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Liste des abréviations utilisées

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

Formule  Abréviation .. .
. o Signification
chimique utilisée

Acronyme anglais pour « yttrium aluminium garnet », soit
Y;ALO5,  YAG yime anglals Pout « yTTIUM alufiiiiim gariet
phase de structure grenat a I’yttrium et a I’aluminium.

Acronyme anglais pour « erbium aluminium garnet », soit
EI‘3A15012 ErAG Y g P \ 1, . < 1o g ..
phase de structure grenat a I’erbium et a I’aluminium.

Acronyme anglais pour « dysprosium aluminium garnet », soit
DY3A15012 DyAG Y £ P ysp . < 1o & .
phase de structure grenat au dysprosium et a 1I’aluminium.

Acronyme anglais pour « yttrium aluminium perovskite », soit

YAIOs YAP , e 1 .
phase de structure pérovskite a I’yttrium et a I’aluminium.
Acronyme anglais pour « erbium aluminium perovskite », soit
ErAlO; ErAP Y anglals pour « erviuin d iminitm perovsilie
phase de structure pérovskite a I’erbium et a I’aluminium.
Acronyme anglais pour « dysprosium aluminium perovskite »,
DyAIOs; DyAP soit phase de structure pérovskite au dysprosium et a
I’aluminium.
Acronyme anglais pour « gadolinium aluminium perovskite »,
GdAIlO; GdAP soit phase de structure pérovskite au gadolinium et a

I’aluminium.

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

Dans ce contexte, notre démarche a consisté, dans un premier temps, a élaborer, par un
procédé de fusion/solidification unique, plusieurs compositions eutectiques binaires et
ternaires, puis a retenir, pour la suite de cette étude, celles qui, d'un point de vue
microstructural (taille des domaines de phase, absence de défauts, homogénéité cristalline),
semblaient les plus susceptibles de présenter de bonnes performances mécaniques. Ces
résultats font 1'objet du chapitre 3.

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

Enfin, les deux derniers chapitres sont consacrés a I'étude de la déformation plastique a
haute température de ces composites in sifu. Les résultats des expériences de fluage, réalisées
en compression a charge constante, sont présentés dans le chapitre 5. Le chapitre 6 vise a
corréler ces résultats avec les différents parametres microstructuraux et a proposer un
mécanisme de déformation en s'appuyant sur une étude en microscopie ¢€lectronique en
transmission effectuée post mortem sur les éprouvettes déformées.
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Chapitre 1 : Etat de l'art

1.1 Objectifs du chapitre

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

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

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

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

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

1.2.1 Systémes eutectiques oxyde — oxyde

De nombreuses études ont été menées sur les composites in situ a base d’oxydes, a
partir de la fin des années 70. Ces premiers travaux visaient a 1’obtention de microstructures
eutectiques régulicres (fibreuses ou lamellaires), et de nombreux résultats furent obtenus dans
des systémes a base d’Al,Os3, ZrO,, MgO, MgAlO4 ou CaO. Ces recherches, souvent a
caractére fondamental, permirent de définir les conditions d’obtention des microstructures et
de caractériser, jusqu’a 1’échelle atomique, les interfaces [Ashbrook, 1977 ; Revcolevschi,
1988].

En vue d’applications thermomécaniques, un certain nombre d’études a concerné plus
particulierement les systémes eutectiques a base d’alumine, le saphir présentant un excellent
comportement en fluage, selon son axe ¢. Le systeme pseudo-binaire Al,Os - ZrO, a été plus
spécifiquement étudié, 1’ajout d’Y,03; permettant d’ajuster la forme cristallographique de la
phase zircone (cubique ou quadratique). Cependant, jusqu’a ces dix derni¢res années, les
performances thermomécaniques des composites eutectiques in situ restaient modestes : ces
composés présentaient des caractéristiques rédhibitoires (contraintes résiduelles élevées,
microstructures trés anisotropes) pour envisager une utilisation en tant que matériaux de
structure a haute température.

Les résultats encourageants obtenus plus récemment au JUTEM' par Waku [Waku,
1997], sur le systeme Al,Os - Y3Als012, ont réactivé I’intérét porté a ces matériaux. En effet,
depuis ces travaux préliminaires, les composites céramiques, ¢laborés par solidification
dirigée, préparés dans les systémes Al,Os - LnyO; (ou Ln représente un élément lanthanide
ou Dyttrium), ont recu une attention particulicre. Ces composites in sifu, associant un
aluminate de lanthanide de structure grenat ou pérovskite (selon I’¢1ément lanthanide utilisé) a
une phase Al,Os, présentent en effet des propriétés mécaniques remarquables pour des
matériaux a base d’oxydes [Waku, 1998b]. D’autres travaux, visant & améliorer certaines
propriétés (par exemple, la ténacité), ont été également développés, en étendant les recherches
a des systémes eutectiques ternaires [Pastor, 2001 ; Piquet, 2006].

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

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

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

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

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

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

1.2.2.1 Principe de la croissance eutectique

La figure 1.1a schématise le processus de formation d’une microstructure d’un systeme
eutectique binaire o - f. Ce processus peut se résumer de la maniere suivante : lorsque la
température de croissance 7y est inférieure a la température eutectique 7y (situation de
surfusion), la force motrice de la croissance des phases o et B provient de la réduction

d’énergie libre du liquide, de composition Cg. La cristallisation de o et § conduit & un

équilibre entre les phases solides de compositions ng et C/“;,, et la phase liquide. Pour
cristalliser a leurs compositions respectives, les phases solides rejettent I’autre soluté dans le
liquide. La composition du liquide, devant le front de solidification, n’est, par conséquent,

plus constante (voir figure 1.1b), et sa composition varie entre C(lx et C ! .

B

Ces valeurs limites sont imposées par les phénomenes de diffusion de matiere qui
interviennent parallélement au front de solidification (soit dans les directions x et y).
Cependant, les gradients de composition, AC = C(z) - Cg (pour les deux phases a et f3),
diminuent de maniére exponentielle selon z. Cela peut se traduire par ’introduction d’une
couche limite &,, dans laquelle les phénomenes de diffusion interviennent. Cette couche limite
est définie a partir du coefficient de diffusion des solutés dans le liquide D et de la vitesse de
croissance v, selon la relation 8, =2D/v. La croissance couplée est produite par la
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compétition entre les flux de diffusion latéraux (selon x et y), de grandeur caractéristique A, et

le flux perpendiculaire au front de croissance, de grandeur caractéristique 9.

(a)
. Liquide
3
9
=]
5 I 7 {
5 T /”;qcs AN CS;E\ Liquide
g' noe Gy iCu A B i L + o
R — R |
i i ! pente : m,
! | i \pente tm,
0 C, C: C, 1 T. V. -
.. 0, :
Composition (% mass.) |t
(b) , AT, E AT
X v AT,
1P T —— [ \-V- -
Direction Blo|Bla|B| Z
de T 4
croissance PHLN > x
Figure 1.1 (a) Schéma d’un diagramme Figure 1.2 Représentation schématique des
d’équilibre binaire présentant un point eutectique contributions des surfusions, chimique AT,
Cg — (b) Profil de composition dans le liquide, en de courbure AT, et cinétique AT} sur la
avant du front de solidification [Llorca, 2006]. surfusion totale AT, [Llorca, 2006].

1.2.2.2 Influence de la surfusion

La surfusion, définie par I’écart de température A7) entre la température eutectique 7% et

la température de croissance 7y, peut se décomposer en trois termes :
AT, = AT, + AT, + AT, (1.1)
ou AT¢ est la surfusion d’origine chimique, A7, la surfusion provenant de la courbure des

interfaces solide/liquide et AT} la surfusion cinétique (liée a la vitesse de solidification). Cette

expression est schématisée en figure 1.2.

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

AT. = -mAC (1.2)

ou m; est la pente du liquidus de la phase i (i = o ou ). Dans le cas ou les phases a et 3

possedent la méme masse volumique, le gradient de composition, et par conséquent le terme
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de surfusion chimique, peut s’exprimer comme une fonction périodique selon x, de période A
[Jackson, 1966 ; Zheng, 2000].

Le terme de surfusion li¢ a la courbure des phases provient de la présence de points
triples, solide o — solide B — liquide, sur le front de solidification, qui courbent I’interface
solide/liquide, localement, devant chaque lamelle. Cette courbure peut étre assimilée a un
effet de capillarité et est inversement proportionnelle au rayon de courbure de I’interface
[Jackson, 1966]. Une autre expression du terme de surfusion de courbure peut s’écrire
[Llorca, 2006], pour une phase i (i=o ou p) :

AT =2Fl.sm(6i)

e L ) (13)
, "

l

ou I; est le coefficient de Gibbs-Thomson, et # I’épaisseur de la lamelle. 6; est I’angle au
point triple qui est défini par les conditions d’équilibre

Y, cos(6,) =7, -cos(Bﬂ) ety, sin(6,)+y," sin(Bﬁ) =Yup (1.4)

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

La figure 1.3 indique que le terme de surfusion dii & la courbure des interfaces
liquide/solide AT, provient en fait d’une augmentation de 1’énergie d’interface du systéme.
D’autre part, le terme de surfusion li¢ a la vitesse de solidification AT} est négligeable par
rapport aux deux termes que nous venons de détailler. Les évolutions des termes de surfusion
ATc et AT, sont représentées sur la figure 1.4, dans le cas de fractions volumiques égales (soit
ty =15 = A2).

Le terme de surfusion chimique A7¢ diminue lorsque A augmente. Par contre, le terme
de surfusion lié¢ a la courbure des interfaces A7, augmente avec A — voir équation (1.3), c'est-
a-dire que pour des A grands (lamelles épaisses), la diffusion contrdle la croissance, alors que
pour des faibles valeurs de A (lamelles fines), c’est la capillarité. Les évolutions de AT¢ et AT,

engendrent une surfusion minimale, A7, pour une valeur de A donnée.

D’apreés Zener [Zener, 1946] puis Hunt et Jackson [Hunt, 1966], la croissance
eutectique intervient précisément lorsque la surfusion est minimale. Ces conditions de
croissance eutectique peuvent se traduire par la relation suivante :

2
v-A =k (1.5)
ou k; est une constante.

L’équation (1.5) relie, dans les conditions de croissance eutectique couplée,
I’espacement lamellaire a la vitesse de solidification. Elle n’est cependant valable que si la
longueur de diffusion dans le liquide est plus grande que I’espacement lamellaire, ce qui n’est
vérifié que pour des vitesses de croissance faibles.
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Figure 1.3 Interfaces liquide/solide dans le Figure 1.4 Evolution des termes de surfusion,
cas d’un eutectique a structure lamellaire en chimique AT¢ et de courbure AT, en fonction de
équilibre mécanique [Llorca, 2006]. I’espacement lamellaire A : la somme de ces deux

contributions, AT, conduit a une
surfusion minimale AT7,,;, [Llorca, 2006].

1.2.2.3 Conditions nécessaires d la croissance eutectique couplée

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

surfusion minimale (voir figure 1.5).

Figure 1.5 Exemple de « branching » : deux lamelles de phase 8 s’éloignent, ce qui déstabilise
le front de croissance devant les lamelles de phase o dans un premier temps, puis devant les
lamelles de phase (3. Si le systeme le permet, la lamelle de phase 3, dont le front de
solidification est déstabilisé, se divise en deux pour que le systéme revienne a un état proche de
I’équilibre, avec un front de solidification plan.
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Cela permet de s’écarter des conditions de croissance eutectique couplée, tout en
conservant une microstructure eutectique. Cependant, pour certains systémes, le phénomene
de « branching » peut étre perturbé. Tout d’abord, si une des phases eutectiques présente une
croissance selon des directions cristallographiques trés privilégiées, les changements de
directions de croissance des lamelles seront difficiles. Ce phénomeéne, trés fréquent pour les
croissances d’oxydes, conduit a des instabilités du front de croissance, et donc a des
espacements lamellaires irréguliers. De plus, une autre difficulté peut entraver le phénomene
de « branching » : un éventuel écart a la composition eutectique, qui peut conduire a des
croissances cellulaire ou dendritique.

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

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

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

Ceci revient a considérer un rapport critique, gradient thermique sur vitesse de
solidification : la croissance reste couplée tant que les conditions expérimentales induisent un
rapport supérieur au rapport critique — voir équation (1.6).

Gr (ﬂ) (1.6)
critique

v 14

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

1.2.3 Techniques d'élaboration

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

Les techniques d’élaboration disponibles pour la croissance eutectique peuvent étre
classées en deux catégories :

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

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

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

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

Des gradients thermiques beaucoup plus importants, accompagnés de vitesses de
solidification plus rapides, sont atteints pour des méthodes de zone fondue. En effet, pour ces
techniques d’élaboration, qui ne font intervenir qu’un faible volume de liquide, des gradients
thermiques de 1’ordre de 10° a 10* K.cm™ sont obtenus selon la méthode de chauffage
(chauffage laser, par concentration de rayonnements ou par induction HF) [Pefia, 2002]. Il en
résulte des microstructures beaucoup plus fines — voir équation (1.5) — que celles obtenues
avec la méthode Bridgman, par exemple [Sayir, 2000 ; Argon, 2001 ; Farmer, 2002].

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

1.3 Structures des céramiques eutectiques élaborées par
solidification dirigée

Les solides eutectiques préparés par solidification dirigée ont la particularit¢ de
posséder une microstructure fine, avec des interfaces propres, c'est-a-dire sans couche
intermédiaire vitreuse (interphase), et des phases en relation d’épitaxie. Selon les conditions
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d’¢laboration mises en ceuvre, une grande variété de morphologies de microstructure, qui
contrdle les propriétés des matériaux sera également accessible.

L’objet de ce paragraphe est ainsi de rappeler brie¢vement les travaux qui ont porté sur la
caractérisation structurale des céramiques eutectiques ¢laborées par solidification dirigée a
partir des systemes Al,O3 - LnyOj3 (- ZrO,), avec principalement Ln = Y. Les résultats relatifs
a la caractérisation microstructurale ainsi que ceux concernant la cristallographie de ces
matériaux y seront donc présentés.

1.3.1 Microstructures des composites eutectiques élaborés par
solidification dirigée

1.3.1.1 Les différents types de microstructures eutectiques

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

suivante :
AS,
f
o=E——"— 1.7
g R (L.7)

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

Si o est supérieur a 2, ’interface liquide/solide est plane, et le cristal présentera un
mode de croissance facettée. Par contre, si a est inférieur a 2, ’interface liquide/solide est

beaucoup plus rugueuse, et la croissance sera non facettée.

Jackson et Hunt ont postulé que la morphologie de la microstructure eutectique
dépendait de I’entropie de fusion des phases eutectiques [Jackson, 1966]. Ils ont ainsi proposé
une classification qui permet de prédire la microstructure de solides eutectiques binaires selon
le type de croissance adopté par chaque phase eutectique :

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

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

Ce dernier type de croissance est commun pour les matériaux non métalliques, car ils
possédent généralement des entropies de fusion €levées. Toutefois, la classification de Hunt et
Jackson ne s’applique pas forcément a tous les systémes eutectiques céramiques [Stubican,
1981]. Viechnicki et Schmid ont par exemple réussi a obtenir, pour le systéme eutectique

ALOs; - Y3Al50,2, des microstructures colonnaires en utilisant un four Bridgman [Viechnicki,
1969].

1.3.1.2 Morphologies des microstructures des céramiques eutectiques
élaborées d partir des systemes Al,O; - Ln,O,

Méme si le paramétre o — voir équation (1.7) — n’est pas connu pour la majorité des
phases étudiées dans ce travail, les matériaux oxydes montrent, généralement, une forte

tendance a la croissance cristalline facettée, due a leur entropie de fusion tres élevée (voir
tableau 1.1).

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

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

Compos¢  Al,O3 710, MgO NiO CoO MgALOs  Y3Als01;

AStusion/R 5,75 3,55 3,01 2,94 3,15 9,82 36,08

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

L’exemple le plus frappant de microstructure irréguliere concerne le composite
eutectique ¢laboré par solidification dirigée associant une phase alumine Al,Os3 a un aluminate
d’yttrium Y3AlsO12 (YAG). Ce composite in situ, dont une micrographie est représentée
figure 1.6, présente une microstructure constituée d’un réseau tridimensionnel, isotrope et
interconnecté.

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

entre les phases eutectiques présentent de grands domaines facettés.

Direction de croissance

Figure 1.6 Microstructure typique d’un Figure 1.7 Microstructure typique d’un
composite in situ de composition eutectique composite in situ de composition eutectique
AL O; - Y3Al50,; élaboré par ALO; - Y3AL504; - ZrO, élaboré par
solidification dirigée (Four a image - vitesse de solidification dirigée (Four Bridgman - vitesse de
solidification : 5 mm.h™) [Piquet, 2006]°. solidification : 14 mm.h™) [Piquet, 20067°.
\

Figure 1.8 (a) Image 3D de la microstructure Figure 1.9 Micrographie MEB de la
du composite in situ Al,O3 - YAG obtenue par morphologie des domaines de phase YAG
tomographie X — (b) Séquence de coupes dans le composite in situ Al,O3 - YAG

perpendiculaires 4 la direction de croissance* [Nakagawa, 2005].

[Yasuda, 2005].

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

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

1.3.1.3 Influence des conditions d’élaboration sur la microstructure

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

Cet effet a ét¢é mis en évidence par Piquet [Piquet, 2005 ; Piquet, 2006], pour les
systetmes AlO; - Ln,Os3 élaborés a 1’aide d’un four a image. Un léger affinement de la
microstructure pour des vitesses de solidification inférieures 4 20 mm.h" a été observé. Puis,
au-dela de 30 mm.h"', le mode de croissance change, en passant & une croissance colonnaire.
Les microstructures obtenues avec ces vitesses d’élaboration restent assez grossi¢res (voir
figure 1.6). Le gradient thermique limite donc I'utilisation de ce moyen d’¢élaboration a des
vitesses de solidification assez faibles. Pour ¢élaborer des céramiques eutectiques présentant
une microstructure plus fine, I’utilisation de méthodes disposant de gradients thermiques plus
¢élevés se révele nécessaire. Plusieurs études ont ainsi porté sur 1’élaboration de composites
céramiques in situ dont la fusion a été réalisée par chauffage laser [Calderon-Moreno, 2004a ;
Calderon-Moreno, 2004b ; Calderon-Moreno, 2005]. Ce mode de chauffage permet d’obtenir,
comme indiqué au paragraphe 1.2.3, des gradients thermiques trés élevés dans la direction de
solidification, tout en conservant une croissance couplée des phases eutectiques. Dans de
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telles conditions, des microstructures beaucoup plus fines que celle présentée figure 1.6 sont
accessibles pour les mémes systemes de départ. Certains travaux ont ainsi montré la
possibilité de conserver une croissance couplée pour des vitesses de solidification de 1’ordre
de plusieurs centimétres par heure [Pena, 2006].

