alumine-fer ont été traitées ainsi : celles élaborées par broyage réactif puis 

rebroyées en voie humide, celles obtenues par broyage réactif dans le THF puis celles obtenues par 

broyage direct (P7, 1/20, 8h). 
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fig 13 : dilatométrie des poudres alumine-fer élaborées par broyage réactif (P5, 1120, 8h) 
au cours de la consolidation par pressage uniaxial sous 30 MPa jusqu'à 1100°C. 
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fig 14: dilatométrie des poudres alumine-fer élaborées par broyage réactif (P5, 1/20, 8h) 
puis broyées en solvant (Matter, 90 min., dibutylphtalate) au cours de la consolidation 
par pressage uni axial sous 30 MPa jusqu'à 11 00°C. 
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fig 15 : dilatométrie des poudres alumine-fer élaborées par broyage direct (P5, 1/20, 8h) au 
cours de la consolidation par pressage uniaxial sous 30 MPa jusqu'à 1100°C. 
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fig 16 : dilatométrie des poudres alumine-fer élaborées par broyage réactif en solvant 
. (THF, P5, 1120, 8h) au cours de la consolidation par pressage uniaxial sous 30 MPa 
jusqu'à 1100°C. 
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7-3-a dilatométrie 

Le retrait lors du traitement thermique est suivi par le déplacement des pistons exerçant sur la matrice 

de frittage une pression fixe de 30 MPa~ 

Le retrait observé pour les poudres issues directement du broyeur planétaire ne présente plus 

la même allure que lors des essais de dilatométrie simple (fig 1,2), il n'y a plus d'interruption du 

retrait entre 800 et 1100°C grâce à l'effet de la mise sous charge (fig 13,14). Par contre, la 

température de début de retrait ne change pas. 

Le retrait est identique lorsque les poudres composites sont élaborées par broyage direct de 

l'alumine et du fer (fig 15) ou lorsqu'elles sont synthétisées par broyage réactif (fig 13). Cela 

s'explique par le fait que les distributions de taille des particules sont semblables (cf chapitre 2). 

Pour les poudres obtenues par broyage réactif en présence de THF, l'évolution du retrait est 

différente de celle observée en dilatométrie simple. En effet, (fig 16) lors du frittage sous charge le 

retrait du à la fin de la réaction d'oxydo-réduction entre l'hématite et l'aluminium est nettement plus 

important que lors du frittage sans charge. Lorsque la réaction se termine et sous l'effet de la charge 

un retrait important intervient à la température de 600°C. Cette température correspond bien à celle du 

début du pic de réaction observé par calorimétrie (fig 3). 

7-3-b microstructure 

Avant de présenter les microstructures obtenues, il nous apparaît utile de rappeler que l'on 

peut distinguer deux grandes familles de microstructures pour ce type de composites céramique­

métal. Ces microstructures différentes sont à associer à des propriétés donc à des applications 

différentes. Ces composites à base d'alumine peuvent être envisagés pour des pièces d'usure­

frottement, de structure ou d'isolation aux température basses et intermédiaires (<1200°C)[29]. La 

première famille s'apparente à la famille des dispersoïdes ou les plages métalliques de forme 

sphérique sont distribuées au sein d'une matrice céramique. La seconde, se caractérise par un réseau 

métallique qui lie les grains de céramique. Dans cette famille, on trouve les composites WC-Co. 

Quelle que soit la microstructure envisagée, le composite doit d'abord être le plus dense 

possible avec des grains d'alumine et de fer de petites tailles (d<100 nm). La répartition des plages 

métalliques au sein de l'alumine doit être homogène. 

Toutes les microstructures que nous allons présenter sont, du point de vue de la taille des 

plages métalliques et céramiques, microniques avec des grains composant ces plages de taille 

nanométrique (<100 nm). L'on peut décrire alors ces structures comme un assemblage micronique de 

grains nanométriques. 
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fig 17 : composite alumine-fer consolidé par pressage isostatique à chaud ( 1 050°C, 105 MPa) 
à partir de poudres élaborées par broyage réactif (P5, 1120, 8h). MEB-SE 
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Fe 

1 J.Lm 

fig 18 : composite alumine-fer consolidé par pressage uniaxial (1100°C, 30 MPa) 
à partir de poudres élaborées par broyage réactif (P5, 1120, 8h) et attrition en 
solvant (Matter, 90 min., dibutylphtalate). MEB-SE 
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Chapitre 7: Consolidation et microstructures 

Fe 

10.240 
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fig 19 : analyse par dispersion d'énergie (EDAX) de la phase métallique (a) et de l'alumine. (b) du 
composite alumine-fer obtenu par pressage à chaud (1100°C, 30 MPa) de poudres élaborées par 
broyage réactif (P5, 1/20, 8h) et rebroyées en milieu humide (Matter, 90 min., dibutylphtalate) 
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a 

Fe 

1J.!m 

b 

fig 20 : composite alumine-fer consolidé par pressage uniaxial (1300°C, 30 MPa) 
à partir de poudres élaborées par broyage réactif (P5, 1120, 8h) et attrition en 
solvant (Matter, 90 min., dibutylphtalate). MEB (a) SE (b) BSE 
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Fe 

1 J.Lm 

fig 21 composite alumine-fer 
consolidé par pressage uniaxial 
(1100°C, 30 MPa) à partir de poudres 
élaborées par broyage réactif en solvant 
(THF, P7, 1120, 8h). MEB (a) BSE 
(b,c) SE. 
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Si le compactage isostatique permet d'obtenir un matériau dense à basse température à partir 

des poudres élaborées simplement par broyage réactif à sec (fig 17)[20] l'on remarque que la phase 

métallique tend à former un réseau continu ou ramifié. 