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

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

1.3.2 Cristallographie des composites in situ

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

1.3.2.1 Directions de croissance et relations d’orientation

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

- Le plan d’interface, défini par les plans (hikil;), et (hikil); qui lui sont
paralléles,
- La direction de croissance définie par les directions [hyklo], et [hokolo]g.

Ces informations peuvent étre obtenues par microscopie électronique par transmission
(MET), en effectuant des clichés de diffraction en sélection d’aire au niveau des interfaces.
Des observations effectuées sur des lames minces découpées perpendiculairement a la
direction de croissance permettent d’obtenir a la fois les directions de croissance de chacune
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des phases, et, par superposition des réseaux réciproques, les directions cristallographiques
communes aux deux structures cristallines.

Les relations d’orientation des eutectiques oxydes suivent les régles générales qui ont
¢t¢ établies pour différents systémes céramiques [Stubican, 1981 ; Revcolevschi, 1988 ;
Mazerolles, 2005 ; Llorca, 2006] : I’interface se caractérise par une minimisation de 1’énergie
interfaciale (paramétres cristallins et orientations des réseaux des phases eutectiques) et
I’équilibre des charges ioniques (pour atteindre la neutralit¢ de I’interface). D’aprés ces
¢tudes, les principes suivants ont été dégages :

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

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

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

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

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

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

probablement imposée par les relations d’orientation aux interfaces. Les résultats obtenus sur
I’eutectique ALO3 - YAG - ZrO, confirment cette hypothése, puisque la direction de
croissance de la phase grenat est différente de celle de I’eutectique ALOs - YAG, alors que les
directions de croissance et les relations d’orientation des phases alumine et zircone
correspondent, elles, a celles observées dans le systéme binaire Al,Oj3 - ZrO,.
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Directions de Relations

Systéme eutectique  Morphologie’ roissance d"orientation Référence
ALO:; - ZrO, fib. [01T0], #[001], (2TT0), //(100),  [Mazerolles, 1986]
MgAlL,O, - MgO fib. [111],., /[111],, - [Stubican, 1981]
MgO - Z1O, fib. [1To] #[1T0] — (111), //(111), [Echigoya, 1985]
CaZrO; - ZrO; lam. [110], #/[011].  (1T0) //(100).  [Mazerolles, 2005]
NiO - Z10, lam. [100], 7 =[1T0] ~ (002),//(111),  [Revcolevschi, 1993]
ALO; -YAG int. [1Too] #[T11] ~ (0001), /#/(1T2), [Frazer, 2001]
ALO; - GAAP int. [01T0] #[0T0] ~ [2TT0], #[112],  [Mazerolles, 2005]
_ [10T0] #7[001],  (0001), //(100), _
AlOs - YAG - 210, - [10T0] #[oo1],  (0001), //(100), [Piquet, 2006]

Tableau 1.2 Cristallographie de quelques céramiques eutectiques élaborées par
solidification dirigée.

Les ¢études en diffraction électronique permettent de déterminer les relations d’épitaxie
entre les phases a partir de I’analyse des réseaux réciproques. L’observation du réseau direct
au niveau des interfaces permet de visualiser la manieére dont s’accordent les phases
eutectiques, et de déceler, éventuellement, des phases secondaires cristallisées ou vitreuses
[Waku, 1998b ; Waku, 2001 ; Waku, 2002 ; Mazerolles, 2005 ; Waku, 2005 ; Piquet, 2006].
Le moyen principalement utilisé pour obtenir ces informations est la microscopie électronique
par transmission a haute résolution (METHR), qui permet I’observation directe des structures
atomiques. Des exemples d’images d’interfaces observées a haute résolution sont présentées
en figure 1.10.

Ces observations des interfaces en microscopie électronique par transmission a haute
résolution [Piquet, 2005 ; Piquet, 2006] ont permis de vérifier deux points importants :

- Les phases eutectiques sont en relation d’épitaxie, et I’accommodation des
réseaux cristallins est réalisée par des défauts d’interfaces (principalement des
dislocations dans les parties planes, ou des marches pour les interfaces courbées),
répartis de maniere périodique le long des interfaces,

— Aucune phase intermédiaire (interphase), susceptible de dégrader les propriétés
mécaniques a haute température, n’a été détectée aux interfaces entre phases.

°> Morphologies de la microstructure : fib. : fibres ; lam. : lamelles ; int. : interconnectée.
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Figure 1.10 Images MET haute résolution réalisées sur des composites in situ a base d’oxydes :
(a) interface Al,03/YAG (systéme binaire Al,O3 - YAG) [Piquet, 2006] — (b) interface
YAG/ZrO, (systéme ternaire Al,O3 - YAG - ZrO,) [Waku, 2002].

1.3.2.2 Homogénéité cristalline

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

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

Dans I’exemple présenté, pour la phase YAG, la seule couleur observée indique une
orientation cristalline unique proche de la direction [110], d’apres la couleur qui lui est
associée dans le triangle stéréographique (voir figure 1.11b). Dans le cas de la phase alumine
(figure 1.11a), les deux couleurs visibles indiquent deux directions de croissance [10T0] et

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

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

conservée sur de grandes surfaces.

[ | |
35.00 um = 70 steps  IPF [001] 35.00 um = 70 steps  IPF [001]
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Figure 1.11 Cartographies d’orientations, triangles stéréographiques associés et figures de
pbles de chaque phase, réalisées sur le composite in situ Al,O3 - YAG : (a) cas de la phase
AL O; — (b) cas de la phase YAG [Piquet, 2006].

D’autre part, les figures de pdles mettent en évidence l'alignement, a quelques degrés
pres, de la direction de croissance (centre du cercle stéréo) avec les axes [110] de la phase
YAG, et [T 100] de la phase Al,Os;. Par ailleurs, la superposition de pdles (OOOI) et

Al,Oy

(1 T2)YAG (cercles rouge sur la figure 1.11) indique une seconde relation d'orientation entre les

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

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

1.4 Stabilité microstructurale et chimique

Les matériaux a base d’oxydes présentent une stabilité¢ thermique trés intéressante,
surtout au contact d’atmospheéres oxydantes. Le développement des céramiques eutectiques a
base d’oxydes élaborées par solidification dirigée a été guidé, en partie, par le besoin en

29



Chapitre 1

matériaux résistants a des températures tres é€levées (supérieures a 1 500°C) pendant des
temps longs (plusieurs centaines d’heures) [Hirano, 2005]. En effet, la plupart des matériaux
céramiques couramment utilisés ne peuvent étre employés a des températures €levées, que ce
soit a cause de problemes d’oxydation ou d’une ruine de leurs propriétés mécaniques. Par
exemple, des monocristaux d’alumine ou de zircone quadratique voient leurs propriétés
mécaniques chuter rapidement avec la température, en raison, respectivement, de phénomenes
de rupture sous-critique (rupture a une contrainte inférieure a celle définie par le facteur
d’intensité de contrainte critique Ky, intrinséque au matériau) et de corrosion sous contrainte,
intervenant dés 600°C sous air [Newcomb, 1993 ; Ridruejo, 2005]. La stabilité thermique de
la microstructure des composites in situ préparés dans les systeémes Al,O; - Ln,O3 a donc fait
I’objet de plusieurs études, dont les principaux résultats sont synthétisés dans ce paragraphe.

1.4.1 Stabilité thermique de la microstructure

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

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

D’autres travaux ont montré 1’excellente stabilit¢é de la microstructure a des
températures proches de la température eutectique : aucun grossissement de la microstructure
n’a ét¢ détecté apres des recuits de plusieurs centaines d’heures, sous air, et a 1 700°C, pour
les composites in situ Al,O; - YAG et AlLOs; - GAAP [Waku, 1998c ; Waku, 1998b ;
Nakagawa, 2005]. Des travaux complémentaires ont montré que ce systéme eutectique ne
montre pas de variation de masse ou de volume aprés des recuits de 20 h a 1 800°C sous
argon, ou air sec (a titre de comparaison, la température du point eutectique entre les phases
AlO3 et YAG est de ’ordre de 1 820°C [Levin, 1975]). Ces résultats s’accordent avec 1’étude
de Mah et al. [Mah, 1997b], qui a montré la stabilit¢ des composés issus du diagramme
pseudo-binaire Al,O; - YAG en atmosphere oxydante, entre 1 500°C et 1 650°C.

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

Les composites in situ préparés a partir des systemes Al,Os3 - Ln,O3; montrent une bonne
résistance au grossissement microstructural global. Quelques études ont toutefois signalé des
traces de grossissement de la microstructure localisées a la surface de fibres du systéme
eutectique ALLO; - YAG [Farmer, 1995 ; Yang, 1996 ; Matson, 1999].
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1.4.2 Résistance a la corrosion

A haute température, la vapeur d’eau peut constituer une espece corrosive néfaste.
L’effet de I’humidité sur la stabilit¢ a haute température de plusieurs eutectiques
Al,O3 - LnyO3 a donc été étudié [Bahlawane, 2000 ; Otsuka, 2005b ; Otsuka, 2005a].
Quelques résultats de perte de masse, a 1 500°C, sous atmosphere d’argon humide (pression
partielle de vapeur d’eau : 0,15 MPa, pression totale : 0,6 MPa) sont représentés figure 1.12.
La perte de masse des composites in situ a base d’oxydes, méme si elle s’accélere avec le
temps, reste toutefois négligeable par rapport a celle des céramiques a base de silicium,
soumises a des conditions similaires (1 500 °C, pression partielle de vapeur d’eau : 33 kPa).
La perte de masse de ces céramiques eutectiques peut étre expliquée par la décomposition, a
haute température, de la phase alumine en hydroxyde d’aluminium AI(OH); gazeux [Tai,
1999 ; Opila, 2004].

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

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

1.5.1 Origine des contraintes internes

Les céramiques eutectiques a base d’oxydes ¢laborées par solidification dirigée sont,
par définition, préparées a partir de 1’état fondu. La réaction eutectique, qui s’effectue a tres
haute température, conduit a la nucléation de deux ou trois phases eutectiques, présentant des
coefficients de dilatation thermique parfois treés différents. La différence de dilatation
thermique des phases eutectiques induit des contraintes internes d’origine thermique lorsque
le matériau eutectique refroidit. Ces contraintes thermiques ne peuvent pas, au cours du
refroidissement, étre relaxées, car la déformation plastique des céramiques oxydes reste
limitée. Ainsi, dans les systémes eutectiques a base d’oxydes, les niveaux de contraintes
internes peuvent étre trés élevés. La nature fortement anisotrope, d’un point de vue
cristallographique, de la microstructure introduit une difficulté supplémentaire. En effet, les
coefficients de dilatation peuvent étre trés différents selon la direction cristallographique pour
une méme structure (par exemple, Al,Os3). La rigidité des interfaces qui présentent une
excellente cohésion (voir tableau 1.2), offre généralement peu de possibilités pour
accommoder ces différences.

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

monoclinique), qui est associée a une augmentation de volume de 4,7% [Harlan, 2002].

1.5.2 Techniques de détermination des contraintes résiduelles

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

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

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

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

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

1.6 Comportement mécanique

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

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

1.6.1 Modules d’élasticité

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

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

Systéme eutectique  Module théorique Mesure expérimentale Référence
ALO;s - (¢)ZrO, 370 GPa 343 £7 GPa [Pastor, 2001]
ALO; - YAG 340 GPa 340 £ 3 GPa [Llorca, 2006]

Tableau 1.3 Valeurs expérimentales, a température ambiante, des modules d’Young des
composites in situ Al,0O3 - (¢)ZrO, et ALO; - YAG, comparées a des estimations calculées a
partir d’un modéle auto-cohérent.

L’évolution du module d’Young avec la température, du systeme eutectique
ALO; - YAG a également été étudice, et les résultats sont présentés en figure 1.13. Pastor et
Llorca (travaux non publiés, cités dans [Llorca, 2006]) ont mesuré ces modules d’¢lasticité a
partir du déplacement de la traverse pendant le déchargement lors d’essais de flexion 3 points,
réalisés sur des barreaux parallélépipédiques. Les résultats ont montré que le module d’Young
de ce systéme reste constant jusqu’a des températures proches de 1300°C.

Ochiai et al. ont observé [Ochiai, 2001b], par la méthode de 1’écho d’ondes
supersoniques pulsées (supersonic wave pulse echo method), une décroissance linéaire du
module d’Young en fonction de la température, selon la loi :
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E,, =345-0,0361-T (1.8)

ou E,y est le module d’Young du composite in situ, exprimé en GPa, et T la température,
exprimée en K.

Tg|
02 —— Mesure mécanique
- - — Mesure acoustique

0
0 300 600 900 1200 1500 1800
Température (°C)

Figure 1.13 Evolution du module d’Young du composite in situ Al,05 - YAG en fonction de la
température [Ochiai, 2001b ; Llorca, 2006].

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

1.6.2 Résistance a la rupture

1.6.2.1 A température ambiante

Les données concernant la résistance a la rupture des céramiques de composition
eutectique élaborées par solidification dirigée sont plus nombreuses. Les valeurs de contrainte
a la rupture déterminées, au cours d’essais de flexion, sur quelques composites in situ,
préparés dans les systémes Al,O3 - Ln,O3 (- ZrO,), sont rassemblées dans le tableau 1.4.
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Systéme eutectique  Oruprure (MPa) Référence
ALO; - YAG 3102390 [Waku, 1996 ; Waku, 2001]
ALO; - ErAG 3502430 [Waku, 2001]
Al,O3 - GdAP ~ 690 [Waku, 1997]

ALO; - YAG - ZrO, ~ 640 [Waku, 2002]

Tableau 1.4 Valeurs des contraintes a la rupture, mesurées en flexion 3 points, de plusieurs
composites in situ préparés dans les systemes Al,O3 - Ln,O5 (- ZrO,) :
élaboration au four Bridgman, & 5 mm.h™",

Les valeurs du tableau 1.4 indiquent que :

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

- Le systéme eutectique Al,Os - GAP, associant une phase alumine a une phase
pérovskite, et dont la taille des domaines de phases est similaire au systéme
Al O3 - ErAG, posséde également une résistance a la rupture accrue.

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

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

De plus, plusieurs séries de mesures de la contrainte a la rupture du composite in situ
AlLOs - YAG élaboré a différentes vitesses de solidification — et donc, avec des tailles de
microstructures différentes, voir équation (1.5), montrent que celle-ci augmente lorsque la

36



Etat de 'art

Gflexion (MPG)

taille des domaines de phases diminue (c'est-a-dire lorsque la vitesse de solidification
augmente) [Matson, 1999 ; Waku, 2001 ; Pastor, 2005].

1.6.2.2 A haute température

L’évolution, en fonction de la température, de la contrainte a la rupture des céramiques
eutectiques ¢élaborées par solidification dirigée a également fait 1’objet de plusieurs études.
Celles-ci ont permis de mettre en évidence un atout majeur d’eutectiques préparés dans les
systémes Al,Os3 - LnyOs (- ZrO,), par rapport aux autres matériaux céramiques préparés
traditionnellement (notamment par frittage) : le maintien de la résistance a la rupture vis-a-vis
de la température, comme 1’indique la figure 1.14.
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' (a) [ ]
'_ ° ] i
400 ° 2000 i 1
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I © [ ]
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100 —o— Composite in situ ] 500 [ —e— Cylindres, testés en flexion ]
| —o— Composite fritté [ —0— Fibres, festées en traction
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Figure 1.14 Contrainte a la rupture a haute température des composites eutectiques (a) Al,Os -
YAG ¢élaboré¢ par solidification dirigée6 et frittage [Waku, 2000a], (b) AL,O; - YAG - ZrO,
massif’ [Pefia, 2006], ou sous forme de fibre® [Lee, 2001]. Les températures eutectiques sont
notées Tk.

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

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

Des résultats similaires ont été obtenus sur d’autres systémes eutectiques, notamment le
systeme eutectique ternaire Al,O3 - YAG - ZrO,, sous forme massive ou sous forme de fibre
(voir Figure 1.14b). Dans le cas de ce systeéme, bien que les valeurs absolues de résistance a la
rupture soient différentes (elles sont liées a la morphologie des éprouvettes, ainsi qu’au type
de mesure effectu¢), la contrainte a la rupture reste quasiment constante jusqu’a des
températures de 1’ordre de 1200°C. La dégradation de la résistance a la rupture du systéme
ALO; - YAG - ZrO; intervient plus tot que pour le composite in situ Al,O3 - YAG. Comme
dans le cas des systetmes Al,Os - ZrO,, cette dégradation est attribuée a la relaxation des
contraintes résiduelles a haute température, ainsi qu’a la déformation plastique des domaines
de zircone [Peiia, 2002].

1.6.3 Ténacité

Les céramiques sont des matériaux fragiles, souvent caractérisées par une ténacité tres
faible, qui limite leur champ d’application en tant que matériaux de structures. Le
renforcement des céramiques est un domaine de recherche trés développé, qui concerne
surtout I’amélioration de la résistance a la propagation de fissures au sein de ces matériaux.
Plusieurs stratégies ont été étudiées, comme le renforcement par des fibres ou des particules,
ou encore 1I’emploi de matériaux multicouches. Ces voies ont toutes en commun de multiplier
les obstacles a la fissuration. Les composites in situ présentent une microstructure laissant
penser qu’un renforcement, par rapport a des matériaux monocristallins, est envisageable. En
effet, la grande quantité d’interfaces et la présence de contraintes résiduelles au sein de la
microstructure de ces matériaux sont des facteurs permettant une augmentation de la ténacité.

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

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

1.7 Résistance au fluage

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

Les vitesses de déformation du composite in situ Al,Os - (¢)ZrO; sont comprises entre
celles mesurées pour des monocristaux de zircone [Sayir, 2000] et pour des monocristaux
d’alumine orientés selon leur axe ¢ [Corman, 1991]. Le comportement de ce systéme
eutectique est a priori controlé par celui de la phase alumine, alors que le role des domaines
de zircone dans la déformation plastique globale du composite in situ, semble minime [Yi,
2005 ; Y1, 2006].

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

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

Les vitesses de déformation, mesurées en compression, dans le cas du composite in situ
AlLOs - YAG sont inférieures de plusieurs ordres de grandeur a celles de matériaux de méme
composition, mais préparés par frittage et donc polycristallins [Waku, 1998a ; Waku, 2000a],
comme I’indique la figure 1.15b. Des observations en microscopie ¢lectronique par
transmission ont indiqué que la déformation des matériaux frittés intervient aux joints de
grains (par des phénoménes de glissement et de rotation), plutét que par mouvements de
dislocations, comme c’est le cas pour le composite in situ Al,O3 - YAG. De plus, les vitesses
de déformation affichées par le systéme Al,O3 - YAG se situent entre celles des monocristaux
de YAG et d’alumine orientée selon I’axe .
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Figure 1.15 (a) Vitesses de déformation des composites in situ Al,Os - YAG [Waku, 1998a] et
ALOs; - (¢)ZrO; [Sayir, 2000] élaborés par solidification dirigée — (b) Contraintes d’écoulement
viscoplastique, en fonction de la vitesse de déformation imposée, du systéme eutectique
ALO; - YAG élaboré par solidification dirigée ou frittage [Waku, 1998a].