Lorsque l'on fait un traitement d'attrition en voie humide sur ces même poudres la 

microstructure obtenue après consolidation est alors différente. Les plages de fer sont plus petites et 

distribuées au sein de la céramique (fig 18). La phase métallique ne forme plus un réseau continu à 

l'échelle du matériau. Cependant, les plages métalliques sont localement reliées entre elles. L'analyse 

élémentaire des deux phases montre (fig 19) que la céramique ne contient pas de fer et qu'il n'y a pas 

d'aluminium dissous dans le fer. Il faut noter qu'il existe quelques régions moins denses en plages 

métalliques. Cependant, le pressage uniaxial à 1100°C ne conduit pas à un matériau bien dense 

puisque l'on observe encore un nombre important de pores. Lorsque la température de consolidation 

est portée à 1300°C (fig 20), par contre, la taille des plages métalliques est plus importante (de 1 à 2 

~rn en moyenne) et celles-ci tendent à former des ponts entre elles. 

Les matériaux obtenus à partir des poudres élaborées par broyage réactif dans le solvant THF 

présentent une microstructure différente de celle des matériaux précédents. Ici les plages métalliques 

sont sous la forme de domaines sphéroïdaux et non plus sous forme de réseaux (fig 21). La taille des 

domaines est d'environ 0,5 ~rn pour la majeure partie des plages métalliques bien que l'on observe 

quelques plages avec une taille voisine de 1 ~m. La répartition de ces plages au sein de l'alumine est 

régulière. Cependant, il existe des pores de taille importante (de 1 à 5 ~rn). Ces pores apparaissent 

localisés préférentiellement le long des gradients de densité provenant du compactage 

(perpendiculairement à l'axe de chargement). 

7-4 CONCLUSION 

Ce chapitre a présenté le comportement au frittage des poudres composites alumine-fer 

élaborées par mécanosynthèse. Nous avons montré qu'il est possible de consolider les poudres tout 

en gardant une taille de grains inférieure à 100 nm. Nous avons présenté les différentes 

microstructures que l'on peut obtenir suivant la méthode de synthèse choisie. Ainsi, le broyage réactif 

conduit plutôt à une répartition du fer au sein de l'alumine selon une structure connectée, tandis que 

pour le broyage semi-réactif en présence de liquide -(THF) les régions métalliques sont sphéroïdales et 

isolées les unes des autres. Cependant, ces matériaux ne présentent pas une microstructure optimale. 

Ils comportent une porosité résiduelle significative et la microstructure reste trop grossière. Il serait 

utile de désagglomérer et disperser les poudres pour espérer avoir une meilleure densification. 

Cependant, les résultats obtenus sont importants car, à ce jour, il n'existe que peu de littérature 

concernant des nanomatériaux massifs. 

En l'état actuel de ce travail, il est encore prématuré d'étudier de manière systématique les 

propriétés des échantillons que nous avons élaborés. En effet, leur microstructure est encore 

imparfaite et les propriétés que l'on obtiendrait ne seraient pas suffisamment représentatives du 
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potentiel de ces matériaux. Cependant, une indication peut être apportée par certains essais 

préliminaires [20] . 

Ainsi, des composites massif alumine-fer consolidés ont été préparés par compaction 

isostatique à chaud (1 050°C, 200 MPa) à partir de poudres élaborées par mécanosynthèse [30]. La 

fraction finale de céramique est ajustée à 75% volumique grâce à une addition d'alumine dans le 

mélange initial d'aluminium et d'hématite. Ces matériaux présentent une ténacité (KI c) de 

9,3 MPa.m112, une dureté Rockwell de 86 HRA et une dureté Vickers de 1295 HV. Il faut 

cependant noter que la ténacité a été calculée à partir des empreintes Vickers et non pas mesurée 

directement. A titre de comparaison les valeurs typiques obtenues avec des composites WC9o-Co10 

sont de: Klc = 10 MPa.ml/2 [31] et Hv = 1250 [32]. 
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CONCLUSION GENERALE 

Dans ce travail nous avons étudié l'élaboration de matériaux composites alumine-métal par 

mécanosynthèse. Cette technique consiste en un broyage à haute énergie d'un mélange de poudres 

d'aluminium et d'oxydes métalliques qui permet d'obtenir, comme produit de la réduction des oxydes 

métalliques par l'aluminium, des poudres composites alumine-métal. De plus, ce broyage intensif 

permet d'obtenir des particules à grains nanométriques. Le travail est divisé en deux grandes parties, 

l'une consacrée à la synthèse des poudres composites et la seconde à l'évolution de ces systèmes 

broyés lors de leur mise en oeuvre au cours de traitements thermiques et lors de leur consolidation. 

Dans la première partie, nous avons particulièrement porté notre attention sur les mécanismes 

réactionnels intervenant au cours du broyage, pour les mélanges d'oxydes métalliques suivants : 

-hématite 

- oxyde de chrome 

- hématite + oxyde de chrome 

- hématite + oxyde de nickel 

- hématite + oxyde de nickel + oxyde de chrome 

Pour tous ces systèmes nous avons montré la formation transitoire d'oxydes mixtes. De plus, dans le 

cas de systèmes alumine-alliage nous avons montré l'intérêt du broyage réactif par rapport au broyage 

direct puisque par cette dernière méthode il est difficile d'obtenir un alliage ayant la composition 

visée. Cependant, ces alliages présentent des hétérogénéités de composition chimique. Dans tous les 

systèmes étudiés, les poudres élaborées présentent une structure composite homogène à l'échelle du 
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micron et une taille de grain comprise entre 20 et 10 nanomètres. La taille des particules est quant à 

elle comprise entre 0,1 et 200 j.lm. 

Plus particulièrement, pour les alliages fer-nickel et fer-chrome-nickel la phase métallique 

synthétisée avec l'alumine présente toujours deux variétés allotropiques a et y. Ces deux phases 

coexistent dans des proportions qui dépendent de la composition de l'alliage visée. 

Pour le système alumine-fer, nous avons étudié les effets d'une addition d'alumine de. manière 

à ajuster la fraction finale de céramique. 

Pour conclure cette première partie, nous avons présenté un modèle mécanochimique du 

broyage réactif qui nous permet d'expliquer les différences observées dans l'étude des mécanismes 

réactionnels des différents systèmes ainsi que des changements dans la réaction d'échange obtenus 

lors de courts broyages suivis d'un traitement thermique. 

La seconde partie débute avec l'étude du broyage réactif d'un mélange d'aluminium et d'hématite en 

milieu liquide avec deux types de fluides l'un non polaire, le cyclohexane, et l'autre polaire, le 

tétrahydrofuranne. Si nous n'avons pas pu mettre en évidence dans ce travail de différence dans le 

chemin réactionnel de la réaction d'échange, nous avons par contre, montré que la structure finale du 

matériau consolidé dépend fortement de la nature des liquides. Dans le cas d'un fluide polaire, la 

structure est composée d'une dispersion de domaines métalliques sphéroïdaux d'environ 0,5 j.lm au 

sein de la céramique. Lorsque le liquide n'est pas polaire, la phase métallique se présente sous la 

forme d'un réseau au sein de l'alumine. 

D'autre part, nous avons étudié l'effet d'un traitement d'attrition en milieu liquide des poudres 

composites élaborées par broyage réactif à sec. Ce second traitement a été réalisé dans le 

dibutylphtalate et permet de réduire de manière significative à la fois la taille moyenne des particules et 

la dispersion en taille. 

Nous avons présenté l'évolution des poudres composites lors d'un traitement thermique. 

Ainsi, nous avons étudié l'évolution de la taille des grains en fonction de la température et montré 

qu'une taille nanométrique (< 100 nm) existe jusqu'à la température de 1100°C. Au delà de cette 

température la croissance des grains est très rapide. Par ailleurs, la composition chimique des alliages 

élaborés se modifie lors des traitements thermiques. Il y a alors homogénéisation de la composition 

chimique. De plus, lorsqu'il y ·a coexistence -des phases cristallines a et y, ·leurs fractions respectives 

sont modifiées. Ainsi, il est possible d'élaborer un composite alumine-alliage-y après recuit de 

poudres composites alumine-alliage-( a+y). 

Nous avons aussi présenté l'influence de courts broyages sur le déroulement thermique de la 

réaction d'échange. Dans le cas du système alumine-chrome, il est possible, après une durée de 

broyage appropriée, de modifier le chemin réactionnel et d'obtenir non plus une réaction entre 

l'aluminium liquide et l'oxyde de chrome mais une réaction à l'état solide à basse température 

(environ 600°C). 
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Conclusion générale 

D'autre part, nous avons présenté la microstructure résultant de la consolidation des poudres 

alumine-fer élaborées par broyage réactif à sec et en milieu liquide selon les méthodes présentées dans 

les chapitres précédents. 
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Annexe 1 : techniques expérimentales 

AI-l Matériaux utilisés 

Les matériaux solides utilisés ont toujours été sous forme de poudres. Le tableau 1 regroupe 

leurs caractéristiques données par les fournisseurs . 

T bl a eau 1 ''[ : spec1 1catwns d es pou d T' res ut1 1sees. 

matériau pureté taille moyenne provenance référence 

()lm) 

Al2Ü3 <99 0,5 Martinswerck HRA-5 

CQ03 99,0 0,5 Riedel de haen 12 233 

Fe203 99,0 0,6 Riedel de haen 31 234 

NiO 99 1 Labosi N 435 

Al 99,5 1,3 Eck a AS 011 

Fe 99,9 <40 Cerac I-1021 

Cr 99,2 100 Cerac C-1219 

AI-2 Broyage 

AI-2-a broyeur planétaire 

Deux broyeurs FRITSCH P7 et P5 ont été utilisés pour le broyage à sec ou en présence de 

solvants (THF ou cyclohexane). Ces deux broyeurs fonctionnent sur le même principe (fig 1). Le 

plateau du broyeur est animé d'un mouvement de rotation tandis que les jarres sont elles aussi 

animées d'un mouvement de rotation en sens inverse. La vitesse de rotation du plateau et des jarres 

est de 640 t/min pour le broyeur P7 et de 360 t/min pour le P5. 

La seule différence entre les deux broyeurs réside dans leurs capacités, le broyeur P7 est muni 

de deux jarres d'un volume de 45 ml chacune tandis que le broyeur P5 est muni de 4 jarres d'un 

volume de 66 ml (fig 2). Le broyeur P5 est muni d'éléments de broyage en acier au chrome tandis que 

le broyeur P7 est muni d'éléments soit en acier au chrome, en carbure de tungstène, en zircone ou en 

alumine. Les ajouts éventuels de liquide sont fait de manière à remplir la jarre de broyage au deux 

tiers. 

AI-2-b attriteur 

Le broyage en voie humide est réalisé dans un attriteur MATTER RSK LAB 5-15 à chambre 

annulaire muni d'un système de refroidissement par eau (fig 3). Les éléments de la chambre de 

broyage sont en zircone yttriée pour le stator et en polyuréthanne pour le rotor. La chambre est 
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fig 1 : (a) broyeur planétaire P7 (b) mouvement du plateau et des jarres (c) mouvement des billes 
dans la jarre 

broyeur P7 

1 : jarre (<!>=55 mm, h=45 mm) 
2 : couvercle 
3 : joint en PTFE 
4: billes (<!>=15 mm) (x7) 

fig 2 :jarres et billes utilisées pour les différents broyeurs planétaire P7 et P5 
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broyeur PS 
1 :jarre 

(<!>=65 mm, h=65 mm) 

2 : couvercle 
interieur avec joint 

torique 

3 : couvercle 
exterieur 

4 : billes (<1>=20 mm) 
(x7) 



agiteur à hélice 

poudres+ solvant 

tuyaux 
pompe 

fig 3 : schéma de principe de l'attriteur à chambre annulaire. 
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mouvement de la source 
haute tension 

~amplitude (-V, +V) 

... 0 y 

source 57 co 

chariot échantillon détecteur 

chaine de comptage 

fig 4 : montage expérimental de spectrométrie Mossbauer 

57 co 
7/2 -----.....---- T 1 /2 = 270 j 

capture électronique 

137 keV, T112 = 8,6 1o-9 s 

9% y 91% y 

3/2 14,4 keV, T112 = 1,4 1o-7 s 

y 

1/2 0 keV stable 
57 Fe 

fig 5 : source Mëssbauer de 57 Fe obtenue à partir de 57 Co par capture électronique K. 
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à 90% en volume de microbilles en zircone yttriée (Y-TZP) d'un diamètre de 0,84 mm. L'alimentation 

du broyeur se fait à l'aide d'une pompe péristaltique. Le broyeur est alimenté avec un mélange 

d'environ 50 g de poudres et 200-300 ml de solvant. La vitesse de rotation du rotor est de 6000 tr/min 

et le débit de la pompe de 4 1/h. 