Enfin, les travaux de Harada et al. [Harada, 2003 ; Harada, 2005] ont porté sur
I’influence de la vapeur d’eau (principale espéce corrosive a haute température) sur le
comportement en fluage des composites in situ Al,O3 - YAG et AL,O3; - GAP. Ces études ont
montré une augmentation de la vitesse de déformation de ces systémes eutectiques avec la
quantité de vapeur d’eau présente dans I’atmosphére de test. La présence de vapeur d’eau
induit, de plus, une diminution nette de 1’énergie d’activation (~ 600 kJ.mol™), alors que les

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

Ce bilan bibliographique des travaux qui ont été menés sur les céramiques eutectiques
¢laborées par solidification dirigée, a partir des systémes AlLOs - Ln,O;, met en
¢évidence un certain nombre de points.

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

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

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

—En premier lieu, élaborer plusieurs composites in situ dans les systémes
ALO; - LnyOs5 (- ZrOy), et sélectionner les plus prometteurs, a partir de critéres
microstructuraux (chapitre 3),

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

— Enfin, évaluer la résistance au fluage des composites in situ sélectionnés, par des
essais mécaniques a treés haute température, et identifier les mécanismes de déformation
intervenant dans la déformation plastique a haute température (chapitres 5 et 6).
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2.1 Objectifs du chapitre

Au cours de ce second chapitre, les techniques expérimentales qui ont été utilisées lors
de ce travail seront présentées. Le procédé d’élaboration des barreaux eutectiques, ainsi
que les techniques de caractérisation structurale qui ont été utilisées, seront tout d’abord
exposés. Les dispositifs expérimentaux relatifs a la caractérisation mécanique a
température ambiante seront ¢galement détaillés. Enfin, 1’appareil de fluage, et les
protocoles expérimentaux qui lui sont liés, seront décrits.

2.2 Procédé d'élaboration au four a image

Les céramiques eutectiques étudi¢es dans ce travail ont été élaborées par solidification
dirigée. Cependant, avant de procéder a la solidification dirigée, des étapes préliminaires ont
¢té nécessaires. Le procédé d’¢laboration complet peut étre schématisé de la maniére
suivante :

A z . A |A TA
Pesée des poudres Meélange au turbula || Pressage isostatique Consolidation

d’oxydes [l (3 heures, 4 fois)  [](1500 bar, 2 minutes)[] (14083(E{rrg]?12ures)

Solidification dirigée

(10 mm/h)

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

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

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

2.2.3 Mise en forme des préformes

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

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

2.2.4 Fusion au four a image

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

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

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

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

La vitesse de translation est réglable. Pour I’¢élaboration de barreaux eutectiques
préparés a partir des systemes Al,Os - Ln,Os, des vitesses de solidification inférieures a
30 mm.h"' sont préférables sur cet équipement [Piquet, 2006]. En effet, pour des vitesses de
solidification supérieures, le gradient thermique du four que nous avons utilisé (de 1’ordre de
10> K.cm™) ne permet plus d’obtenir des conditions de croissance eutectique couplée. Ainsi,
nous avons, pour toutes les compositions eutectiques étudiées, utilis€é une vitesse de
solidification de 10 mm.h', afin de garantir 1’obtention de barreaux présentant une
microstructure homogeéne, et de dimensions suffisantes pour les études souhaitées (5 a 6
heures de temps d’élaboration). Les barreaux eutectiques obtenus, dont quelques exemples
sont visibles en figure 2.3, atteignent des longueurs de 5 a 6 cm, pour un diamétre moyen
compris entre 6 et 9 mm.
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Figure 2.3 Exemples de barreaux élaborés au four a image : (a) composition eutectique
ALO; - Y3AlL50,,, (b) composition eutectique Al,O3 - Er;AlsOq,.

2.3 Caractérisation microstructurale et structurale

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

2.3.1 Etude microstructurale : microscopie électronique a balayage (MEB)

2.3.1.1 Préparation des échantillons

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

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

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

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

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

2.3.1.3 Analyses chimiques

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

2.3.2 Analyses radiocristallographiques par diffraction des rayons X

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

— Un générateur Philips PW A730, couplé a un goniomeétre 6/20 Philips PW 1050,

— Un diffractometre PanAnalytical X Pert Pro, équipé lui aussi d’un goniomeétre
0/26.

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

Tension Intensité Plage(z;r(lag)ulalre Pas angulaire Temps d’acquisition par pas

40 kV 30 mA 20 = 120° 0,02° 10s

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

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

2.4 Caractérisation mécanique

2.4.1 Essais de flexion biaxiale

2.4.1.1 Choix de la géométrie

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

2.4.1.2 Appareillage expérimental

Compte tenu de la géométrie d’éprouvette retenue, il a fallu concevoir, et développer,
un dispositif expérimental permettant de tester nos matériaux. Le choix final s’est donc porté
sur une géométrie a symétrie de révolution [Wachtman, 1972 ; Marshall, 1980], qui consiste a
poser une éprouvette en forme de disque sur un support annulaire, et appliquer un chargement
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annulaire, a 1’aide d’un poingon circulaire. Le principe du dispositif expérimental est décrit
sur la figure 2.4.

(a) l F l (b)

9 V4
J || o
10 o—

\\ /\ =
[>T — 11

ZN - ]\I |

~ Support

1 mm

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

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

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

' Schéma : Michel Bejet (ONERA/DMSC)
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épaisseur. L’éprouvette peut alors étre considérée comme une plaque mince rigide, pour
laquelle la théorie de I’¢lasticité s’applique. Les composantes de la contrainte recue par
chaque point de 1’éprouvette peuvent donc étre calculées analytiquement [Schmitt, 1983].
Ainsi, dans la partie centrale de 1’éprouvette, définie par le rayon du poingon (pour r < ry),
I’état de contrainte, homogene et maximum, est donné par la relation suivante :

3(1+v)F 1-v -1 7
o,=o(,=% pY Nk T 2.1)
4m-t n l+v r

ou v est le coefficient de Poisson, F' la force appliquée, ¢ I’épaisseur de la lame, 7y le rayon du
poingon, #; le rayon du support et 7, le rayon de I’éprouvette.

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

- 179=0,425 mm
- r;=2mm
- r=2,5mm

L’¢état de contrainte est uniforme sous le poingon. Cela constitue un autre atout pour
cette géométrie puisque la mesure de contrainte a la rupture des matériaux fragiles dépend de
la taille de la zone testée.

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

2.4.1.3 Préparation des éprouvettes

Les éprouvettes ont été découpées dans les barreaux issus du four a image avec une scie
a découpe lente (Buehler Isomet Low Speed, USA), perpendiculairement a 1’axe de
solidification. Les défauts de découpe ont ét¢ éliminés avec une rectifieuse @ meule diamantée
(Struers Discoplan-TS, Danemark). La rectification a également permis d’obtenir 1’épaisseur
de lame souhaitée, c'est-a-dire environ 750 um.

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

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

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

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

2.4.2.1 Essais de compression

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

Une calibration de 1’appareillage a été réalisée en testant des monocristaux de corindon
(alumine ) taillés parallelement et perpendiculairement au plan basal {OOO 1} de la structure

cristallographique.

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

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

2.4.2.2 Mesures de coefficients de dilatation thermique

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

Un étalonnage du dilatométre a été réalisé en mesurant les coefficients de dilatation
thermique de monocristaux d’alumine a taillés parallelement et perpendiculairement au plan

basal de la structure corindon.

Pour les mesures de coefficients de dilatation thermique, les barreaux, élaborés au four a
image, ont ét¢ directement découpés en trongons afin d’obtenir des rondins aux extrémités
paralléles. Le dressage des extrémités a été effectué de la méme maniére que précédemment
(voir paragraphe 2.4.1.3).

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

2.4.3.1 La fluorescence

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

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

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

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

2 LAboratoire de Dynamique, Interactions et Réactivité — UMR 7075, CNRS et Université Paris 6
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Par exemple, dans le réseau cristallin du corindon (alumine o), les anions O sont
organisés selon un empilement hexagonal compact, et les cations AI’* occupent deux tiers des
sites octaédriques (voir annexe 1). Si une petite quantité d’ions Cr’" est présente dans
I’alumine (appelée alors rubis), ces ions se substituent aux ions A", ce qui engendre une
faible distorsion du réseau cristallin. Dans le cas d’un cristal au repos, a température
ambiante, et de concentration en ions Cr’" faible, ceci conduit a la présence de deux raies de

fluorescence R, et R, dans le spectre optique du rubis, pour des longueurs d’onde respectives
de 14403 et 14433 cm™.

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

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

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

contraintes :
Av=m-O (2.2)

ou o est le tenseur de contraintes, et 7 le tenseur piézo-spectroscopique. Grabner a considéré
que ce deuxiéme tenseur possede la méme symétrie que le tenseur de contraintes. De cette
manicre, le tenseur piézo-spectroscopique, correspondant au spectre d’un ion dopant isolé, est
sens¢ suivre la symétrie ponctuelle de 1’ion en question au sein du réseau cristallin déformé.
Ceci implique que le tenseur piézo-spectroscopique est diagonal (7;; = 0 si 1 # j) s’il est défini

dans le repére d’axes cristallographiques (<1§10> ; <10 TO> ; <0001>) du réseau hexagonal.

A partir de ces hypothéses, He et Clarke [He, 1995] ont déterminé expérimentalement
les constantes piézo-spectroscopiques pour les raies de fluorescence R1 et R2 du rubis (dopé a
0,05 % massique de cr’ ), 4 20°C, dans le cadre d’une compression uniaxiale. Ces constantes
sont données, pour des contraintes inférieures a 900 MPa, par les relations suivantes :

Av, =2,56-0,, + 3,50 0,, +1,53- 0y, (2.3)
Av,=2,56-0,,+2,80-0, +2,16-0;, (2.4)
ou le déplacement Av; est exprimé en cm™ et les contraintes, oy, en GPa.

Ces coefficients piézo-spectroscopiques ont été décrits comme peu dépendants du taux
d’ions Cr’", et peuvent étre utilisés plus généralement pour mesurer les contraintes dans la
phase alumine de matériaux contenant de 1I’alumine [He, 1995].
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Ces expressions peuvent é&tre simplifiées si ’on considére un état de contrainte
hydrostatique :

Av,=7,59 0 (2.5)

hydrostatique

Av,=17,61-0 (2.6)

hydrostatique

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

2.4.3.2 Appareillage expérimental

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

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

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

Un laser argon-krypton (Innova 70, Coherent, USA) a été utilis¢é comme source de
rayonnement. L’illumination de 1’échantillon et la collecte de la lumiére se font a travers un
microscope (MSPlan, Olympus, Japon). Ses optiques permettent un grossissement maximal
de x100, mais lorsqu’elles sont conjuguées avec celle du spectrométre, un grossissement de
%1000 est accessible. La taille de sonde minimale est de I’ordre du micrometre, ce qui permet,
dans le cadre de notre étude, d’analyser sélectivement la majorité des domaines de phases.
L’intensité lumineuse est mesurée par un détecteur photodiode (Ophir, USA).

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

e . . e . , \ -1
I’acquisition n’est pas garantie. La raie d’émission du néon correspond a 14 220 cm™.

e, N , . . -1
Le spectrographe utilis¢ posséde une résolution spectrale d’environ 0,7 cm . La
précision des mesures de contraintes résiduelles, a partir des déplacements des raies de
. , 3+ , .
fluorescence R; et R, des impuretés de Cr”', est, par conséquent, relativement bonne.
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Figure 2.5 Schéma de principe du spectrographe Raman utilisé”’.

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

résiduelles est 514 nm.

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

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

figure 2.6.
— > Compression
Traction ——
Raie R1
(14 403 cm’)

Raie R2 Raie d'étalonnage :
(14 433 cm) émission du néon

(14 220 cm’)

Av,
[ ! I N I N I N I v I N 7 v I N I
4950 4975 5000 5025 5050 5075 5200 5225

Nombre d'onde Raman (cm’)

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

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

2.5.1 Technique expérimentale

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

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

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

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

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

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

2.5.1.1 Paramétres thermomécaniques mis en jeu

Au cours d’un essai de fluage, on mesure la variation de longueur Al de 1’éprouvette en

fonction du temps, et on calcule la déformation vraie €, a partir de la relation suivante :

1 dl [ Al
g, = f] — = ln(l—) = ln(l + l_) = ln(l + 80) (27)
0 0

ou g est la déformation nominale de 1’échantillon, /, sa longueur initiale, et / sa longueur a

P’instant t.

Une fois I’essai terminé, a partir de I’enregistrement de la compression de 1’échantillon,
il est aisé de déterminer la déformation vraie €, en fonction du temps, et d’en déduire la

vitesse de déformation ¢ .

Le comportement d’un matériau en fluage se divise classiquement en trois étapes
principales. La premiére, appelée fluage primaire ou transitoire, voit la vitesse de fluage
diminuer rapidement. Ensuite, le matériau entre dans le stade de fluage secondaire, également
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appelé fluage stationnaire, pour lequel la vitesse de déformation est constante. Enfin, au cours
de la troisitme ¢étape, la vitesse de déformation augmente a nouveau du fait de
I’endommagement final de 1’échantillon. Au cours du stade secondaire qui nous intéresse ici,
la vitesse de déformation peut s’exprimer par une loi de type Norton :

£ =A-o" 'exp(_%T) 2.8)

avec :
- ¢ lavitesse de déformation au stade secondaire,

— A une constante dépendant de la microstructure,

- 0O la contrainte appliquée,
— n I’exposant de sensibilité a la contrainte,

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

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

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

La connaissance de I’exposant de contrainte n et de 1’énergie d’activation Q permet de
déterminer le ou les mécanismes qui pilotent la déformation du matériau. Ces parametres sont
obtenus en dérivant, respectivement par rapport a la contrainte et a la température, la
relation (2.8) :

8ln(0) ., '
o= nle) (2.10)
T | '

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

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

Cet équipement est constitu¢ d’un four comportant quatre résistances chauffantes en
chromite de lanthane (figure 2.8a, n°l) disposées en carré autour de l’éprouvette. La
régulation est assurée par un régulateur Eurotherm. Un thermocouple type B
(Pt-6%Rh / Pt-30%Rh), situé dans I’enceinte du four (figure 2.8a, n°2), assure la prise de
température permettant la régulation thermique. L’isolation thermique des parties hautes et
basses de la machine s’effectue grace a deux circuits de refroidissement (figure 2.8a,
n°3 et4). Au niveau de la partie inférieure de la machine, se trouvent deux bras de leviers
(figure 2.7, n°3 et 4 ; figure 2.8a, n°5 et 6), avec une démultiplication de 3 pour I’'un et de 10
pour le second. Ces deux bras de leviers permettent d’appliquer la charge sur 1I’éprouvette
(aux points A et B visibles sur la figure 2.7), en passant par I’intermédiaire du piston inférieur
(figure 2.7, n°20 ; figure 2.8b, n°7). Ce dernier est d’ailleurs réglable en hauteur, au moyen
d’un systéme de manivelle, vis sans fin horizontales, pignons et vis verticales (figure 2.7,
n°25 a 27 ; figure 2.8a, n°8), afin de pouvoir ajuster I’écartement par rapport au piston
supérieur (figure 2.7, n°19 ; figure 2.8b, n°9) qui, lui, est fixe. Les deux pistons sont fabriqués
a partir d’alumine frittée, de grade SD23 (fournisseur : Friatec).

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

La mesure de déplacement se fait au moyen d’un capteur de déplacement inductif
LVDT (TESA — Hexagon, Suede) (figure 2.7, n°16 ; figure 2.8b, n°l5), situé en téte de
machine. Il est prolongé, dans la zone chaude, par une tige de rappel en alumine (figure 2.8b,
n°16), qui vient établir le contact avec la partie inférieure de la machine.

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

2.5.1.3 Préparation des éprouvettes

Les éprouvettes de fluage ont été découpées dans les barreaux ¢élaborés par
solidification dirigée, a I’aide d’une scie diamantée (Buehler Isomet Low Speed, USA). Les
éprouvettes sont de forme prismatique & base carrée de dimensions 2,5 x 2,5 x 5,5 mm’. Ces
dimensions sont a la fois suffisamment importantes pour garantir une bonne représentativité
du comportement des barreaux et assez faibles pour pouvoir appliquer des charges unitaires
¢levées sans risque pour 1’appareillage. De plus, ces dimensions conférent aux éprouvettes un
¢lancement (rapport hauteur sur largeur) inférieur a deux, ce qui diminue le risque de
flambage des éprouvettes pendant la déformation. Une rectifieuse a meule diamantée (Struers
Discoplan-TS, Danemark) a été utilisée pour rendre les faces paralleles deux a deux et
perpendiculaires entre elles.

2.5.2 Protocole expérimental

2.5.2.1 Principe

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

(@)
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-4 200

4 150

200 T T T T

(b)
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Figure 2.9 Evolution du déplacement en fonction du temps pour le composite in situ
ALO; - Y3AL50.; : (a) déformé par sauts de contrainte a 1525°C, (b) déformé par sauts de
température pour une contrainte de 70 MPa.

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

0, =iy, =A0 'exp(_%T) 2.11)

Lorsque la contrainte suivante, o;:1, est appliquée, I’éprouvette se déforme alors selon

une autre vitesse de déformation en accord avec la nouvelle contrainte :
O — é11,5+1 =A- C7:’+1n ’ exP(_Q/RT) (2.12)

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

"= ln(éll,m/‘éll,i) (2.13)
In(o,,,/0,)

De la méme maniére, au cours d’un essai par sauts de température, pour deux paliers de
température consécutifs, T; et Ti;;, nous obtenons :
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T —>é,, =A0" exp(_%Ti) (2.14)
et:
T, —é,=A0" 'exP(_%Tm) (2.15)

Ainsi, nous déduisons une valeur de 1’¢énergie d’activation pour une plage de
température comprise entre T; et T :

0O=-R ln(éil,m/in,i) (2.16)

T, T

i+1 i

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

sens des relations (2.13) et (2.16), soit :

ln(am) - ln(ai) =cte

vij)elm-1] 1 1 _ (2.17)
Tin T

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

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

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

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

2.5.2.2 Détermination de la contrainte appliquée ¢ I'éprouvette

Les essais de fluage ont été réalisés a charge constante. Le calcul de la contrainte
appliquée a été réalisé en supposant que I’augmentation de section due a la dilatation
thermique de 1’éprouvette est négligeable. De plus, au cours de la déformation plastique en
compression de I’éprouvette, la section de celle-ci augmente. La charge appliquée a donc pu
étre ajustée (tous les 2 % de déformation plastique) en supposant que la déformation plastique
s’effectue a volume constant.
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2.5.2.3 Détermination d’un exposant de sensibilité a la contrainte

Pour les essais par sauts de contrainte, a partir du déplacement Al(t) (voir figure 2.9),
nous calculons la déformation vraie de I’éprouvette — équation (2.7), puis la vitesse de
déformation. Afin d’éliminer le bruit du capteur de déplacement, le calcul de la vitesse de
déformation se fait sur des intervalles de 300 secondes. L’évolution obtenue de la vitesse de
déformation en fonction du taux de déformation de 1’éprouvette, exprimé en pourcents, est
donnée en figure 2.10.