AI-3 Diffraction des rayons-X 

AI-3-a diffraction X à l'ambiante 

Les diffractogrammes ont été obtenus à l'aide d'un montage goniométrique SIEMENS 

D 5000 à axe vertical muni d'un monochromateur. Le rayonnement Ka1 utilisé est celui du cobalt de 

longueur d'onde À = 0,17889 nm. 

AI-3-b diffraction X à haute température 

Les expériences de diffraction X à haute température ont été faites au Lulea University of 

Technology (LULEÂ, SUEDE). Le montage expérimental est composé d'un diffractomètre PHILIPS 

avec un goniomètre vertical muni d'un monochromateur. Le rayonnement Ka1 utilisé est celui du 

cuivre de longueur d'onde À= 0,15405 nm. L'unité haute température est une chambre ANTON­

PAAR HTK-10 pouvant travailler jusqu'à la température de 2300 K. La température de l'échantillon 

est mesurée avec un thermocouple Pt-13%Rh/Pt. La montée en température se fait à la vitesse 

constante de 7 K/min. sous une atmosphère statique d'hélium (0, 11 MPa). 

AI-4 Spectrométrie Mossbauer 

La spectrométrie Mossbauer est une technique d'étude de l'absorption résonante sans recul des 

rayons gamma, par les noyaux de certains atomes tels que 119sn et 57Fe. C'est une technique 

suffisamment répandue pour que nous n'en présentions que les éléments indispensables à notre travail 

(cf annexe III). La spectrométrie Mossbauer permet à la fois une analyse statistique et locale de la 

structure hyperfine du noyau considéré. 

Le montage expérimental (fig 4) est composé de: 

- une source de 25 mCi de 57 Co (fig 5) dans une matrice de rhodium montée sur un chariot 

- un chariot se déplaçant avec une accélération constante, la vitesse varie entre deux valeurs 

-V max et V max 

- un générateur de puissance et de fonction contrôlant le déplacement du chariot et l'analyseur 

multicanaux 

- un photomultiplicateur suivi d'un préamplificateur et d'un amplificateur 

- un discriminateur 
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- un analyseur multicanaux 

- un ordinateur MACINTOSCH SE 30 pour recevoir les données et les traiter. 

AI-S Résonance magnétique nucléaire par rotation à l'angle magique (MAS.NMR) 

Les expériences de résonance magnétique nucléaire ont été faites au Laboratoire de 

Méthodologie RMN à l'université de Nancy I. 

La RMN permet de connaître l'environnement local de divers noyaux tels que 11B, 15N, 

27 Al, 29si ou 31 P. Cette technique permet alors de déterminer les phases présentes contenant le 

noyau étudié et leurs structures (incluant l'ordre et le désordre) ou de suivre l'avancement d'une 

réaction à l'échelle atomique. 

AI-5-a théorie 

Les noyaux soumis à un champ magnétique voient la levée de dégénérescence en 21+ 1 

sous-niveaux de leur niveaux d'énergie de spin (I). Seulles noyaux ayant un spin non nul présentent 

· un intérêt pour la RMN, c'est-à-dire que sont exclus tous les noyaux possédant un nombre pair de 

protons et un nombre pair de neutrons. On observe seulement l'isotope de l'élément étudié [1]. 

La RMN utilise une onde radiofréquence d'énergie appropriée pour permettre les transitions 

d'un sous-niveau de l'état fondamental à un autre. Cette fréquence particulière est appelée fréquence 

de résonance. La fréquence nécessaire à cette transition pour un couple de niveaux d'énergie et pour 

un noyau particulier dépend de la valeur du champ magnétique externe mais aussi plus finement de 

l'environnement chimique. En effet, les électrons proches du noyau écrantent le champ magnétique 

externe. Toute variation de l'environnement électronique du noyau modifie alors la perception qu'a 

celui-ci du champ externe [2]. 

La fréquence de résonance est mesurée par rapport à celle d'un échantillon étalon. Cette 

différence, appelée déplacement chimique (o), est en général faible: de l'ordre de quelques parties par 

million (ppm) mais peut aller jusqu'à quelques milliers de ppm pour les éléments les plus lourds. 

AI-5-b expérimental 

L'échantillon analysé est mis en rotation rapide ( 4 kHz) autour d'un axe orienté à 54 °7 par 

rapport à la direction du champ magnétique externe. La durée d'excitation (excitation pulse time) est 

de 1 J.lS et la durée d'acquisition de 5s. 

L'étalonnage du déplacement chimique (0=0 ppm) est déterminé avec un échantillon de 

AlCl3. La détermination de l'environnement local des noyaux est faite par comparaison avec le 

déplacement chimique de structures connues. 
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AI-6 Dilatométrie 

La dilatométrie est pratiquée grâce un dilatomètre ADAMEL-LHORMAGY DI 24. Les essais 

sont faites sous atmosphère d'argon à une vitesse de lOK/min jusqu'à 1500°C. Les échantillons se 

présentent sous la forme de barrettes obtenues par pressage. La taille des barrettes est de 

5x5x15 mm. 

AI-7 Consolidation 

AI-7-a frittage conventionnel 

Les traitements thermiques sont menés dans un four PYROX sous atmosphère d'argon. Un 

programmateur permet d'imposer le cycle thermique (rampes et paliers) mais aussi la nature de 

l'atmosphère (vide ou argon). Tous les traitements sont précédés d'un palier de dégazage sous 

pompage dynamique à la température de 350°C. Les poudres sont préalablement compactées dans une 

matrice en acier d'un diamètre de 10 mm sous une pression de 4000 kg. 

AI-7-b pressage uniaxial 

Le pressage à chaud est réalisé sur un système MTS 810 comprenant un four programmable et 

un système hydraulique. Le système hydraulique est piloté par un système MTS microconsole 458.20 

permettant d'enregistrer le déplacement des pistons lors du traitement thermique. Les cycles 

thermiques sont faits sous vide secondaire dynamique et sous une charge équivalente à 30 MPa. 

La matrice et les pistons ( <!> = 30 mm, h = 100 mm) de frittage sont en graphite haute densité 

(Carbone Lorraine qualité 2120). La matrice est chemisée d'une feuille de graphite (Papyex N) de 

2 mm d'épaisseur. La quantité de poudres est d'environ 15-20 g pour obtenir un échantillon 

d'épaisseur comprise entre 3 et 5 mm. Avant tout traitement thermique un palier de dégazage est 

réalisé à 350°C. 

AI-7-c compression isostatique à chaud 

La compression isostatique à chaud a été faite au Dipartimento di Scienze e Tecnologie 

Chimiche de l'université d'Udine (Italie). Les poudres, préalablement tamisées (25 J..Lm), sont 

compactées sous une pression de 300 MPa sous forme de cylindre (<j> = 5*20 mm) qui sont ensuite 

encapsulés dans un cylindre d'acier bas carbone. La pression maximale utilisée est de 200 MPa à la 

température de 1100°C. 
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· AI-8 Microscopie 

A/-8-a microscopie optique 

Les observations en microscopie optique sont faites sur des échantillons polis au diamant 

(1 J..Lm). Le microscope utilisé est un REICHERT-JUNG POLYVAR muni d'une caméra CCD 

SONY, d'un moniteur vidéo et d'une imprimante thermique. 

A/-8-b microscopie électronique à balayage 

Les observations en microscopie électronique à balayage sont faites à l'aide d'un microscope 

HITACHI S-2500, ou à l'Institut für Neue Materialien (INM) de Saarbrücken (Allemagne), à l'aide 

d'un JEOL JSM 6400F. Les microscopes sont tous deux équipés d'un spectromètre à dispersion 

d'énergie (EDX) permettant des analyses élémentaires semi-quantitatives. Les échantillons sont 

préalablement recouverts d'une couche de quelques nanomètres de carbone pour éviter les 

accumulations de charges. Les images sont faites soit en électrons secondaires pour le contraste 

topographique soit en électrons rétrodiffusés pour le contraste élémentaire. 

A/-8-c microscopie électronique à transmission 

Les observation de microscopie à transmission ont été faites à l'aide d'un microscope JEOL 

200 CX sous une tension d'accélération de 200 kV. 

Les lames minces sont préparées à partir d'échantillons massifs découpés à la 

microtronçonneuse. Ceux-ci sont ensuite collés sur un support pour pouvoir être polis aux papiers 

abrasifs (grade 500 à 1200) jusqu'à obtenir une épaisseur de l'ordre de 80-100 J..Lm. 

Ensuite l'échantillon est mis au diamètre de 3 mm par abrasion. Celui-ci est collé 

perpendiculairement à un cylindre en alumine de 3 mm qui sert de diamètre de référence lors de 

l'abrasion au papier 1200. 

Après cela, une cuvette est créée par abrasion à l'aide d'une petite meule diamantée pour 

amener le fond de la cuvette à une épaisseur de 30 J..Lm. Enfin, la lame est percée par abrasion ionique. 

Ces deux dernières étapes sont faites grâce aux équipements du LMPSM. 

Les matériaux pulvérulents sont dispersés dans une solution contenant du collodion, déposés 

sur une grille en cuivre recouverte de carbone puis un second dépôt de carbone est fait. 

AI-9 Microsonde électronique de Castaing 

Les analyses ont été faites à l'aide d'une microsonde CAMEBAX SX 50 soit pour des 

analyses quantitatives ponctuelles soit pour des images X. 

La préparation des échantillons sous forme de poudres se fait par enrobage puis polissage. Les 

poudres sont enrobées dans de la résine puis polies au papier (grade 300) pour le dressage puis au 
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· diamant (6 à 3 Jlm). Enfin, une couche de quelques nanomètres de cuivre ou de carbone est déposée 

pour éviter une accumulation de charges électriques en surface. 

AI-10 Granulométrie 

Les analyses de granulométrie sont faites par diffraction laser à l'aide du granulomètre 

MAL VERN MASTERSIZE dont la gamme s'étend de 600 à 0,1 Jlm soit, au Dipartimento di Scienze 

e Tecnologie Chimiche de Udine (Italie), à l'aide d'un granulomètre COULTER LS 100 dont la 

gamme s'étend de 1000 à 0,4 Jlm. Le faisceau laser a une puissance de 2mW et une longueur d'onde 

À= 633 nm. 

Le principe repose sur la théorie de la diffraction de Fraunhofer qui intervient quand le 

diamètre des particules est supérieur à cinq fois la longueur d'onde du faisceau incident. Dans le cas 

de sphères lisses, une approximation satisfaisante permet de relier l'angle de diffraction (0) au 

diamètre (d) des particules et à la longueur d'onde (À) du faisceau selon la relation suivante: 

sin(0) = 1,22 À 
d 

(6) 

L'abondance des particules dans une classe de taille donnée est déduite du nombre de photons 

détectés à l'angle de diffraction correspondant. 

AI-11 Analyses thermiques 

Les analyses thermiques sont pratiquées à l'aide d'un SET ARAM HTC-1800K pour l'analyse 

thermique différentielle (ATD) et un SET ARAM DSC 111 pour la calorimétrie différentielle (DSC). 

Dans les deux cas la référence est l'alumine et le four est sous flux d'argon U. La vitesse de chauffe 

est de 1 OK/min. La quantité de poudres utilisées est en général de 100 mg. 

REFERENCES BIBLIOGRAPHIQUES 

[1] D. LE BIHAN, Imagerie par résonance magnétique nucléaire- bases physiques- Ed. MASSON 

( 1986) 

[2] G.L.TURNER, R.J.KIRKPATRICK, S.H.RISBUD, E.OLDFIELD, Multinuclear magic-angle 

sample spinning nuclear magnetic resonance spectroscopie studies of crystalline and amorphous 

ceramic materials, Am. Ceram. Soc. Bull. 66 (1987) 656-63 

- 189-



Annexes 

Annexe II : calcul de la taille moyenne des cristallites à partir des raies de 

diffraction 

La taille moyenne des cristallites est calculée à partir de la largeur à mi-hauteur des raies de 

diffraction par une méthode inspirée de celle développée par Williamson et Hall [1] . Même si cette 

méthode est imparfaite, elle a l'avantage d'apporter une estimation raisonnable de la taille des 

cristallites. Le calcul permet de séparer les contributions des effets de taille et des effets de 

déformations responsables de l'élargissement des raies de diffraction [2]. Les cristallites sont en fait, 

du point de vue de la diffraction X, les domaines de diffraction cohérents. 