1 0-4 T T T T T T T

10° -

10°

107k :

10° L

Vitesse de déformation (31)
///

s 140 MPa |
+ 100 MPa = 200 MPa

0 05 1 15 2 25 3 35 4
Taux de déformation (%)

Figure 2.10 Evolution de la vitesse de déformation en fonction du taux de déformation, pour le
composite ALL,O; - Y3Al;0,, déformé par sauts de contrainte a 1525°C.

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

Ainsi, calculer la vitesse de déformation au stade secondaire a la fin d’un palier ne
présente aucune difficulté ; par contre, pour le palier suivant, il faut extrapoler une vitesse de
déformation au stade secondaire pour le taux de déformation correspondant au début du

66



Techniques expérimentales

palier. Cette extrapolation est basée sur 1I’évolution de la vitesse de déformation au stade
secondaire. Si le matériau étudié¢ présente un stade stationnaire, la vitesse de déformation est
constante au cours du stade secondaire. L’extrapolation consiste alors a prolonger jusqu’au
taux de déformation correspondant au saut, le comportement tangent observé en fin de palier.
Dans ce cas, la vitesse de déformation extrapolée en début et celle mesurée en fin de palier
seront égales. On peut alors poser, pour une contrainte o; donnée :

£4(0,,8) =¢,(0.8) (2.18)

ou & est le taux de déformation correspondant au début du palier de contrainte o, et ¢; est le
taux de déformation correspondant au saut entre les contraintes o; et 0j+;. De manicre

identique, pour le palier suivant, effectué a une contrainte oj+; :
&y (Oi+1’81) =& (Oi+l’ &) (2.19)

ou & est le taux de déformation correspondant au saut entre les contraintes oj+; et Oi2. Ainsi,
I’exposant de sensibilité a la contrainte, caractéristique du domaine [o; 0;+/], calculé a partir

des valeurs de ¢,(0,,¢) etde ¢,(0,,,,¢ ), ne sera pas influencé par le taux de déformation.

i+1?

Or, dans le cas de nos matériaux, et comme le montre la figure 2.10, entre deux paliers
effectués a la méme contrainte, en chargement et en déchargement, ¢’est-a-dire pour des taux
de déformation différents, la vitesse de déformation diminue légeérement. Ainsi, cette
évolution laisse supposer que I’exposant de sensibilité a la contrainte, n, va dépendre non
seulement de la gamme de contraintes [0; 0;+/] sur laquelle il est calculé, mais également du
taux de déformation. Pour s’affranchir de 1’effet du taux de déformation, il sera nécessaire de
considérer des exposants de sensibilité a la contrainte apparents, n’, valables pour un taux de
déformation donné.

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

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

La prise en compte de 1’évolution de la vitesse de déformation au stade secondaire dans
le calcul des différents exposants de sensibilité a la contrainte apparents, n’, va donc se
traduire par la détermination, pour deux paliers de contrainte successifs, de la vitesse de
déformation au stade secondaire, pour le taux de déformation correspondant au saut de
contrainte. Soit, pour un saut de contrainte entre o; et 0;+; réalisé pour un taux de déformation

€.

&y (Gi’ & )

‘ (2.21)
& (Oi+1’ & )
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L’utilisation de ces deux valeurs de vitesses de déformation dans 1’équation (2.13)
donne un exposant de sensibilité a la contrainte apparent, n’, caractéristique de I’intervalle de
contrainte [0;, O;+;] et du taux de déformation correspondant au saut de contrainte. En
appliquant cette démarche a chaque saut de contrainte, un ensemble de valeurs d’exposants de
sensibilité a la contrainte apparents est obtenu, grace auquel nous observons 1’effet de la
contrainte appliquée sur les mécanismes de déformation. De plus, comme les valeurs de n’
mesurées sont également sensibles au taux de déformation, il est possible, en effectuant
plusieurs fois un saut entre deux mémes contraintes au cours d’un méme essai, de détecter une
éventuelle influence du taux de déformation sur la valeur de n’, et donc sur les mécanismes
controlant la déformation plastique. Si, pour un intervalle de contrainte donné, les valeurs de
n’ sont identiques pour plusieurs sauts, nous pourrons considérer les exposants de sensibilité a
la contrainte comme indépendants du taux de déformation. Ils ne sont plus de ce fait
apparents, et caractériseront 1’intervalle de contrainte sur lequel le saut a été effectué.

Pour illustrer cette démarche, considérons, par exemple, le cas de 1’éprouvette dont
I’évolution de la vitesse de déformation est représentée en figure 2.10. Pour chaque palier de
contrainte, nous avons tracé, sur la figure 2.11, une tendance de 1’évolution de la vitesse de
déformation au stade secondaire. Ainsi, pour calculer I’exposant de sensibilité a la contrainte
correspondant au saut entre les contraintes o et 0, effectué a un taux de déformation €, nous
avons déterminé deux vitesses de déformation ¢, (0,.¢) et &,(0,.¢) : points d’intersection
des courbes &,(0,) = f;(¢) et &,(0,) = f,(¢) avec la droite d’équation & = ¢;. Enfin, le calcul
de I’exposant de sensibilité¢ a la contrainte apparent correspondant au saut entre o; et 03, est

effectué en injectant les valeurs de 07, 0z, £,(0,,¢) et é,(0,,¢) dans I’équation (2.13).
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Figure 2.11 Détermination des vitesses de déformation avant et aprés un saut.
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2.5.2.4 Détermination d’une énergie d’activation thermique Q

Le calcul, pour remonter a 1’énergie d’activation thermique a partir des différentes
vitesses de déformation, est sensiblement identique a celui utilisé pour les exposants de
sensibilité a la contrainte — voir équations (2.13) et (2.16). En effet, I’aspect général des
courbes représentant I’évolution de la vitesse de déformation en fonction du taux de
déformation est globalement le méme pour les deux types d’expériences, comme I’indique la
figure 2.12. Toutefois, les temps d’essais étant beaucoup plus longs, le calcul des vitesses de
déformation a été effectué sur un intervalle de temps de 1 000 secondes.
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Figure 2.12 Evolution de la vitesse de déformation en fonction du taux de déformation, pour le
composite ALLO; - Y3;Al;0,, déformé par sauts de température pour une contrainte de 70 MPa.

2.6 Observations en microscopie électronique par transmission

Les observations MET effectuées sur les différents composites eutectiques in situ
¢tudiés ont été réalisées sur des lames minces issues, d’une part, des barreaux juste apres leur
¢laboration, et, d’autre part, des éprouvettes découpées a partir des mémes barreaux et
déformées a haute température.

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

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

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

— La déformation a 1’échelle locale des phases constituantes : la caractérisation des
dislocations mises en évidence permet ainsi d’aborder, de fagcon complémentaire
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aux résultats des courbes de déformation (voir paragraphe 2.5.2), la
compréhension des mécanismes de déformation mis en jeu.

2.6.1 Préparation des lames minces

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

2.6.1.1 Découpe des éprouvettes de fluage

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

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

2.6.1.2 Polissage mécanique

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

(v

Figure 2.13 Schéma de fonctionnement du dimpler.
2.6.1.3 Amincissement ionique

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

Tension Intensité Inclinaison des faisceaux

5kV I mA +8°a+12°

Tableau 2.2 Conditions d’amincissement ionique des lames minces.

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

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

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

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

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

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

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

2.6.2 Microscope électronique par transmission

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

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

différents, ce qui permet d’identifier b, notamment a I’aide du critére d’extinction (g b=0).
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3.1 Obijectifs du chapitre

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

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

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

3.2 Choix des compositions eutectiques

3.2.1 Détermination des systémes eutectiques

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

Ainsi, pour atteindre les objectifs fixés a la fin du chapitre 1 (voir paragraphe 1.8),
plusieurs composites eutectiques ont été ¢laborés a partir des systémes ALO; - LnyOs et
ALO; - LnyOs - ZrO;. Selon 1’élément Ln utilisé, la phase associée a I’alumine sera
différente :

— Pour Ln =Y, Dy, Yb ou Er, les diagrammes d’équilibre pseudo-binaires prévoient
une composition eutectique entre I’alumine o et une phase Ln3AlsOy,, présentant

une structure cubique de type grenat,

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

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

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

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

— D’autre part, comme I’indiquent les diagrammes d’équilibre présentés dans les
paragraphes ci-dessous, les compositions eutectiques LnzAlsO;, - LnAlO3 ont des
températures de fusion plus élevées que les compositions eutectiques
Al,O3 - Ln3AlsO,12/LnAlOs. Ceci permettrait, si I’élaboration de ces systémes est
concluante, une éventuelle utilisation de ces matériaux a des températures plus
¢levées.

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

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

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

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

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

3.2.2 Systémes thermodynamiques binaires

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

La composition eutectique qui associe alumine o et phase grenat (ou pérovskite) se
trouve dans la partie riche en alumine du diagramme d’équilibre (encerclée en orange, sur les
figures 3.1 a 3.3). Dans le cas des éléments yttrium, erbium et dysprosium, les diagrammes de
phase prévoient également un point eutectique (encerclé en bleu sur les figures 3.1 a 3.3) entre
la phase grenat Ln3AlsO;; et la phase pérovskite LnAlOs. Ces trois compositions eutectiques
ont été sélectionnées pour ¢étudier la microstructure de composites in situ associant ces deux
structures.

Le diagramme de phase Al,O3; - Gd,O3; ne prévoit pas 1’existence de la phase grenat,
probablement en raison du rayon ionique du gadolinium qui est trop important. Le seul point
eutectique qui existe dans la partie riche en alumine (encerclé en vert sur la figure 3.4) associe
donc une phase alumine o a une phase pérovskite GdAlO;.

Le détail des compositions chimiques correspondant aux points eutectiques binaires est
proposé dans le tableau 3.2, au paragraphe 3.2.2.
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Figure 3.1 Diagramme d’équilibre binaire

A1203 - Y203 [LeVil’l, 1975]
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Figure 3.3 Diagramme d’équilibre binaire

A1203 - DyZO3 [MiZUHO, 1978]
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AL O3 - Gd,03 [Mizuno, 1977].
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3.2.1 Systémes thermodynamiques ternaires

3.2.1.1 Cas de I'yttrium et du gadolinium

Les premiers travaux concernant I’extension a des systémes ternaires (par ajout d’une
troisiéme phase de zircone) des composites eutectiques in situ €laborés par solidification
dirigée a partir des systemes Al,O; - Ln,Os, ont porté sur les éléments yttrium et gadolinium
[Lakiza, 1997 ; Lakiza, 2006b]. Lakiza et al. ont, au cours de ces travaux, déterminé
expérimentalement et numériquement, les diagrammes d’équilibre pseudo-ternaires pour les
systémes AlLOs - Y03 - ZrO; et Al,O3 - GdyOs - ZrO,. Les surfaces de liquidus pour ces
deux systémes sont représentées en figure 3.5 et figure 3.6.

AIO 5

0 N A N N N N 0 N N N N A N
0 0.2 0.4 0.6 08 1.0 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
YO, 5 MOLE FRACTION ZrO, Zr0, ZrO, X(GdO,,) GdO,,
Figure 3.5 Surface de liquidus du diagramme Figure 3.6 Surface de liquidus du diagramme
d’équilibre ternaire ALL,O; - Y,03 - ZrO,; calculé d’équilibre ternaire ALL,O; - Gd,03 - ZrO, calculé
[Lakiza, 2006a]. [Lakiza, 2006b].

Pour le systeme Al,Os - Y203 - ZrO,, les compositions eutectiques calculées (points Eq4
et E3, encerclés en orange et en bleu sur la figure 3.5) sont rassemblées dans le tableau 3.1.
Récemment, Lakiza et al. [Lakiza, 2006a] ont publi¢ de nouveaux calculs effectués sur le
systtme ternaire AlLO; - Y,0; - ZrO,, qui définissent des points eutectiques a des
compositions légerement différentes de celles réunies dans le tableau 3.1.

Néanmoins, les matériaux correspondant aux compositions indiquées dans le tableau 3.1
ont été ¢laborées, par solidification dirigée, par Piquet [Piquet, 2006], et conduisent a
I’obtention d’une microstructure eutectique homogene (c'est-a-dire sans cristaux d’une phase
majoritaire). Ces compositions eutectiques, pour le systeme Al,O3 - Y03 - ZrO,, ont donc été
retenues pour notre étude, avec des conditions d’¢élaboration identiques a celles employées par
Piquet.
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o
Systéme Composition (%emol) ‘
Phases eutectiques obtenues

thermodynamique ALO; Ln,O;  ZrO,

65 16 19 AlLO; YAG  (c)ZrO;
A1203 - Y203 - ZI‘OQ
47 41 12 YAG YAP  (¢)ZrO,

Al,O3 - Gdy03 - ZrO, 65,4 22,9 11,7 Al,O3 GdAP  (¢)ZrO,

Tableau 3.1 Compositions eutectiques, déterminées par calculs thermodynamiques, pour les
systemes ALLO; - Y,0; - ZrO; et Al,O5 - Gd,03 - ZrO, [Lakiza, 1997 ; Lakiza, 2006b].

Par contre, pour le systtme AlLO; - Gd,0s - ZrO,, Piquet [Piquet, 2005] a déterminé
expérimentalement, a partir d’observations microstructurales, une composition eutectique
associant les phases Al,O3;, GAAIO; et (¢)ZrO, pour les proportions suivantes :

- X(A1203) =58 % mol
~ x(Gd»03) = 19 % mol
—  x(Zr0,) = 23 % mol

Ces proportions sont différentes de celles calculées par Lakiza et al. pour le méme point
eutectique (point E3, encerclé en vert sur la figure 3.6). Dans le cas de ce systéme, c’est la
composition, déterminée expérimentalement par Piquet, qui a été retenue, les conditions
d’¢laboration étant identiques.

3.2.1.2 Cas du dysprosium et de 'erbium

Dans le cas des deux derniers ¢éléments choisis pour I’étude, les diagrammes d’équilibre
pseudo-ternaires Al,O3 - Ln,Os - ZrO, (Ln = Er et Dy) n’étaient pas connus au début de cette
étude.

Une détermination empirique des compositions eutectiques potentiellement
intéressantes (c'est-a-dire associant, d’une part, les phases Al,O3;, DyAG/ErAG et ZrO, et,
d’autre part, DyAG/ErAG, DyAP/ErAP et ZrO,) a été effectuée. En pratique, cette réflexion a
¢té¢ basée sur la similitude des propriétés physico-chimiques des atomes d’yttrium et de
dysprosium : puisque les diagrammes d’équilibre pseudo-binaires Al,Os - Y03,
ALOs; - EryOs et AlLOs - Dy,03 sont semblables (voir figures 3.1 a 3.3), nous avons supposé
une similarité des diagrammes d’équilibre pseudo-ternaires.

En s’appuyant sur ces hypotheses, pour les deux points eutectiques visés, dans le cas du
systéme Al,O3 - Dy,0; - ZrO,, trois compositions, proches des compositions eutectiques du
systtme AlLO; - Y203 - ZrO,, ont été postulées afin d’essayer d’encadrer la composition
eutectique réelle. L’homogénéité de la microstructure (c'est-a-dire I’absence de cristaux de
phase majoritaire) a été utilisée comme critére de détermination expérimentale de la
composition eutectique. Ces compositions sont rassemblées dans le tableau 3.3.
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Pour I’erbium, la situation est sensiblement identique a celle du dysprosium. Pour le
point eutectique associant les phases ErAG, ErAP et ZrO,, plusieurs compositions (voir
tableau 3.3) ont été préparées, afin d’observer leurs microstructures, et de sélectionner, selon
leur homogénéité, la composition la plus proche de la composition eutectique réelle. En
revanche, pour I’eutectique AlL,Os - ErAG - ZrO,, Piquet a pu obtenir une microstructure
homogeéne pour une composition donnée [Piquet, 2006]. Celle-ci a été retenue pour cette
étude, et est indiquée dans le tableau 3.3. Signalons que, par ailleurs, cette composition a été

corrélée a un renforcement maximal par rapport au systéme binaire Al,O3 - ErAG [Waku,
2000b].

3.2.2 Compositions eutectiques élaborées

Les compositions eutectiques, sélectionnées a partir des diagrammes d’équilibre
pseudo-binaires Al,O; - LnyO; et pseudo-ternaires AlO; - LnyOs - ZrO,, élaborées par
solidification dirigée, sont rassemblées, respectivement, dans les tableaux 3.2 et 3.3.

Composition (% mol.)

eut.

Systeme Phases eutectiques oC Référence
A1203 Ll’l203 (
81 19 AlLOs; - YAG 1825
A1203 - Y203 [LeVil’l, 1975]
50,7 40,3 YAG - YAP 1870
82 18 AlLOs - ErAG 1810
A1203 - EI‘203 [Mizuno, 1979]
57,5 42,5 ErAG - ErAP 1930
82 18 ALO; - DyAG 1760
A1203 - DyZO3 [Mizuno, 1978]
58,2 41,8 DyAG - DyAP 1890
A1203 - Gd203 77 23 A1203 - GdAP 1720 [MiZUIlO, 1977]

Tableau 3.2 Compositions chimiques des composites in situ binaires élaborés.
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Composition (% mol.) Teut

Phases eutectiques 0) Référence

o

Systeme n
A1203 Ll’l203 ZI‘OZ

65 16 19  ALO;-YAG-ZrO, 1715 [Piquet, 2006]
A1203 - Y203 - ZI'OZ

47 41 12 YAG-YAP-ZrO, 1815 [Lakiza, 1997]

65,9 155 18,6 ALO;-ErAG - ZrO, ? [Piquet, 2006]

1 47 41 12 ?

AlLO;s - EnnOs-Zr0, 2 48 34 18 ?
ErAG - ErAP - ZrO, —

3 50 44 6 ?

4 53 38 9 ?

1 56,6 12,9 30,5 ?

2 625 175 20  AlLO;-DyAG-ZrO, ? -

3 69 13 18 ?
A1203 - DyZO3 - ZI'02
1 42,6 37,1 20,3 ?
2 45 40 15 DyAG-DyAP-ZrO, ? -
3 53 35 12 ?
Al,O3 - Gd,05 - ZrO, 58 19 23 ALO; - GAAP - ZrO, 1700 [Piquet, 2006]

Tableau 3.3 Compositions chimiques des composites in situ ternaires élaborés.