La largeur à mi-hauteur 8 (28) de la raie de diffraction dont le maximum est situé à l'angle 28 

est corrigée en quadrature de l'élargissement instrumental ( ==0,25 en 28). Les angles sont convertis 

en module de vecteur de diffraction par la relation : 

4nsin 8 
K=---

À 
(1) 

où À= 0,17889 nm pour le rayonnement Ka1 du cobalt. Les largeurs sont converties en 8K par la 

relation: 

4n (28)1 (28h )] ~ 2n8(28)cos(8) 
8K = (-)[sin(8 + 8(--) - sin(8 + -

À 2 2 À 
(2) 

où 8(28) = 8(28) 1 + 8(28 )2 tient compte d'éventuelles asymétries de la forme de raie. 

L'élargissement associé à la taille moyenne <d> des cristallites est : 

8K1=~ 
<d> 

tandis que l'élargissement qui provient des déformations est : 

8K2=Aek 

(3) 

(4) 

où A est une constante de l'ordre de 1 ete est telle que e2 est la déformation quadratique moyenne. On 

considère que le carré de l'élargissement expérimental (8Kexp) est la somme des carrés des 

élargissements précédents (8K1 et 8K2)(distributions de Gauss) tel que: 

(5) 
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La pente de la droite ùKexp2 = g(K2) donne e2 = s 112 tandis que <d>2 = 2
1t? où ùK 2 est 

ÙK2 
l'ordonnée à l'origine de la droite. 
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Annexe III : spectrométrie Mossbauer 

Dans l'approximation harmonique, la probabilité d'absorption sans recul est donnée par le 

facteur Lamb-Mëssbauer (f): 

f= e (1) avec À : longueur d'onde du rayonnement gamma 

<x 2> : déplacement quadratique moyen des atomes 

Les niveaux d'énergie du noyau peuvent être perturbés par un champ ou un gradient de champ 

électrique. Les interactions électrostatiques donnent naissance à un effet de taille et à un effet de forme 

qui se traduit par les deux paramètres suivants : 

-le déplacement isomérique (IS) 

-l'effet quadrupolaire (EQ) 

Le déplacement isomérique ne peut être défini que par rapport à un absorbeur standard, par rapport au 

centre du spectre d'un absorbeur de fer-a à la température ambiante qui est pris comme zéro des 

vitesses. Pour l'isotope 57pe et pour un environnement de 57pe non cubique et en l'absence de 

champ magnétique l'interaction quadrupolaire fait éclater le niveau excité (1=3/2) en deux sous 

niveaux (lz=±3/2 et lz=±l/2) alors que le niveau fondamental reste entièrement dégénéré (fig 1). Le 

spectre Mëssbauer est alors constitué de deux pics dont la séparation mesure la valeur absolue du 

paramètre EQ. L'effet quadrupolaire permet d'étudier les symétries locales des sites occupés par les 

atomes de fer. 

-3/2 3/2---------.-----
-1/2 1/2 ---.,,..-------+---

-1/2 1/2------'------+----

fig 1 :levée de dégénérescence par un gradient de champ électrique pour 57pe 

La dégénérescence des niveaux nucléaires de spin 1 est totalement levée par une interaction 

magnétique. Dans le cas des noyaux d'atomes de 57 fer l'état excité 1=312 éclate en quatre 

sous-niveaux et l'état fondamental en deux sous-niveaux. Comme les seules transitions possibles 

satisfont à la règle de sélection ~lz = lz(exc.) - lz(fond.) = (0,±1) le spectre observé pour des 
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substances magnétiques est constitué par la superposition d'ensembles de six pics en l'absence 

d'interactions quadrupolaires (fig 2). 

3/2 
1/2 

. -1/2 

-3/2 

-1/2 

1/2 

1 

~v---1. 

2 

u G -----, -----'! 

6 
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4 

') •'--' J -f----- -------- -------
0 +V 

mm/s 

,, 
1 , 

fig 2 : levée de dégénérescence par le champ magnétique interne du 57Fe. Le spectre présenté est celui 

du fer-a. 

Si les interactions quadrupolaires sont des perturbations des interactions magnétiques, les six 

positions des raies U= 1 , ... ,6, classées des vitesses les plus faibles aux plus élevées) du sextuplet 

caractérisé par les paramètres hyperfins Hk, ISk, Ek sont données par : 

(2) 

avec ~j = -1 sauf ~j = 1 pour j = 1 et 6, alors que les Œj qui satisfont à <Xj =- <X7-j sont des constantes 

caractéristiques de l'isotope étudié. Les relations précédentes permettent d'obtenir les paramètres 

hyperfins relatifs à un spectre : 

ê = [(V6 - Vs) - (V2 - VI)] 

4 

H = 31.1332 (V6- VI) 

(3) 

(4) 

avec H en kG et V 1 ,V 6 en rnrnls (5) 

Les spectres Mëssbauer sont dépouillés à l'aide de programmes mis au point par Le Caër [1]. 

Une première méthode de calcul permet d'ajuster les spectres à l'aide de raies lorentziennes ou 

gaussiennes. La position, l'amplitude et la largeur de chaque raie sont ainsi ajustées. Les valeurs sont 

calculées par minimisation de la somme des carrés des écarts entre le spectre expérimental et le spectre 
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théorique. Des contraintes linéaires peuvent être appliquées à certains des paramètres. De la position 

des raies sont déduits les paramètres hyperfins des différents sites (singulets, doublets et sextuplets). 

Un second mode de calcul permet de dépouiller les spectres en terme de distributions de 

paramètres hyperfins (H et EQ essentiellement) par la méthode Hesse et Rubartsch [2] sous 

contraintes, décrite en détail dans la référence [1]. 