Les conditions d’élaboration des différents composites in situ ont été détaillées au
paragraphe 2.2. Les ¢laborations ont été réalisées avec des vitesses de solidification de 10, 20
et 30 mm.h™'. L’utilisation de plusieurs vitesses de solidification est nécessaire dans le cas des
systémes ternaires dont les compositions eutectiques ne sont pas connues avec précision (voir
tableau 3.3). Toutefois, par souci de clarté, les résultats présentés dans la suite du chapitre
correspondent a des élaborations effectuées a une vitesse de solidification de 10 mm.h™", sauf
dans le cas du composite in situ Al,Oz - ErAG - ZrO,. Pour ce dernier, la vitesse de
solidification utilisée est de 20 mm.h™'. Cette vitesse a été choisie du fait des difficultés
expérimentales rencontrées a une vitesse de refroidissement de 10 mm.h™,
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3.3 Caractérisation structurale, microstructurale et chimique des
composites eutectiques in situ

Les systémes eutectiques ont été caractérisés au niveau de la structure cristallographique
des phases eutectiques (analyses par diffraction des rayons X), de leur morphologie
microstructurale (observations MEB), et de la chimie des phases constituantes
(analyses EDS).

Les résultats concernant les points eutectiques, binaires et ternaires, faisant intervenir
I’alumine en tant que phase eutectique, seront tout d’abord exposés (composites eutectiques
in situ Al,O3 - GdAP (- ZrO,), et Al,O3 - LnAG (- ZrO;) pour Ln =Y, Er et Dy).

Les résultats relatifs aux compositions eutectiques pour lesquelles 1’alumine n’apparait
pas dans la microstructure finale (c'est-a-dire les composites eutectiques
LnAG - LnAP (- ZrO,) pour Ln =Y, Er et Dy), seront traités dans un deuxiéme temps.

3.3.1 Systémes binaires avec alumine en tant que phase eutectique

3.3.1.1 Composites in situ Al,O; - LnAG (Ln =Y, Er, Dy)

a - Analyse structurale

Les diagrammes de diffraction X sur poudre, réalisés sur les systémes eutectiques
AL Os - LnAG, sont représentés en figure 3.7. Ils mettent en évidence, conformément aux
diagrammes d’équilibres Al,O3 - Ln,O3, que les phases présentes apres la solidification sont
uniquement I’alumine a, dont les raies sont surlignées en bleu, et la phase grenat Ln;AlsOj2,
dont les raies sont surlignées en rouge. Une raie, identifiée comme la raie la plus intense du
quartz (Si0,), apparait également sur ce diffractogramme, pour un angle d’environ 31° (en
échelle 20). Elle provient d’une pollution induite par le broyage du barreau solidifié, qui a été
réalisé dans un mortier en agate (voir paragraphe 2.3.2).

Les paramétres de maille des phases eutectiques, pour les trois éléments yttrium, erbium
et dysprosium, sont rassemblés dans le tableau 3.4.

Pour les trois systémes eutectiques Al,O3; - LnAG étudiés, les parameétres de maille des
phases restent assez proches, notamment pour la phase alumine. Pour la phase grenat, il existe
une légere différence qui provient des différences de rayon ionique des éléments Ln
employés : en effet, I’yttrium et I’erbium possédent un rayon ionique (1,78 A) légérement
inférieur a celui du dysprosium (1,80 A).
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Figure 3.7 Diffractogrammes X réalisés sur les composites in situ Al,O3 - YAG, ALLO; - ErAG
et ALO; - DyAG'.

! Pour ce diffractogramme, comme pour les suivants, les raies de la phase alumine o apparaissent en
bleu, et celles de la phase grenat en rouge.
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Phase A1203 L1’13A15012

a (nm) ¢ (nm) a (nm)
Parameétre
, . 2 , , . . ;. 3 .
théorique”™ mesuré | théorique mesuré | théorique® mesuré

o Y 0,47587 1,29942 | 1,20062  1,20086
—
é Er | 0,47585 047613 | 1,2991 1,30012 | 1,19930  1,19923
-0
H Dy 0,47595 1,30001 | 1,20380 1,202401

Tableau 3.4 Paramétres de maille des phases eutectiques, pour les composites in situ
ALO; - YAG, ALLOs - ErAG et ALLOs - DyAG".

b - Morphologie de la microstructure

Pour les trois compositions, les barreaux eutectiques présentent une microstructure
constituée d’un réseau interconnecté¢ des deux phases eutectiques. Cette microstructure,
comme l’indique la figure 3.8a, est homogeéne sur une grande partie de la section des
barreaux. La conception du four a concentration de rayonnement (voir figure 2.2) implique un
gradient thermique radial qui déstabilise la croissance eutectique a I’extérieur du barreau. Ce
gradient thermique induit des figures en anneaux concentriques, que 1’on peut distinguer sur
la figure 3.8a, sur la section des barreaux. La périphérie des barreaux présente notamment une
microstructure totalement différente de celle qui est visible en leur centre : la microstructure
est beaucoup plus grossieére et perd son caractére interconnecté. Ce phénomeéne est
régulierement observé lors de 1’¢laboration de systémes eutectiques au moyen de fours a
concentration de rayonnement. La partie centrale des barreaux, dans laquelle la microstructure
est homogéne, présente un diameétre compris entre 3 et 4 mm. Sa taille est cependant
suffisante pour la préparation des éprouvettes destinées aux essais de fluage.

Au sein de la zone centrale, la microstructure est bien constituée d’un entrelacement
interpénétré des deux phases eutectiques (voir figure 3.8b). Sur cette micrographie, la phase
alumine apparait avec un contraste sombre. Les domaines de phases sont légérement facettés,
et leur taille oscille, dans le sens court, d’une quinzaine de micrométres, a quelques dizaines
de micrometres, dans le sens long. La figure 3.8b montre également que les interfaces entre
les phases eutectiques sont plutdt planes, et les angles plutdt aigus.

2 Références pour les valeurs théoriques des parameétres de maille : Al,O; : fiche JCPDS 00-010-0173
3 YAG : fiche JCPDS 01-071-0255 ;

ErAG : fiche JCPDS 01-070-4979 ;

DyAG : fiche JCPDS 00-022-1093

. . ya . Ve ° hY e
* Pour tous les calculs de parameétres de maille, I'erreur de mesure estimée est inférieure & 0,001 A.
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()

T

Figure 3.8 Systetme AlL,O3 - YAG :
micrographies MEB (contraste BSE) (a) vue

d’ensemble en coupe transverse — (b)
morphologie de la microstructure en coupe
transverse — (c) morphologie de la
microstructure en coupe longitudinale.

Figure 3.9 Systeme Al,O; - DYAG :
micrographies MEB (contraste BSE) (a) vue
d’ensemble en coupe transverse — (b)
morphologie de la microstructure en
coupe transverse — (¢) vue d’ensemble en
coupe longitudinale.

Une micrographie réalisée sur une coupe longitudinale (parall¢le a la direction de
croissance) est représentée sur la figure 3.8c (la direction de croissance est verticale). La
microstructure présente une morphologie assez proche de celle présentée figure 3.8b. 11 est
remarquable de constater que, malgré la direction de solidification imposée par la translation
verticale du barreau eutectique, la microstructure ne montre pas d’orientation privilégiée selon
cette direction. La microstructure eutectique peut ainsi étre considérée comme isotrope.

ALOs; - DYAG présente les
microstructurales que le systéme ALO; - YAG, c'est-a-dire :

Le composite in situ mémes caractéristiques
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— Une morphologie globale présentant des anneaux concentriques (voir figure 3.9a), et
une zone centrale, occupant 60 a 70 % de la section, qui présente une microstructure
homogeéne. Sur la partie périphérique, la microstructure est plus grossiére,

— Dans la zone centrale, la microstructure est constituée d’un entrelacement
tridimensionnel et isotrope des deux phases eutectiques (voir figure 3.9b), dont les
caractéristiques (dimensions des domaines de phases, morphologie des interfaces)
sont trés proches de celles du composite in situ Al,O3 - YAG,

— Selon la direction de croissance (voir figure 3.9c¢), la microstructure est homogene.

Pour le systeme Al,Os3 - ErAG, la formation d’anneaux est également constatée (figure
3.10a). Dans la zone centrale des barreaux, la microstructure présente un caractere
interconnecté, mais la morphologie des domaines de phase est différente de celle rencontrée
pour les systémes eutectiques ALLOs - YAG et Al,O3 - DYAG (voir figures 3.8b et 3.9b). En
effet, comme ’indique la figure 3.10b, les dimensions des domaines de phase sont réduites
par rapport aux deux autres systemes Al,Oz - LnAG : elles sont, majoritairement, inférieures a
10 um. De plus, les interfaces sont beaucoup plus courbées pour le composite in situ
AL Os - ErAG que pour les deux systémes précédents.

b)
z
\3
T

W& 5
. o 5> 20 8
P AL EINAGN T 20 0m

Figure 3.10 Micrographies MEB (contraste BSE) obtenues sur le composite in situ
ALOs; - ErAG : (a) vue d’ensemble en coupe transverse — (b) morphologie de la microstructure
en coupe transverse — (¢) morphologie de la microstructure en coupe longitudinale.

Les observations effectuées en coupe longitudinale sur le  systeme
Al,Os - ErAG indiquent (figure 3.10c), que, d’une part, la microstructure n’est pas étirée dans
la direction de solidification et que, d’autre part, la morphologie microstructurale est proche
de celle observée sur les coupes transverses.
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c - Analyses chimiques

Les cartographies EDX des ¢léments aluminium et yttrium, réalisées sur le composite
in situ Al,O3 - YAG, sont représentées figure 3.11, et permettent d’apprécier la répartition de
ces deux éléments au sein de la microstructure. L’yttrium n’est présent que dans les domaines
de phase apparaissant avec un contraste clair, qui correspond donc a la phase YAG. Les
domaines de phase au contraste sombre, dans lequel on ne trouve que de l’aluminium,
correspondent ainsi a la phase alumine.

Le méme type de cartographies élémentaires, pour I’aluminium et I’erbium, a été réalisé¢
sur le systeme eutectique AlLOs - ErAG. Ces cartographies, représentées figure 3.12, montrent
¢galement la présence de I’erbium uniquement au sein des domaines de phase au contraste
clair, identifiés comme la phase grenat Er;AlsO;,.

Figure 3.11 Cartographies élémentaires EDX effectuées, pour I’aluminium et I’yttrium, sur le
composite in situ Al,O3 - YAG.

Figure 3.12 Cartographies élémentaires EDX effectuées, pour I’aluminium et I’erbium, sur le

composite in situ Al,O3 - ErAG.
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3.3.1.2 Composite eutectique Al,O, - GAAP

a - Analyse structurale

L’analyse par DRX réalisée sur le systéme eutectique Al,O3 - GAAP est représentée en
figure 3.13. Elle indique que les phases eutectiques attendues, c'est-a-dire ’alumine o et la
phase pérovskite GAAP, sont bien les seules présentes apres la solidification dirigée.

A
2500 —|
v 2000
o 7
8 I
(&) .
(D] —_
S 1500
o =
g i
O 1000
Z —
500 —

0 7\\\\‘\\\\‘\\\\‘\\\\‘\\\\‘\\\,\‘\\\“\\\\‘\\\\‘\\\\“\\\\‘\\\‘\\\\.‘\\\\.‘\\II\\‘\\I\\"\\I\.\"\\\I\‘\.\?\\‘\\\I)

20 30 40 50 60 70 80 % 100 110 1

Echelle 2-théta

Figure 3.13 Diffractogramme X réalisé sur le composite in situ ALO; - GAAP’.

A partir du diffractogramme, la phase pérovskite GAAP est compleétement indexée sous
sa forme orthorhombique qui est sa forme stable a température ambiante. Les atomes de
gadolinium possedent, en effet, un rayon ionique trop important pour que la symétrie cubique
soit conservée a température ambiante (voir annexe 1). Cette forme orthorhombique
correspond a la variété cubique, stable a haute température, de la structure pérovskite
déformée au cours de la transformation de phase. Cette transformation se traduit
nécessairement par la présence de domaines cohérents, observables en MET, a I’intérieur de
la phase GdAIOs.

Les parameétres de maille des phases eutectiques sont rassemblés dans le tableau 3.5.

® Pour ce diffractogramme, comme pour les suivants, les raies de la phase pérovskite apparaissent en
orange.
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Phase Parameétre Calculé Théorique6
a 0,47604 nm  0,47585 nm

Al,O4
c 1,29973 nm 1,2991 nm
a 0,52561 nm 0,5251 nm
GdAIO; b 0,52991 nm 0,5302 nm
c 0,74540 nm 0,7445 nm

Tableau 3.5 Paramétres de maille des phases eutectiques, pour le composite in situ Al,O3 - GAAP.
b - Morphologie de la microstructure

Les caractéristiques microstructurales du composite in situ Al,O; - GAAP sont tres
proches de celles du systéme Al,O; - ErAG (voir figure 3.10), bien que la composition et la
structure de la phase associée a I’alumine soit différente pour ces deux systémes. Le systéme
ALO; - GdAP présente ainsi une microstructure homogeéne (voir figure 3.14a). Les anneaux
concentriques, déja observés précédemment, sont également présents.

\

Figure 3.14 Micrographies MEB (contraste BSE) obtenues sur le composite in situ
Al O3 - GdAP : (a) vue d’ensemble en coupe transverse — (b) morphologie de la microstructure
en coupe transverse — (¢) morphologie de la microstructure en coupe longitudinale.

¢ GdAP : fiche JCPDS 00-046-0395
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A une échelle locale, la microstructure est bien constituée d’un entrelacement
interconnecté des deux phases eutectiques (voir figure 3.14b). Les domaines de phase ont des
dimensions inférieures a 10 pm, et les interfaces entre les phases sont, comme pour le systéme
ALOs; - ErAG, plutdt courbées : on ne retrouve pas, comme dans le cas des composites in situ
ALOs - YAG et Al,Os3 - DyAG, de grandes interfaces planes (voir figures 3.8b et 3.9b).

La micrographie présentée en figure 3.14c¢, réalisée sur une coupe longitudinale, révele
une microstructure homogeéne et assez proche de celle observée sur les coupes
perpendiculaires a la direction de croissance, confirmant que le caractére tridimensionnel
isotrope de la microstructure n’est pas affecté par ’aspect directionnel de la solidification.

c - Analyses chimiques

Les cartographies EDX des éléments aluminium et gadolinium, réalisées sur le
composite in situ Al,O3 - GAP, sont représentées figure 3.15. La cartographie de 1’élément
gadolinium montre que celui-ci n’est présent que dans les domaines de phase apparaissant
avec un contraste clair sur les micrographies réalisées en contraste BSE. L’aluminium est
localisé dans les deux phases eutectiques. Ces répartitions ¢lémentaires indiquent que la phase
sombre correspond a la phase alumine o, et la phase claire a la phase pérovskite GdAIOs.

Figure 3.15 Cartographies élémentaires EDX effectuées, pour I’aluminium et le gadolinium, sur
le composite in situ Al,05 - GAAP.

3.3.2 Systémes ternaires avec alumine en tant que phase eutectique

3.3.2.1 Composites in situ ALO; - LnAG - ZrO, (Ln =Y, Er, Dy)

a - Analyse structurale

Les diagrammes de diffraction des rayons X, réalisés sur les systémes eutectiques
ALO; - LnAG - ZrO; élaborés par solidification dirigée, sont représentés en figure 3.16. Ils
mettent en évidence, conformément aux diagrammes d’équilibres AL,O; - Lny,O; - ZrO,, que
les phases présentes apres la solidification sont bien I’alumine o, la phase grenat Ln3AlsO;,,

et une phase zircone cubique, dont les raies sont surlignées en vert.
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Agate

Al,O, - DyAG - ZrO,

(composition 2)

Agate

Intensité (unité arbitraire)

AlLO, - ErAG - ZrO,

Agate

Al,O, - YAG - ZrO,
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Figure 3.16 Diffractogrammes X réalisés sur les composites in situ ALLO; - YAG - ZrO,,
Al Os; - ErAG - ZrO; et AL,O; - DyAG - ZrO, (composition 2)7.

7 Pour ce diffractogramme, comme pour les suivants, les raies de la phase zircone apparaissent en vert.
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Les paramétres de maille des phases eutectiques, pour les trois éléments yttrium, erbium

et dysprosium, sont rassemblés dans le tableau 3.6.

Phase A1203 Ll’l3A15012 ZI‘OZ
a (nm) ¢ (nm) a (nm) a (nm)
Parameétre
théorique  mesuré | théorique mesuré | théorique mesuré | mesuré
o Y 0,476610 1,29982 | 1,20062 1,20110 | 0,51650
—
é Er | 0,47585 0,47626 | 1,2991 1,30058 | 1,19930 1,19933 | 0,51618
O
H Dy 0,47540 1,29846 | 1,20380 1,20203 | 0,51643

Tableau 3.6 Paramétres de maille des phases eutectiques, pour les composites in situ
ALO; - YAG - ZrO,, ALLOs - ErAG - ZrO; et Al,O;5 - DYAG - ZrO; (composition 2).

L’addition d’un élément trivalent, comme les éléments lanthanides et I’yttrium, stabilise
la zircone sous sa forme cubique, qui forme alors une solution solide, déficitaire en oxygene :
Zr1xLnyOs4pn0xn (o0 O représente une lacune au sein du sous-réseau d’oxygene). Le
parametre de maille de la zircone stabilisée varie, selon une loi de Vegard, avec la teneur en
1962 ;
ALO; - Y703 - ZrO,, la valeur du parametre de maille de la zircone indique une teneur
%0,
AL Oj; - Dy,0s - ZrO», la teneur en dysprosium est proche de 33 % atomiques (voir annexe 2).

¢lément lanthanide (x) [Perez y Jorba, Lefevre, 1963]. Pour le systeme

atomique en ¢lément yttrium de 1'ordre de 28 alors que pour le systéme

Pour I’erbium, il n’y a pas de données bibliographiques corrélant le paramétre de maille
au pourcentage atomique d’élément lanthanide présent en solution solide. Toutefois, les
travaux de Perez y Jorba, sur des éléments proches (Dy et Yb), permettent d’extrapoler une
teneur en erbium (pour I’eutectique AL,Os3 - ErAG - ZrO,) dans la phase zircone, de I’ordre de
30 % atomique.

b - Morphologie de la microstructure

Les micrographies MEB des microstructures des trois ternaires

AL Os - LnAG - ZrO; sont présentées en figures 3.17, 3.18 et 3.19.

systemes

Pour le composite in situ AlLO; - YAG - ZrO,, la microstructure est globalement
homogene (voir figure 3.17a), méme si un petit nombre de défauts est présent.