Les paramètres hyperfins du fer de structure cubique centrée (a), du fer de structure cubique à 

faces centrées (y) et de l'hématite sont présentés dans le tableau 1. Lorsque la taille des cristaux de fer 

est très petite (inférieure à :::::2 nanométres) le caractère superparamagnétique du fer se manifeste par la 

présence d'un singulet centré sur zéro mm/s. Le spinelle FeAl204 est quant à lui caractérisé par deux 

doublets convolués représentatifs des deux familles d'environnement des atomes de fer dans la 

structure spinelle [3,4]. Les écarts à la stoechiométrie modifient les paramètres du fer dans 

l'hercynite . 

Les rapports des facteurs Lamb-Mossbauer (f) des oxydes de fer à celui du fer restent proches 

de un [5] : 

A notre connaissance le facteur Lamb-Mossbauer de l'hercynite n'a pas été déterminé. On peut 

cependant estimer qu'il est voisin de celui des autres oxydes. Quoi qu'il en soit, dans ce travail nous 

raisonnerons toujours en fraction d'aire relative du spectre et non en fraction réelle. 

L'addition d'éléments d'alliages dans le fer (par exemple Al ou Cr) diminue le champ hyperfin 

du fer. En effet, selon la concentration en éléments d'alliage, des atomes de fer n'ont plus seulement 

en premiers voisins des atomes de fer mais aussi un ou plusieurs atomes de ces éléments d'alliage. 

Ainsi, en première approximation [6,7], les effets des atomes de chrome sur le champ 

hyperfin du fer se limitent aux premiers (8) et deuxièmes voisins (6) du fer dans la structure cubique 

centrée. Les effets étant cumulatifs, le champ hyperfin varie selon : 

avec : Lllli variation du champ hyperfin 

dû à un atome de chrome dans la couche i 

rn nombre de 1° voisins (de 0 à 8) 

n nombre de 2° voisins (de 0 à 6) 

Pour une distribution aléatoire des atomes de chrome dans le fer CC, chaque configuration (m,n) a 

une probabilité p(m,n)=C~cg .cn+m.(l-c)14-n-m pour une concentration c de chrome. Le spectre 

Mossbauer présente alors sur ses parties externes (vers les plus hautes et les plus basses énergies) 

deux enveloppes qui sont les résultantes pour le pic le plus externe de la configuration 
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· [n+m=O; p(0,0)=(1-c)14] et pour le pic interne de la configuration [n+m=1; p(1,0)=8.c.(l-c)13; 

p(O, 1 )=6.c.( 1-c) 13]. 

De même, le champ hyperfin de l'hématite diminue linéairement avec la teneur en chrome [12]. 

Tableau 1 :paramètres hyperfins de quelques composés à base de fer. IS déplacement isomérique par 

rapport au fer-a à la température ambiante, EQ effet quadrupolaire, H champ hyperfin, fer 

superparamagnétique (Fe ) sp, . 

IS (rnrnls) EQ (rnrnls) H (kG) 

a-Fe 0,0 0,0 331 

Fesp 0,0 0,0 0 

y-Fe -0,08 0,0 0 

a-Fe203 0,37 0,18 515 

FeAl204* Fe2+ 0,96 1,95 0 

Fe2+ 0,96 1,1 0 
' * d'apres [3] 

L'étude des alliages Fe-Ni par spectrométrie Mossbauer à la température ambiante est très utile 

car les paramètres hyperfins des alliages Fe-Ni sont très sensibles à la composition chimique (fig 3). 

Ainsi, le champ hyperfin (H) à la température ambiante est fonction de la concentration en nickel : 

pour les alliages de structure a le champ est légèrement supérieur à celui du fer (337 kG). Pour les 

alliages y [8-11] : en dessous de 30 %at Ni le champ est nul ; au-delà il reste inférieur à 310 kG et est 

fortement dépendant de la concentration en nickel. Les alliages Fe,Cr,Ni de structure y sont 

paramagnétiques (singulet) tandis que les alliages a sont magnétiques (sextuplet). 

400.---------------------------------. 

350 

....-.. 
<9 
~ 300 
I 

250 

a 

0 20 

y 

40 60 80 100 

Ni (%at.) 

fig 3 : variation du champ hyperfin du fer dans les alliages du système Fe-Ni à température ambiante 
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Annexe IV : diagrammes de phases 

AIV -1 Oxydes 

L'alumine, l'hématite et l'oxyde de chrome ont la même structure hexagonale ( R3c) avec pour 

paramètres cristallins respectivement (a=0,4758 nm; c=1,2991 nm), (a=0,5038 nm; c=1,3772 nm) et 

(a=0,4959 nm; c=13594 nm). Le spinelle FeAl2Ü4 cristallise dans une structure cubique (Fd3m) avec 

un paramètre a=0,8153 nm. 

Les oxydes Al203-CQ03 (fig 1) dont les températures de fusion sont respectivement de 

2045°C et 2275°C forment des solutions solides dans tout le domaine de concentration à l'atmosphère 

ambiante. Roy et al. [3] ont montré l'existence d'un domaine biphasé en dessous de 950°C sous une 

pression de 1kbar. Ces solutions solides Al203-CQ03 présentent un écart positif à la loi de V égard 

[1,2, 15]. De même le diagramme binaire Fe203-CQ03 (fig 2) montre l'existence d'une solution 

solide quelle que soit la composition [5]. 

Le diagramme Ni0-Al2Ü3 (fig 3) présente un spinelle pour une composition de 50 %mol. de 

Niü. Les solubilités mutuelles des deux oxydes sont très faibles. 

Le diagramme binaire Al203-Fe203 (fig 4) sous une pression partielle d'oxygène de 0,2 atm 

présente à basse température un large domaine biphasé hématite+corindon et de part et d'autre une 

faible solubilité de Al2Ü3 dans Fe203 et vice versa (environ 10%masse). Les températures de fusion 

sont respectivement de 1600°C et 2050°C pour l'hématite et l'alumine. Les domaines d'existence des 

solutions solides Al203-Fe203 ont été aussi caractérisés par diffraction [4] . 

Le système ternaire Fe2Ü3-CQ03-Al203 (fig 5) montre une lacune de miscibilité dans la zone 

pauvre en oxyde de chrome. Il faut noter que CQ03 augmente la solubilité de l'hématite dans 

l'alumine [4]. 

AIV-2 Métaux 

A la température ambiante le chrome et le fer cristallisent sous une unique forme cubique 

centrée (lm3m) avec pour paramètres cristallins respectifs a=0,2884 nm et a=0,2866 nm. 

L'aluminium de structure cubique à faces centrées a un paramètre cristallin a=0,4049 nm. Le nickel 

cristallise selon la structure y et a un paramètre de maille a=0,35238 nm. 

Le diagramme Al-Fe (fig 6) montre une grande solubilité de l'aluminium dans le fer (18at%) à basse 

température alors que la solubilité du fer dans l'aluminium est quasi nulle. Entre ces deux domaines 

de solution solide existent plusieurs composés intermétalliques fer-aluminium (Fe3Al, FeA12, Fe2Al5 

et FeAl3). 

Le diagramme binaire Fe-Cr (fig 7) présente les domaines de solubilité du chrome dans le fer 

(9%at) et du fer dans le chrome (5%at). Entre les deux, centré sur la composition 45%at. et en 

dessous de 830°C existe le domaine de la phase cr (quadratique) et d'une lacune de miscibilité. Cette 

phase cr se décompose par une réaction eutectoïde en dessous de 475°C pour former un domaine 

biphasé a-Fe+a-Cr. A plus haute température existe un large domaine a-Fe,Cr. Enfin, jusqu'à une 

- 197-



Annexes 

composition de 13%at existe un domaine y-Fe,Cr au dessus de 830°C. L'évolution du paramètre 

cristallin des solutions solides Fe-Cr montre un écart positif à la loi de V égard jusqu'à des teneurs en 

chrome de 45%at. puis négatif au-delà. Le maximum de l'écart est obtenu pour 20%at. mais celui-ci 

reste faible (0,09%) [6]. 

Au dessus de 400°C le diagramme Fe-Ni (fig 8) présente une large région biphasée a+y du 

coté pauvre en nickel. Du coté riche en nickel il existe un très large domaine y-(Fe,Ni). Le diagramme 

présente un point tricritique pour T=460°C et x= 48 %at. Ni en dessous duquel coexistent les phases 

y' (paramagnétique) et y" (FeNi). En dessous de 400°C, les phases stables sont a-Fe Uusqu'à 4 

%at.Ni), y-Ni Uusqu'à 6 %at. Fe) et FeNi, Fe3Ni et FeNi3. Pour les faibles teneurs en nickel le 

paramètre des alliages y Fe-Ni [7] augmente avec la teneur en nickel alors qu'au delà de 40 %at. celui­

ci diminue. La variation du paramètre est linéaire avec la teneur en nickel pour les alliages a-FeNi . 

Le diagramme de phase Al-Cr (fig 9) montre un large domaine de solubilité de l'aluminium 

dans le chrome (25%at) à basse température alors que la solubilité du chrome dans l'aluminium est 

très faible (<0,1 %at). Entre ces domaines coexistent plusieurs composés intermétalliques (Alt3CQ, 

Alli Cr2, Al4Cr, Al9Cr4, Al3Cr5 et AlCQ). Les températures de fusion du chrome et de l'aluminium 

sont respectivement de 1880°C et 660°C. 

Les alliages Fe,Cr,Ni ont une structure dépendant fortement de la teneur en éléments 

alphagène (Cr) et gammagène (Ni). Ainsi, le diagramme de Maurer-Scherrer définit différents 

domaines dans le graphe %Ni=f(%Cr) au sein desquels on peut avoir soit des alliages monophasés 

(y) soit des alliages biphasés (a+y, a'+y, a+a') avec a' phase martensitique. Le diagramme . 

Fe-Cr-Ni présente en plus des phases a et y une phase cr dans la région comprise vers 45 %atCr et 

10 %at.Ni [8]. 
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fig 5 système Al2Ü3-CQ03-Fe203 [4] 
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1 

1. 

RESUME 

Des matériaux composites alumine-alliages (Fe,Cr,Ni) ont été élaborés par 

mécanosynthèse. Ces poudres composiœs sont obtenues par broyage réactif à hmùe 

énergie d'un mélange de poudres d'aluminium et d'oxydes métalliques. Les matériaux 

ainsi synthétisés ont la caraccéristique d'être des m!!tériaux à gnüns nanoCiistaUins. 

Les mécanismes réactionnels, intervenant lors du broyage, pour des. systèm~s 
sünples alumine-métal et pour des systèmes complexes alumine-alliages ont été étudiés. 

ün large domaine de composition de la phàsc métallique est abordé. Le bi·oyage réactif ~n 

présence de fluide est auss~ émd ié ainsi que l'effet d'une activation mecanique sur l.a 

réaction d'oxydo-réduction. Un schéma d'interprétation simple esl proposé pour 

expliquer les observations. 

Le.:; évolutions ü haüte ternpérature des poudres ainsi obtenues sont présentées. 

Nous nous int1~ressons plus particulièrement à i'évolution de la composition chimique des 

phases, à la croissance des grains et à la microstructure des poudres consolidées soit par 

frltt<:<ge classique soit par frittage sous charge. 

1\'l[ots clés mécanosynthèse, cermet, nanomatériaux, alumine-métal , activation 

mécanique. 

ABSTRACT 

A.lurnina-aLloy (Fe,Cr,Ni) composites \Vith nanometer-sized grains have been synthesized 
1 

by reactive m:illing. For that purpose powder mixtures of aluminium and metal oxide are 

ground in high-energy miUs. 

The reaction mechanisrns for sir:nple alumina-metal and complex alun1ina-all0y 

sys tems have beeifl studied. Â large range of chemical composition of the metallic 

component bas been investigated. Wet reactive milling and the effect of mechanical 

activation on the oxydo-reduction reaction are also discussed. A simple interpretation 

sherne .is proposee! to ex plain the experimental observations. 

The high temperature evolution of the chemical composition and grain size of the 

synthcsized powders is prcscntcd. Fina!ly, preliminary characterizations of the 

microstructure of powders consolidated by sintering and hot-pressing are presented. 

Key words : mcchanical alloying, cermet , nanomaterials, alumina-metal, mechanical 

activation. 