A une échelle plus locale, la microstructure est constituée d’un arrangement interpénétré
de deux phases, Al,O3 et YAG (aux contrastes sombre et gris), et d’une dispersion d’une
troisiéme phase (ZrO,), localisée majoritairement aux interfaces entre les deux autres phases,
apparaissant avec un contraste clair. Les dimensions des deux phases interconnectées sont
comprises approximativement entre 3 et 10 pum et les nodules de zircone sont majoritairement
de I’ordre de 1 & 2 um. Par rapport au composite eutectique binaire Al,O3 - YAG (voir figure
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3.8), la taille des domaines de phase est réduite. La morphologie des interfaces évolue
¢galement entre les composites in situ binaire et ternaire, puisque le caractére facetté n’est
plus présent pour le systéme ternaire.

Figure 3.17 Systéme ALO; - YAG - ZrO, : Figure 3.18 Systéme AL,Os - ErAG - ZrO, :
observations MEB (contraste BSE) observations MEB (contraste BSE)

(a) vue d’ensemble en coupe transverse — (a) vue d’ensemble en coupe transverse —
(b) morphologie de la microstructure en coupe (b)) morphologie de la microstructure en coupe
transverse — (c) morphologie de la transverse — (c) morphologie de la
microstructure en coupe longitudinale. microstructure en coupe longitudinale.

Enfin, les observations réalisées en coupe longitudinale (voir figure 3.17¢) indiquent
que la microstructure conserve un caractere isotrope, puisque la morphologie observée reste
relativement proche de celle observée sur les coupes perpendiculaires a la direction de
solidification.

Le composite in situ Al,O; - ErAG - ZrO; présente également une microstructure tres
homogeéne (voir figure 3.18a). Au niveau local (voir figure 3.18b), la microstructure se
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présente comme un réseau interconnecté de deux phases, AL,Os et ErAG, apparaissant avec
des contrastes sombres et gris.

Les domaines de phase grenat apparaissent un peu plus anguleux que les domaines de
phase YAG pour le systeéme eutectique Al,O3 - YAG - ZrO,. Des travaux précédents ont déja
souligné la tendance de ce systéme a présenter une morphologie cuboidale pour la phase
grenat [Waku, 2000b ; Piquet, 2006]. La troisiéme phase de ZrO,, qui est difficile a identifier
sur les micrographies réalisées avec le contraste BSE, apparait comme une dispersion de fins
nodules (de taille inférieure au micromeétre), localisée aux interfaces Al,O3/ErAG, mais
¢galement au sein de la phase alumine.

Par contre, la microstructure se trouve allongée dans le sens de la direction de
croissance (voir figure 3.18c), probablement a cause d’une vitesse de solidification plus
importante utilisée lors de I’élaboration de ce systéme.

Pour le systéme eutectique Al,O; - DyAG - ZrO,, trois compositions ont été élaborées
(tableau 3.3). La composition 3, la plus riche en alumine, présente des domaines de cette
phase a faciés dendritique et assez larges (figure 3.19a). Ces domaines sont caractéristiques
d’une composition hors-eutectique avec un exces d’alumine. Les zones inter-dendritiques
présentent toutefois une microstructure eutectique a caractere interconnecté (figure 3.19b).

Figure 3.19 Systéme Al,O; - DyAG - ZrO, composition 3 (69 %mol Al,O5 ; 13 %mol Dy,0s; ;
18 % mol ZrO,) : observations MEB (contraste BSE) (a) vue d’ensemble en coupe transverse —
(b) morphologie de la microstructure en coupe transverse.

Les compositions 1 et 2 permettent d’obtenir une microstructure plutét homogene, dans
les plans perpendiculaires (voir figure 3.20a) ou paralléles (voir figure 3.21a) a la direction de
croissance. La composition 2 semble optimale au vu de la morphologie de la microstructure a
I’échelle locale : elle est homogeéne et constituée d’un réseau interconnecté des phases
alumine et DyAG, de dimensions plutot fines (figure 3.21b). De plus, la phase de zircone se
présente comme une fine dispersion de nodules aux interfaces ALLO3/DyAG.

La composition 1 présente une microstructure similaire a celle de la composition 2,
mais sa teneur élevée en zircone induit des déstabilisations locales de la microstructure, ainsi
que I’apparition de nodules grossiers de zircone, comme I’indique la figure 3.20b.
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Figure 3.20 Systeme AL,O; - DyAG - ZrO, composition 1 (56,6 %mol Al,O3 ;
12,9 %mol Dy,0s5 ; 30,5 % mol ZrO,) : observations MEB (contraste BSE) (a) vue d’ensemble
en coupe transverse — (b) morphologie de la microstructure en coupe transverse.
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Figure 3.21 Systéme AL,O; - DyAG - ZrO, composition 2 (62,5 %mol Al,O3 ;
17,5 %mol Dy,0s5 ; 20 % mol ZrO,): observations MEB (contraste BSE) (a) vue d’ensemble en
coupe longitudinale — (b) morphologie de la microstructure en coupe transverse.

\

D’apres les micrographies rassemblées figures 3.19 a 3.21, et en considérant
I’homogénéité de la microstructure, la composition 2 (62,5 %mol Al,Os ; 17,5 %mol Dy,0s ;
20 %mol ZrO,) semble la plus proche de la composition eutectique.

¢ - Analyses chimiques

Les analyses chimiques ¢lémentaires qui ont été réalisées sur le composite in situ
ALO; - YAG - ZrO, sont rassemblées figure 3.22. L aluminium est présent dans les phases au
contraste sombre et gris. Toutefois, la phase sombre correspond a I’alumine, car I’aluminium
est le seul élément analysé qui est présent dans ces domaines de phase. Le zirconium apparait
essentiellement dans les domaines de phase au contraste clair, ce qui laisse penser que la
phase présente sous forme de dispersoides est la phase zircone stabilisée cubique. Enfin,
I’yttrium apparait majoritairement dans les domaines de phase présentant un contraste gris,
ainsi identifiés comme des domaines de phase YAG. La cartographie de I’yttrium indique
¢galement que cet ¢lément est présent dans les domaines de zircone, confirmant ainsi les
résultats de I’analyse structurale (voir paragraphe 3.3.2.1.a).

Les cartographies ¢élémentaires, effectuées pour le systéme ALO;- ErAG - ZrO;,
conduisent aux mémes remarques que pour le systeme ALO; - YAG - ZrOs,.
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Figure 3.22 Cartographies élémentaires EDX effectuées, pour ’aluminium, I’yttrium et le
zirconium, sur le composite in situ AlL,O; - YAG - ZrO,.

3.3.2.2 Al,O, - GdAP - ZrO,

a - Analyse structurale

Le diagramme de diffraction des rayons X, effectué sur le systéme eutectique
ALO; - GdAP - ZrO, est présenté figure 3.23. Les phases eutectiques obtenues, dont les
paramétres de maille sont indiqués dans le tableau 3.7, pour cette composition, sont une phase
alumine a, une phase pérovskite, et une phase zircone cubique.

Phase  Parametre Mesuré Théorique
a 0,47622nm 0,47585 nm
Al,O5
c 1,3001 nm 1,2991 nm
a 0,52573nm  0,5251 nm
GdAIO; b 0,53038 nm  0,5302 nm
c 0,74526 nm  0,7445 nm
710, a 0,52048 nm -

Tableau 3.7 Paramétres de maille des phases eutectiques, pour le composite in situ
ALOj; - GdAP - ZrO,.
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Figure 3.23 Diffractogramme X réalisé sur le composite in situ Al,O3 - GdAP - ZrO,

Tout comme les autres oxydes de lanthanide, la présence de Gd,O3 dans la composition
eutectique stabilise la phase zircone sous sa forme cubique (voir paragraphe 3.3.2.1). La
valeur du parametre de maille de la phase zircone, proportionnelle a la quantité d’atomes de
gadolinium présents dans la phase, indique une teneur atomique en gadolinium de 1’ordre de
33% atomique.

b - Morphologie de la microstructure

La microstructure du composite AlLOs- GdAP -ZrO, présente, a 1’échelle
macroscopique, au centre du barreau, une microstructure trés homogeéne. Une structure en
anneaux concentriques (voir figure 3.24a), similaire a celle rencontrée dans les autres
systémes eutectiques, est une nouvelle fois observée.

A une échelle plus locale, la microstructure est constituée d’un réseau imbriqué des trois
phases eutectiques (voir figure 3.24b). Toutefois, le signal BSE ne suffit pas pour différencier
clairement, en termes de contrastes, les phases pérovskite et zircone, qui apparaissent dans des
nuances de gris assez proches.

La phase alumine apparait, elle, avec un contraste sombre, et les dimensions des
domaines de phase sont inférieures a 10 um.
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Figure 3.24 Systéme Al,O3; - GdAP - ZrO; : micrographies MEB (contraste BSE)
(a) vue d’ensemble en coupe transverse — (b) morphologie de la microstructure en coupe
transverse.

c - Analyses chimiques

Pour le composite in situ Al,O3 - GAAP - ZrO,, les cartographies chimiques se révelent
trés utiles pour pouvoir distinguer les domaines de phase pérovskite et de zircone. Les
cartographies ¢lémentaires des atomes d’aluminium, de zirconium et de gadolinium sont

rassemblées figure 3.25.

Figure 3.25 Cartographies élémentaires EDX effectuées, pour I’aluminium, le gadolinium et le
zirconium, sur le composite in situ Al,0; - GdAP - ZrO,.

Celles-ci indiquent clairement que les domaines apparaissant avec un contraste sombre
sur les micrographies effectuées en contraste BSE correspondent aux domaines de phase
alumine. Au niveau des phases apparaissant en gris, les cartographies élémentaires réalisées
pour le gadolinium et le zirconium révelent 1’existence de deux phases : la phase pérovskite
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qui est présente majoritairement, et une phase contenant le zirconium. La répartition du
zirconium qui correspond a la distribution de la phase ZrO,, montre la dispersion de cette
phase sous forme de nodules, de maniére identique a ce qui a été observé pour les systemes
ternaires a base de grenat. Néanmoins, pour ce systéme eutectique, les nodules de zircone
possedent des dimensions (comprises entre 1 et 2 um) un peu plus importantes que pour les
systémes ternaires déja présentés. Le gadolinium est également présent dans les domaines de
phase de zircone, ce qui confirme, qualitativement, les résultats de I’analyse structurale (voir
paragraphe 3.3.2.2.a) pour la solution solide (Zr,Gd)O,.

3.3.3 Systémes associant une phase grenat a une phase pérovskite

Pour les raisons exposées au chapitre 1 (paragraphe 1.4.2) et au chapitre 3 (paragraphe
3.2.1), de nouvelles compositions eutectiques, ne faisant pas intervenir de phase alumine en
tant que phase eutectique, ont été élaborées. Afin de conserver les propriétés intéressantes, en
termes de résistance au fluage des phases grenat et pérovskite, il a été choisi de préparer des
composites in situ associant ces deux phases, a partir des mémes systémes d’oxydes que ceux
présentés aux paragraphes 3.3.1 et 3.3.2, car les diagrammes d’équilibre pseudo-binaires sont
connus. Enfin, conserver les mémes systémes thermodynamiques permet d’espérer conserver
des conditions de croissance similaires a celles qui ont été utilisées pour les systémes
présentant I’alumine comme phase eutectique.

3.3.3.1 Composites in situ LnAG - LnAP (Ln =Y, Er ou Dy)

a - Analyse structurale

Les diagrammes de diffraction des rayons X, réalisés sur les systemes eutectiques
LnAG - LnAP (pour les éléments yttrium, erbium et dysprosium), ¢laborés par solidification
dirigée, sont représentés en figure 3.26. Cette figure met en évidence, en bon accord avec les
diagrammes d’équilibre AlL,O; - LnyO3, une phase grenat Lns;AlsO;, (raies surlignées en
rouge), et une phase pérovskite LnAlOs (raies surlignées en orange).
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Figure 3.26 Diffractogrammes X réalisés sur les composites in situ YAG - YAP, ErAG - ErAP
et DyAG - DyAP.
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Les paramétres de maille des phases eutectiques, pour les trois éléments yttrium, erbium
et dysprosium, sont rassemblés dans le tableau 3.8.

Phase Ll’l3A15012 Ll’lAlO3
a (nm) a (nm) b (nm) ¢ (nm)

Parametre

théorique mesuré | théorique® mesuré | théorique mesuré | théorique mesuré
o Y | 1,20062 1,20040 | 0,51790 0,51671 | 0,53266 0,53148 | 0,73697 0,73538
—
g Er | 1,19930 1,20027 | 0,51620 0,51688 | 0,53260 0,53313 | 0,73590 0,73602
O
= Dy 1,20380 1,20729 | 0,53183 0,53302 | 0,73959 0,73959 | 0,52074 0,52174

Tableau 3.8 Paramétres de maille des phases eutectiques, pour les composites in situ
YAG - YAP, ErAG - ErAP et DyAG - DyAP.

b - Morphologie de la microstructure

Pour le composite in situ associant les phases YAG et YAP, plusieurs vitesses de
solidification ont été utilisées: 10, 20 et 30 mm.h". La figure 3.27 rassemble deux
micrographies obtenues, en coupe transverse, sur deux barreaux élaborés avec une vitesse de
solidification de 20 mm.h”'. Les autres vitesses de solidification ont conduit a des
morphologies similaires a celles présentées sur cette figure.

Figure 3.27 Systéme YAG - YAP : micrographies MEB (contraste BSE), vues d’ensemble en
coupe transverse, pour deux barreaux solidifiés 4 20 mm.h™.

Ces deux micrographies indiquent clairement qu'une des deux phases eutectiques, qui
apparait avec un contraste foncé, croit majoritairement. Au centre du barreau, la seconde
phase semble étre repoussée par la phase majoritaire. Ces morphologies, couplées aux

8 YAP : fiche JCPDS 01-089-7947 ;

ErAP : fiche JCPDS 00-024-0396

DyAP : fiche JCPDS 00-039-1437
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dimensions des lamelles de la phase minoritaire, indiquent clairement que les modes de
croissance eutectique du systeme YAG - YAP et du systéme Al,O3 - YAG sont différents.

Au vu de ces observations, la microstructure finale de 1’eutectique YAG - YAP apparait
totalement dominée par la croissance de la phase grenat et la phase pérovskite semble
s’organiser autour de cette croissance. Nous n’avons donc pas de croissance couplée entre ces
deux phases, ce qui rend I’obtention d’une microstructure interconnectée et fine impossible
pour ce systeme, dans les conditions utilisées.

Dans le cas du composite in situ ErAG - ErAP, plusieurs vitesses de solidification ont
¢galement ét¢ employées. La figure 3.28a représente une vue d’ensemble d’une coupe
transverse d’un barreau solidifié 2 10 mm.h"'. Cette micrographiec montre la présence de
globules de la phase apparaissant avec le contraste sombre ; les analyses chimiques I’ont
identifiée comme la phase grenat (voir paragraphe suivant). Cette structure est assez similaire
a celles qui ont été observées sur le systéme eutectique YAG - YAP (voir figure 3.27). Pour
une vitesse de solidification de 20 mm.h™', la structure est sensiblement différente : sur la
micrographie présentée en figure 3.28b, la phase grenat se présente sous la forme de
dendrites. Par contre, dans les domaines inter-dendritiques, la morphologie de la
microstructure semble adopter un caractére interconnecté (figure 3.28c).

Figure 3.28 Systéme ErAG - ErAP : micrographies MEB (contraste BSE) (a) vue d’ensemble,

en coupe transverse, d’un barreau solidifié¢ 4 10 mm.h™" — (b) morphologie de la microstructure,

en coupe transverse, d’un barreau solidifié 4 20 mm.h™ — (¢) morphologie des domaines inter-
dendritiques, en coupe transverse, observés sur un barreau solidifié a 20 mm.h” —

(d) morphologie de la microstructure, en coupe transverse, d’un barreau solidifié¢ 4 30 mm.h™".

. . g . N -1 .
En augmentant encore la vitesse de solidification a 30 mm.h™, la microstructure
s’approche d’un caractére interconnecté, sur la majeure partie de la section des barreaux,
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comme I’indique la figure 3.28d. Néanmoins, la taille des domaines de phases reste trés
grossiere, puisque les domaines de phase grenat ont un diameétre d’environ 50 um. La
microstructure apparait, de plus, comme tres fissurée.

L’obtention d’une microstructure interconnectée semble également difficile avec ce
systtme. En effet, I’observation de dendrites, uniquement sur les barreaux solidifiés a
20 mm.h™, indique a priori un écart & la composition eutectique donnée par le diagramme
d’équilibre. Toutefois, une telle situation est difficilement envisageable, car des dendrites
auraient été, dans ce cas, également observées sur les barreaux solidifiés a 10 mm.h! : les
dendrites se développent d’autant plus que la vitesse est faible.

Les résultats obtenus pour une vitesse de solidification de 30 mm.h"' n’en demeurent
pas moins encourageants. Un autre dispositif de croissance cristalline (avec un gradient
thermique et/ou une vitesse de solidification plus €levés) aurait permis d’évaluer ’influence
des parameétres d’élaboration.

La figure 3.29a présente une micrographie réalisée en coupe transverse sur un barreau
correspondant 4 la composition eutectique DyAG - DyAP, solidifié a 10 mmh'. La
microstructure obtenue a cette vitesse de solidification, comme aux vitesses supérieures, est
assez homogene, puisque aucune différence majeure de morphologie microstructurale
n’apparait sur ’ensemble du barreau. Cependant, un affinement de la microstructure est
constat¢ du centre vers l’extérieur du barreau. On retrouve la structure en anneaux
concentriques déja observée sur les systemes eutectiques avec la phase alumine en tant que
phase eutectique.

Figure 3.29 Systéme DyAG - DyAP : micrographies MEB (contraste BSE) (a) vue d’ensemble
en coupe transverse — (b) morphologie de la microstructure en coupe transverse.

A plus fort grandissement (figure 3.29b), la microstructure apparait comme une
répartition de cuboides creux de phase pérovskite (phase avec un contraste clair) au sein d’une
matrice de phase grenat (phase avec un contraste sombre). Cette morphologie, trés
caractéristique d’une microstructure eutectique, se rapproche des microstructures
interconnectées observées sur les composites in situ Al,Os - LnAG. La microstructure du
systéme eutectique DyAG - DyAP reste cependant trés fissurée par rapport aux autres
composites in situ, et la forme des domaines de phase pérovskite peut laisser penser qu’ils ne
forment pas un réseau interconnecté.
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c - Analyses chimiques

Les deux phases eutectiques Y3AlsO;, et YAIO; posseédent des compositions chimiques
assez proches et I’interprétation de leurs contrastes BSE nécessitait de réaliser des analyses
chimiques. Les spectres en ¢énergie, réalisés par analyse EDS pour les deux phases
eutectiques, sont rassemblés en figure 3.30. Ces spectres ont été analysés de manicre semi-
quantitative, c'est-a-dire que les ¢léments aluminium et yttrium ont été¢ dosés dans chaque
phase, sans que le détecteur EDS soit préalablement calibré.

Cette analyse semi-quantitative indique :
- 22,5 % at. d’aluminium et 17,5 % at. d’yttrium dans la phase foncée,
- 18,5 % at. d’aluminium et 21,5 % at. d’yttrium dans la phase claire.

Ces valeurs révelent donc que la phase majoritaire, apparaissant avec un contraste foncé
sur les micrographies rassemblées en figure 3.27, correspond a la phase grenat Y3AlsO,,. En
effet, cette phase contient, théoriquement, 25 % atomique d’aluminium, 15 % atomique
d’yttrium et 60 % atomique d’oxygeéne. La phase minoritaire, apparaissant avec un contraste
clair est donc la phase pérovskite YAIO; (contenant 20 % at. d’aluminium et d’yttrium).

Al (a) (b) Y

Al

1 2 3 0 1 2
Energie (keV) Energie (keV)

Figure 3.30 Spectres EDX réalisés sur le composite in situ YAG - YAP : (a) spectre obtenu sur
un domaine de phase foncée — (b) spectre obtenu sur un domaine de phase claire.

La figure 3.31 rassemble les spectres EDS qui ont été effectués sur les deux phases
eutectiques du composite in situ ErAG - ErAP. Une analyse semi-quantitative n’est pas
possible dans ce cas, car la raie K de l'aluminium et la raie M de D’erbium sont
confondues. Toutefois, la similitude des différents systemes eutectiques élaborés permet
d’attribuer la phase apparaissant avec un contraste sombre a la phase grenat Er;AlsO15.
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Figure 3.31 Spectres EDX réalisés sur le composite in situ ErAG - ErAP : (a) spectre obtenu
sur un domaine de phase foncée — (b) spectre obtenu sur un domaine de phase claire.

3.3.3.2 YAG - YAP - ZrO,

a - Analyse structurale

L’analyse structurale par DRX a mis en évidence (voir figure 3.32) la présence des
phases grenat Y3Als0,, pérovskite YAIOs et zircone cubique ZrOs.
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Figure 3.32 Diffractogramme X réalisé sur le composite in situ YAG - YAP - ZrO..
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Les parameétres de maille des phases eutectiques, mesurés a partir du diffractogramme
ci-dessus, sont reportés dans le tableau 3.9.

Phase  Parametre Mesuré Théorique
Y;Al501, a 1,20129 nm  1,20062 nm
a 0,51838 nm 0,51671 nm
YAIO; b 0,53167 nm  0,53266 nm
c 0,73732nm 0,73597 nm
71O, a 0,52187 nm —

Tableau 3.9 Paramétres de maille des phases eutectiques, pour les composites in situ
YAG - YAP - ZrO,.

La valeur importante du parametre de maille cubique de la phase zircone indique une
forte teneur en Y,0Os3, qui peut étre estimée, selon la méme démarche qu’au paragraphe
3.3.2.1, a environ 17,5 % mol d’yttrium, soit 35 % atomiques.

b - Morphologie de la microstructure

La microstructure du composite in situ YAG - YAP - ZrO, apparait trés complexe. Elle
est constituée, selon les zones observées, de domaines différents, par leur morphologie et la
dimension des domaines de phase (figure 3.33). Les observations MEB mettent en évidence
de grands domaines allongés de phase grenat (200 pm sur 50 um environ), entourés de
nodules de zircone d’un diametre de 1’ordre de 10 pm. Cette phase zircone apparait également
sous la forme d’une dispersion de fins nodules au sein de la phase pérovskite (voir figure
3.33a).

Certaines zones de la microstructure se présentent sous la forme d’un réseau
interconnecté des phases grenat et pérovskite, la phase zircone étant dispersée tres finement
au sein de ces deux autres phases, ainsi qu'un peu plus grossiérement aux interfaces. Enfin,
pour le méme échantillon, de grandes zones exemptes de phase grenat sont mises en évidence,
dans lesquelles la zircone est dispersée au sein d’une matrice de phase pérovskite (voir figure
3.33c¢).

Ces observations montrent que la composition eutectique choisie peut présenter des
caractéristiques microstructurales plus appropriées a de bonnes performances mécaniques que
celles attendues dans le cas du systéme binaire. En particulier, une morphologie telle que celle
montrée figure 3.33b, répartie de facon homogene sur toute la section de I’échantillon,
pourrait étre potentiellement intéressante.
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(a)

Figure 3.33 Systéme YAG - YAP - ZrO; : micrographies MEB (contraste BSE) (a) vue
d’ensemble en coupe transverse — (b) morphologie de la microstructure d’une zone triphasée, en
coupe transverse — (¢) morphologie de la microstructure d’une zone exempte de phase sombre
(grenat), en coupe transverse.

c - Analyses chimiques

Les cartographies chimiques élémentaires qui ont été réalisées sur le composite in situ
YAG - YAP - ZrO, sont rassemblées figure 3.34. L’aluminium est présent dans les phases au
contraste sombre et gris, et est absent des régions en contraste clair qui correspondent aux
domaines de phase zircone ou est, effectivement, localisé I’¢lément zirconium.

Le zirconium apparait également, mais de maniére moins définie, dans le reste de
I’image. En effet, les micrographies en contraste BSE ont montré que la zircone était
¢galement finement dispersée a I’intérieur des domaines des deux autres phases. La limite de
résolution du détecteur a probablement empéché de mieux mettre en évidence ces nodules,
étant données leurs dimensions. Un temps de comptage plus long aurait éventuellement pu
permettre une amélioration du rapport signal/bruit et, par conséquent, une meilleure détection
des nodules de zircone.

Enfin, I’yttrium apparait sur toute I’image, ce qui implique sa présence dans les phases
grenat, pérovskite, mais également zircone, ce qui confirme ’analyse structurale DRX.
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Figure 3.34 Cartographies élémentaires EDX effectuées pour I’aluminium, I’yttrium et le
zirconium, sur le composite in situ YAG - YAP - ZrO,.

3.3.3.3 ErAG - ErAP - ZrO,

a - Analyse structurale

Les diagrammes de diffraction des rayons X, réalisés sur les différentes compositions
correspondant au composite eutectique in situ ErAG - ErAP - ZrO,, sont représentés en figure
3.35. La comparaison de ces différents diagrammes met en évidence une variation spécifique
d’intensité des raies de diffraction relatives a la phase pérovskite. La disparition totale de la
raie la plus intense de la phase pérovskite (raie (110) pour 20 ~ 28°) pour la composition 2
nous permet d’écarter cette composition en tant que point eutectique. Pour différentes
compositions, I’intensité des raies relatives a ZrO, varie peu. L’intensité des raies de la phase
grenat varie de fagon inverse a celles de la pérovskite. Ce résultat est particulierement net
pour la composition 3. Il est a noter, enfin, que la composition 1 est trés proche du point

eutectique YAG - YAP - ZrO..
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Composition 4 (53%mol Al203)
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Figure 3.35 Diffractogrammes X réalisés sur les différentes compositions correspondant au
composite in situ ErAG - ErAP - ZrO,.

Les valeurs des paramétres de maille des phases eutectiques, déterminées dans le cas de
la composition 1, sont rassemblées dans le tableau 3.10.

Phase = Parametre Mesuré Théorique
Er;Al;045 a 1,20140 nm 1,19930 nm
a 0,51735 nm 0,51620 nm
ErAlO; b 0,53271 nm 0,53260 nm
c 0,73559 nm 0,73590 nm
710, a 0,52196 nm —

Tableau 3.10 Parametres de maille des phases eutectiques, pour les composites in situ
ErAG - ErAP - ZrO; (composition 1).
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b - Morphologie de la microstructure

Les microstructures des compositions 1, 3 et 4, pour lesquelles les trois phases
eutectiques ont été¢ mises en €¢vidence par DRX sont présentées sur les images MEB en figures
3.36 a3.38.

Figure 3.36 Systéme ErAG - ErAP - ZrO, composition 4 (53 %mol ALLO; ; 38 %mol Y,0; ;
9 %mol ZrO,) : micrographies MEB (contraste BSE) (a) vue d’ensemble, en coupe transverse —
(b) morphologie de la microstructure, en coupe transverse.

Figure 3.37 Systéme ErAG - ErAP - ZrO, composition 3 (50 %mol AL,O; ; 44 %mol Y,05 ;
6 %mol ZrO,) : micrographies MEB (contraste BSE) (a) vue d’ensemble en coupe transverse —
(b) morphologie de la microstructure, en coupe longitudinale.

Figure 3.38 Systéme ErAG - ErAP - ZrO, composition 1 (47 %mol ALO; ; 41 %mol Y,03 ;
12 %mol ZrO,) : micrographies MEB (contraste BSE) (a) vue d’ensemble, en coupe transverse
— (b) morphologie de la microstructure, en coupe transverse.
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L’échantillon correspondant a la composition 4 présente une microstructure composée
de larges domaines de phase Er;AlsO,, (voir figure 3.36a). La phase ErAlO;, apparaissant en
gris clair, se présente sous la forme de domaines également larges et assez allongés (de 1’ordre
de 30 pm sur 100 um). Cette morphologie traduit une composition hors eutectique. La phase
zircone est dispersée dans les domaines de phase grenat et de phase pérovskite, mais de
manicre assez inégale : on trouve une dispersion assez fine de zircone dans tous les domaines
de phase pérovskite. Par contre, une telle dispersion n’existe pas dans certains domaines de
phase grenat qui sont entrecoupés de longs filaments de phase zircone (voir figure 3.36b).

La morphologie microstructurale révélée par les observations réalisées sur des barreaux
de composition 3 est également caractéristique d’ une composition hors eutectique (voir figure
3.37a) : la phase pérovskite (apparaissant en gris clair) se présente sous la forme de larges
filaments (entre 10 et 30 pm — voir figure 3.37b) de section ellipsoidale, orientés selon la
direction de solidification. Les domaines de phase grenat, dans lesquels la troisiéme phase de
zircone est dispersée, remplissent les espaces entre les filaments de phase pérovskite. De plus,
de gros nodules de zircone (2 a 3 pm de diametre) sont également visibles ponctuellement sur
les interfaces entre les deux autres phases.

Comme I’indique la figure 3.38a, la composition 1 a permis d’obtenir une
microstructure beaucoup plus homogeéne que celle des barreaux solidifiés de compositions 3
et 4, malgré la présence de quelques défauts, notamment des fissures. Les domaines de phase
grenat et pérovskite présentent des dimensions similaires, de 1’ordre de la dizaine de
micrometres, et constituent une microstructure interconnectée. Cette configuration est visible
sur la micrographie présentée en figure 3.38b. La phase de zircone est présente sous la forme
de nodules tres fins (diametre inférieur au micromeétre) dispersés de maniere homogene dans
les deux phases. Une partie des domaines de zircone est également répartie sur les interfaces.
La microstructure correspondant a la composition 1 refléte les caractéristiques d’une
microstructure eutectique. Elle indique, par conséquent, que la composition 1 (47 %mol
AL O3, 41 %mol Er,0s, 12 %mol ZrO,) est proche de la composition eutectique réelle. Une
¢tude récente de simulation du diagramme d’équilibre Al O; - Er,Os3 - ZrO, a confirmé
a posteriori cette composition eutectique [Lakiza, 2008].

c - Analyses chimiques

Les cartographies chimiques ¢lémentaires, réalisées par analyse EDS, sur le systeme
eutectique EAG - EAP - ZrO, (composition 1), sont rassemblées figure 3.39. La cartographie
de I’aluminium indique une présence de cet ¢lément dans les phases apparaissant en gris clair
et en gris foncé. Comme pour les systémes eutectiques déja présentés, la phase la plus sombre
correspond a la phase grenat, car elle présente, relativement, le plus haut taux d’aluminium.
Le zirconium n’est présent que dans les domaines de phase apparaissant en blanc sur les
micrographies, ce qui montre que cette phase correspond a la zircone. Enfin, I’erbium est
présent dans toutes les phases, y compris la zircone, ce qui confirme les résultats des analyses
structurales par DRX.
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Figure 3.39 Cartographies élémentaires EDX effectuées, pour I’aluminium, I’erbium et le
zirconium, sur le composite in situ ErAG - ErAP - ZrO,.

3.3.3.4 DyAG - DyAP - ZrO,

a - Analyse structurale

Les trois compositions (voir tableau 3.3) ¢laborées afin de déterminer la composition
eutectique DyAG - DyAP - ZrO, conduisent a 1’association des trois phases eutectiques
souhaitées. Les résultats, obtenus pour les compositions 2 et 3, sont représentés en figure

3.40. Les parametres de maille des phases eutectiques sont rassemblés dans le tableau 3.11.

Phase Parametre Calculé Théorique
Dy;Als04; a 1,20743 nm  1,20380 nm
a 0,53294nm  0,53183 nm
DyAlOs b 0,74008 nm  0,73959 nm
c 0,52230nm  0,52074 nm
V4({0)) a 0,52289 nm -

Tableau 3.11 Parametres de maille des phases eutectiques, pour le composite in situ
DyAG - DyAP - ZrO, (composition 2).
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Composition 3

Nombre de coups (unité arbitraire)

‘ ‘ ‘ Composition 2
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Figure 3.40 Diffractogrammes X réalisés sur le composite in situ DyAG - DyAP - ZrO,
(compositions 2 et 3).

b - Morphologie de la microstructure

Les microstructures des trois compositions ¢élaborées ont été observées au MEB. Les
micrographies relatives a ces observations sont rassemblées figures 3.41 a 3.43.

La composition 1 montre, a faible grandissement, une microstructure assez hétérogene
sur la section d’un barreau: une phase sombre (la phase grenat) semble é&tre présente
majoritairement au centre du barreau, alors qu'une phase claire (la phase pérovskite) occupe
la périphérie (voir figure 3.41a). Cette configuration traduit un déficit d’oxyde de dysprosium
dans le mélange initial, puisque, apres solidification, la phase majoritaire est riche en alumine.

A plus fort grandissement (figure 3.41b), la microstructure présente également un
caractere hétérogene : la phase zircone est dispersée au sein des phases grenat et pérovskite
mais se présente localement sous la forme de nodules assez imposants (diamétre moyen de
I’ordre de 10 pm). Cette répartition de la zircone provient certainement d’un exces de cette
phase dans le mélange de poudres initial.

Les figures 3.42a et 3.43a correspondant aux compositions 2 et 3 révélent, globalement,
des microstructures plus homogenes que celles obtenues pour la composition 1. Toutefois,

une observation, a plus fort grandissement, de la microstructure correspondant a la
composition 3 révele une absence quasi-totale de phase pérovskite (voir figure 3.43b)
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consécutive a un taux d’alumine trés important dans le mélange de poudres initial (voir
tableau 3.3). La diffraction X confirme ces observations, puisque les raies de la pérovskite
sont beaucoup moins intenses pour la composition 3 que pour la composition 2 (figure 3.40).
De plus, le mode de croissance semble étre colonnaire (voir paragraphe 1.2), avec
d’importantes hétérogénéités au niveau de la répartition et des dimensions des domaines de
phase zircone (figure 3.43b).

Figure 3.41 Systéme DyAG - DyAP - ZrO, composition 1 (42,6 %mol Al,O5;
37,1 %mol Dy,0s5; 20,3 %mol ZrO,) : micrographies MEB (contraste BSE) (a) vue d’ensemble
en coupe transverse — (b) morphologie de la microstructure en coupe transverse.

Figure 3.42 Systéme DyAG - DyAP - ZrO, composition 2 (45 %mol Al,O;; 40 %mol Dy,0s5;
15 %mol ZrO,) : micrographies MEB (contraste BSE) (a) vue d’ensemble en coupe transverse —
(b) morphologie de la microstructure en coupe transverse.

B

Figure 3.43 Systéeme DyAG - DyAP - ZrO, composition 3 (53 %mol AL,Os; 35 %mol Dy,0s5;
12 %mol ZrO,) : micrographies MEB (contraste BSE) (a) vue d’ensemble en coupe transverse —
(b) morphologie de la microstructure en coupe transverse.
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La composition 2 conduit a I’obtention d’une microstructure trés homogene qui reste
similaire sur une grande partie des sections des barreaux eutectiques (voir figure 3.42a). La
morphologie de la microstructure reste trés semblable a celle obtenue dans le cas du systéme
eutectique binaire DyAG - DyAP (voir figure 3.29) : les phases grenat et pérovskite forment
une microstructure s’approchant d’un réseau interconnecté (voir figure 3.42b). Les domaines
de phase présentent des interfaces assez planes et des angles assez marqués. La troisiéme
phase de zircone est dispersée trés finement au sein des deux autres phases, ainsi qu’aux
interfaces grenat/pérovskite. Cette microstructure présente toutefois un grand nombre de
fissures.

Au vu des observations menées sur ces trois compositions, la composition proposant
une microstructure assimilable a une microstructure eutectique est la composition 2
(45 % mol Al,O3, 40 % mol Dy,0s3, 15 % mol ZrO»).

3.4 Systémes eutectiques retenus pour I'étude du comportement
mécanique

Compte tenu des résultats relatifs aux microstructures des différents composites
eutectiques in situ préparés par solidification dirigée, six compositions eutectiques,
rassemblées dans le tableau 3.12, ont été retenues pour les études sur le comportement
mécanique.

Systémes binaires Systémes ternaires

A1203 -YAG A1203 -YAG - ZI‘OQ

A1203 - ErAG A1203 - ErAG - ZI'02

A1203 - GdAP A1203 - GdAP - ZI‘OZ

Tableau 3.12 Composites eutectiques retenus pour les caractérisations mécaniques.

Les microstructures de ces six composites eutectiques in situ, ¢laborés au four a image,
a une vitesse de solidification de 10 mm.h" (20 mm.h™" pour la composition ternaire a base
d’oxyde d’erbium) sont représentées, pour rappel, en figures 3.44 a 3.49.
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T

Figure 3.44 Microstructure du composite in situ Figure 3.45 Microstructure du composite in situ
ALO; - YAG. AlLO; - YAG - ZrOz.

R
g NG

Figure 3.46 Microstructure du composite in situ Figure 3.47 Microstructure du composite in situ
AlLO; - ErAG. Al,O; - ErAG - ZrOz.

Figure 3.48 Microstructure du composite in situ Figure 3.49 Microstructure du composite in situ
A1203 - GdAP. A1203 - GdAP - ZI‘Oz.
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Le choix de ces systeémes eutectiques permet d’étudier trois points en particulier :

— L’influence de parameétres microstructuraux (dimensions des domaines de phase,
morphologie des interfaces) en comparant les résultats des systémes Al,O3; - YAG
et Al,Os - ErAG. Ces deux systémes associent I’alumine a une phase grenat, mais
présentent des microstructures différentes (figures 3.44 et 3.46).

— Le role de la phase associée a I’alumine, en comparant les résultats obtenus pour
ALO; - ErAG et ALLO; - GdAP. Ces deux systemes présentent des microstructures
similaires, mais associent a 1’alumine des phases de structures cristallographiques
différentes (voir figures 3.46 et 3.48).

— Une éventuelle influence de 1’ajout d’une troisiéme phase de zircone sur les
propriétés mécaniques, notamment la résistance au fluage. La zircone permet en
effet de renforcer les eutectiques [Waku, 2000b ; Waku, 2002], mais cette phase
présente également une résistance au fluage assez faible [Martinez-Fernandez,
2006] qui pourrait limiter la résistance au fluage des systémes ternaires.

3.5 Bilan du chapitre 3

Les travaux exposés dans ce chapitre ont concerné I’élaboration de composites
céramiques eutectiques dans les systémes AlOs-LnyOs et AlOs - LnyOs - ZrO,
(Ln =Y, Er, Dy ou Gd). Les compositions eutectiques associant une phase alumine a
une phase pérovskite (pour Ln = Gd) ou grenat (pour Ln =Y, Er et Dy) ont ainsi été
¢laborés par solidification dirigée. De plus, les systemes associant une phase grenat a
une phase pérovskite ont, quand la thermodynamique le permettait (c'est-a-dire pour
I’yttrium, Derbium et le dysprosium), également été ¢élaborés dans les mémes
conditions. Pour les compositions ternaires, les mémes compositions de base ont été
reprises en ajoutant une phase zircone.

En ce qui concerne la microstructure des composites obtenus par solidification dirigée,
huit systémes eutectiques parmi ceux ¢laborés présentent des caractéristiques
microstructales susceptibles d’induire, d’apres la littérature, de bonnes propriétés
mécaniques. Pour tous ces composites binaires ou ternaires dont la microstructure est
fine, sans défauts et interconnectée, il est a noter que I’alumine est présente en tant que
phase eutectique.

Afin d’¢étudier l’influence de la phase associée a I’alumine, de la taille de la
microstructure et de la morphologie des interfaces sur les propriétés mécaniques, trois
composites binaires (AlLOs - YAG, AlLOs-ErAG, et ALO;-GdAP) ont été
sélectionnés. Trois composites ternaires (Al,O3; - YAG - ZrO,, ALO; - ErAG - ZrO; et
ALO; - GdAP - ZrO,) ont également ¢été retenus afin d’évaluer I’effet de 1’ajout d’une

phase zircone sur les propriétés mécaniques de ces matériaux.
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Chapitre 4 : Rupture
des composites eutectiques
in situ

4.1 Objectifs du chapitre

Un des critéres déterminants pour l'utilisation des composites eutectiques in sifu en tant
que matériaux de structure est leur ténacité, c'est-a-dire leur résistance a la propagation
des fissures. En effet, les phases eutectiques constituant les composites étudiés dans ce
mémoire sont intrinséquement fragiles. Leurs valeurs de ténacité¢ sont faibles

1/2

(inférieures a 4 MPa.m ™) et, par conséquent, on peut s'attendre a des valeurs modestes

pour les systémes eutectiques préparés.

Toutefois, les mesures effectuées montrent une 1égére amélioration de la ténacité, par
rapport aux valeurs déterminées pour des monocristaux de rubis ou de YAG. De plus,
I’addition d’une phase zircone permet d’augmenter encore la ténacité des composites in
situ. Nous avons ainsi cherché a déterminer la source de ce renforcement. Les systemes
eutectiques présentant une quantité importante d’interfaces, dont la qualité
cristallographique a été mise en évidence (voir chapitre 1), ce chapitre a été orienté vers
la compréhension du role de ces interfaces, et plus particulierement I’influence des
contraintes résiduelles, sur la rupture des composites eutectiques in situ.

Dans un premier temps, [’analyse des faciés de rupture, réalisée a la suite des essais de
flexion biaxiale, sera présentée. Ensuite, la détermination expérimentale des contraintes
résiduelles (fluorescence des impuretés de Cr'" présentes dans I’alumine par
spectroscopie Raman) et théorique a partir de calculs (analytiques et numériques),
permettra d’apprécier I’influence des interfaces sur les modes de fissuration.
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4.2 Modes de propagation de fissures

La premiere étape de 1’étude de la rupture des composites eutectiques in situ a consisté a
créer des fissures au sein des microstructures afin d’observer leurs modes de propagation, et
de détecter d’éventuels mécanismes renforgants (multi-fissuration, déviations de fissure, etc.).
Les fissures ont donc été induites pendant des essais de flexion biaxiale, dont le protocole est
décrit au paragraphe 2.4.1. Celui-ci, et plus particulierement le pilotage de la translation, avait
été prévu pour que les fissures induites dans les éprouvettes ne se propagent pas sur toute la
surface du matériau. Le programme informatique qui pilote le moteur pas-a-pas a ainsi été
congu pour que I’avancée du poingon soit stoppée, dés qu’une chute de charge (équivalente a
1 N) est détectée,

Malheureusement, malgré la rigidité notable de 1’appareil expérimental (voir figure 2.4),
la fragilit¢ intrinséque de ces matériaux n’a pas permis d’éviter la rupture totale des
éprouvettes. Néanmoins, la symétrie axiale de I’essai engendre un état de contrainte constant
et biaxial dans la partie centrale de 1’éprouvette — voir équation (2.1). Ainsi, plusieurs fissures
radiales peuvent étre amorcées dans cette zone, sans que toutes aient la possibilité de rejoindre
le bord de I’éprouvette.

Les observations des fissures ont été réalisées sur la face inférieure des éprouvettes qui
¢tait soumise a une contrainte de traction biaxiale pendant 1’essai de flexion. Les observations
des chemins suivis par les fissures qui ne se sont pas propagées jusqu’au bord de I’éprouvette,
ont permis de déceler d’éventuels mécanismes de renforcement (déviations de fissures,
décohésion des interfaces, etc.).

4.2.1 Systémes binaires

Des micrographies MEB, réalisées apres les essais de flexion biaxiale, sont présentées
en figures 4.1 a 4.6 (figures 4.1, 4.2 et 4.3 pour le composite in situ Al,O; - YAG, figure 4.4
pour le systeme eutectique Al,Os3 - ErAG, et figures 4.5 et 4.6 pour le systeme eutectique
AlLOs - GdAP).

Pour les trois systémes eutectiques binaires étudiés, le mode de fissuration
majoritairement présent est une fissuration transgranulaire, comme 1’indiquent les figures 4.1
a 4.6. Toutefois, dans la majorité des éprouvettes analysées, la fissure principale, c'est-a-dire
celle qui a conduit a la rupture du matériau, n’est pas completement linéaire (elle est souvent
déviée), et présente plusieurs ramifications. Une telle morphologie peut étre induite par des
changements de plan de clivage au sein d’'une méme phase, ce qui conduit a des déviations de
la fissure. De plus, lorsque la fissure rencontre une interface, la déviation de cette fissure peut
s’expliquer par des orientations différentes des plans de clivage les plus favorables dans
chacune des deux phases eutectiques.
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En effet, les micrographies présentées en figures 4.1 a 4.6, montrent que les déviations
de la fissure se produisent majoritairement via un mécanisme de décohésion des interfaces.
De nombreux cas de fissuration le long des interfaces ont ainsi été observés entre les phases
ALO; et YAG (voir les fleches bleues sur les figures 4.1, 4.2 et 4.3), ALO; et ErAG (fleches
bleues sur la figure 4.4), mais également entre les phases eutectiques Al,O; et GdAP (fleches
bleues sur les figures 4.5 et 4.6).

De plus, quelques cas de multi-fissuration (ramification de la fissure) ont également été
détectés dans le cas des eutectiques binaires. Celles-ci, visibles sur les figures 4.1 et 4.5 (voir
les fleches orange) se situent au niveau des interfaces. Dans la plupart des cas observés, les
fissures secondaires (qui sont par ailleurs trés fines) issues de ces divisions, s’arrétent
quelques micromeétres plus loin (voir figure 4.5) ou rejoignent la fissure principale
(figure 4.1).

Un autre exemple de fissuration, dans le cas du systéme eutectique binaire A,Os - YAG
est présenté en figure 4.7. La figure se lit de bas en haut, et de gauche a droite, c'est-a-dire en
remontant la série de micrographies de la colonne de gauche, puis la série de droite (voir la
fleche noire). Cette figure montre le suivi d’une fissure secondaire, qui se sépare de la fissure
principale au niveau de la fleche orange (en bas a gauche de la figure), et qui se propage
parallélement a la fissure principale sur environ deux cent micrometres.

Tout au long de cette fissure, des déviations (identifiées par des fleches bleues), ainsi
que deux nouvelles bifurcations (marquées par des fleches orange), sont détectées. Les deux
fissures issues de ces bifurcations rejoignent la fissure principale (qui se propage sur la
gauche des micrographies, mais est en grande partie masquée). Cette fissure secondaire subit
¢galement des changements de plan de clivage assez nets, qui sont mis en évidence au sein de
la phase grenat par les fleches noires.

Dans les zones ou elle est visible, il est remarquable que la fissure principale se propage
selon un chemin peu linéaire, et qu’elle est déviée, via un mécanisme de décohésion, le long
d’interfaces entre les phases Al,O3 et YAG (voir fléches blanches sur la figure 4.7).

Les composites eutectiques binaires présentent un mode de rupture majoritairement
transgranulaire, c'est-a-dire que la fissure se propage principalement au sein des domaines de
phase. Néanmoins, ponctuellement, comme 1’indiquent les figures 4.1 a 4.7, des modes de
propagation supplémentaires interviennent pour les trois systémes binaires Al,Os - YAG,
ALOs; - ErAG et ALO; - GAAP. Des déviations de fissure aux interfaces, ainsi que quelques
cas de multi-fissuration ont ainsi été mis en évidence.
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-F ==
Figure 4.1 Systeme Al,O; - YAG : exemple de Figure 4.2 Systéme Al,O3 - YAG : propagation
fissuration. de fissure au sein de la microstructure.

Figure 4.3 Systeme Al,O; - YAG : propagation de Figure 4.4 Systetme Al,O; - ErAG : exemple de
fissure au sein de la microstructure. fissuration.

&1

Figure 4.5 Systéme Al,O3; - GAAP : exemple de Figure 4.6 Systeme Al,O3; - GAAP : propagation
fissuration. de fissure au sein de la microstructure.
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Figure 4.7 Systeme Al,O; - YAG : propagation de fissure au sein de la microstructure.
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La détection de tels phénomenes renforgants permet de penser qu’une quantité d’énergie
supplémentaire, par rapport a une rupture purement transgranulaire, est dissipée au cours de la
rupture. Ces observations, réalisées a 1’issue des essais de flexion biaxiale, sur les systémes
eutectiques binaires, sont en bon accord avec les valeurs de ténacité récemment rapportées
pour le systeme eutectique Al,O; - YAG, comprises entre 3,6 et 5,2 MPa.m'? [Piquet, 2006 ;
Mazerolles, 2008b ; Su, 2008b]. Ces valeurs de ténacité sont supérieures a celles du saphir et
du YAG pris séparément (voir chapitre 1). Ainsi, les mécanismes de fissuration détectés
confirment cette légére augmentation de ténacité des composites eutectiques in situ binaires
par rapport a chacun des composants monophasés.

4.2.2 Systémes ternaires

Trois micrographies, concernant le systéme ternaire ALO3; - YAG - ZrO, et réalisées
apres les essais de flexion biaxiale sont présentées figures 4.8, 4.9 et 4.10. Les figures 4.11 et
4.12 sont relatives au systéme eutectique AlLO; - ErAG - ZrO,., et la figure 4.13 se rapporte
au composite in situ Al,Oz - GAAP - ZrO; (les limites des domaines de phase ZrO, ont été
surlignées par des traits en pointillés). Les observations réalisées sur les composites
eutectiques in situ ternaires ont également permis de déceler quelques cas de multi-fissuration
(voir fleches orange sur les figures 4.8, 4.9 et 4.13). Les divisions de fissure interviennent soit
au niveau des interfaces (voir figure 4.13), soit au sein de domaines de phase (essentiellement
des domaines de phase zircone), comme 1’indiquent les figures 4.8 et 4.9.

Les décohésions aux interfaces sont plus fréquentes dans le cas des systémes
eutectiques ternaires qu’elles ne ’étaient dans le cas des composites eutectiques in situ
binaires. Ainsi, des déviations de fissure aux interfaces entre les phases Al,O3 et YAG, ErAG
ou GdAP ont été mises en évidence (fleches bleues), mais ¢galement entre les phases AL,O; et
ZrO; (fleches vertes), et entre les phases ZrO, et YAG, ErAG ou GdAP (fleches rouges).

Par rapport aux systémes eutectiques binaires, 1’ajout d’une phase zircone permet donc
d’améliorer la ténacité des systemes eutectiques qui atteint, pour le systéme ternaire
ALO; - YAG - ZrO,, des valeurs proches de 9 MPa.m'? [Calderon-Moreno, 2005 ; Piquet,
2006 ; Mazerolles, 2008b]. La détection de nombreuses décohésions aux interfaces
Z1r0,/ALL03, ZrO,/LnAG et ZrO,/GdAP permet d’expliquer cet accroissement de ténacité.
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Figure 4.8 Systéme Al,O3 - YAG - ZrO, : Figure 4.9 Systéme Al,O3 - YAG - ZrO, : exemple de
propagation de fissure au sein de la microstructure. fissuration.

R-‘f
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Figure 4.10 Systeme Al,O; - YAG - ZrO,; : exemple Figure 4.11 Systéme Al,O; - ErAG - ZrO, :
de fissuration. propagation de fissure au sein de la microstructure.

Figure 4.12 Systeme ALL,O; - ErAP - ZrO, : Figure 4.13 Systéme Al,O; - GdAP - ZrO, : exemple
propagation de fissure au sein de la microstructure. de fissuration.
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4.3 Calcul des contraintes résiduelles

La cohésion des interfaces, mise en évidence par les relations cristallographiques
existant entre phases et I'absence de phase intermédiaire entre elles [Mazerolles, 2008a] (voir
chapitre 1), conduit a une rupture globalement fragile. Cependant, les essais de flexion
biaxiale, et les observations des éprouvettes post mortem, montrent que la propagation des
fissures au sein de la microstructure des composites eutectiques in sifu n’est pas purement
transgranulaire. En effet, plusieurs mécanismes de renforcement de ces matériaux (déviations
de fissures aux interfaces, ramification de la fissure), faisant intervenir les interfaces, ont été
mis en évidence.

Les différentes phases eutectiques ne possedent pas les mémes propriétés thermo-
¢lastiques. Par conséquent, le refroidissement, consécutif a la solidification eutectique, génére
un certain niveau de contraintes internes. La morphologie microstructurale (voir chapitre 3)
joue un rdle important dans la répartition des contraintes résiduelles, et provoque
vraisemblablement des concentrations de contrainte dans certaines zones de la microstructure.
Ainsi, les observations présentées au paragraphe 4.2 doivent étre corrélées aux niveaux des
contraintes résiduelles.

Le calcul des contraintes résiduelles nécessite tout d’abord de disposer des données
thermo-¢élastiques appropriées (coefficients de dilatation thermique et modules d’¢élasticité des
différentes phases eutectiques et des composites in situ). Ces contraintes ont été estimées,
d’une part, au moyen d’un modele analytique développé par R. Valle (Onera/Dmsc) [Brunet,
2000] et, d’autre part, par des calculs par éléments finis (N. Carrére — Onera/Dmsc). Afin de
confronter les résultats de ces calculs a des mesures, une détermination expérimentale des
contraintes résiduelles, par fluorescence des impuretés présentes dans I’alumine, a également
été entreprise. Ces différentes approches sont présentées dans les paragraphes suivants.

4.3.1 Etablissement d’une base de données thermo-élastiques

4.3.1.1 Détermination des modules d’élasticité des composites in situ

Le calcul des contraintes internes nécessite la connaissance des modules d’élasticité et
des coefficients de dilatation thermique des différentes phases eutectiques, mais aussi des
composites eutectiques. Certaines phases, comme ’alumine o, le grenat YAG ou encore la
zircone cubique ont été largement étudiées d’un point de vue thermo-élastique. Toutefois, les
données bibliographiques ne sont pas complétes, notamment pour les phases GAAP et ErAG.

Les modules d’¢lasticité de ces systemes ont été mesurés par essais de compression,
selon la méthode décrite au paragraphe 2.4.2. La détermination du module d’¢lasticité, dans le
cas du systetme Al,Os - ErAG est présentée figure 4.14. Au cours des premiers cycles, les
valeurs du module d’élasticité, mesurées sur les deux jauges, sont tres différentes. Cette
différence provient vraisemblablement d’un défaut de parallélisme des faces de 1’éprouvette,
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ou d’un défaut d’alignement. Apres plusieurs paliers de charge, les valeurs relatives aux deux
jauges convergent, dans cet exemple, au bout de 600 cycles. Le module d’¢lasticité moyen,
320 GPa, est quasiment constant apres 200 cycles.
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Figure 4.14 Evolution du module d’¢lasticité mesuré sur le composite eutectique in situ
ALOs; - ErAG, en fonction des paliers de charge et du nombre de cycles de compression
réalisés. La moyenne des valeurs du module d’¢lasticité converge vers une valeur d’équilibre,
ici 320 GPa.

Les autres résultats obtenus sur les systémes eutectiques étudiés sont reportés dans le
tableau 4.1. Dans le cas des systémes ternaires Al,O3 - YAG - ZrO; et Al,Os - ErAG - ZrOy, il
n’a pas ¢été possible d’obtenir des éprouvettes parallélépipédiques exemptes de défauts
(amorces de fissures, cavités), ce qui explique I’absence de résultats pour ces deux systeémes.

. ) Module Nombre  Contrainte
Systéme eutectique , )
d’Young moyen decycles maximale

ALOs - YAG 326 GPa 916 350 MPa
ALOs - ErAG 320 GPa 1050 375 MPa
Al,O3 - GdAP ~ 345 GPa 933 425 MPa
Al,O3 - GdAP - ZrO, 300 GPa 270 325 MPa

Tableau 4.1 Valeurs des modules d’Young déterminées, par essais de compression, sur les
systémes eutectiques in situ.
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Les valeurs mesurées expérimentalement concordent avec les travaux de Ochiai ef al.,
qui a déterminé, par simulation numérique, un module d’¢lasticité¢ de 345 GPa a température
ambiante pour le composite in situ Al,O3 - YAG [Ochiai, 2001b]. Les modules d’¢lasticité de
certaines phases individuelles, sont disponibles dans la littérature, et sont rassemblées dans le
tableau 4.2.

Phase Module d’Young Référence
selon ¢ 460 GPa
Al,O5 [Goto, 1989]
dans le plan (0001) 430 GPa
YAG 280 GPa [Alton, 1967]
71O, (12% mol Y,03) 240 GPa [Ingel, 1988]

Tableau 4.2 Valeurs des modules d’Young pour les phases Al,O3;, YAG et ZrO,.

A partir des valeurs reportées dans le tableau 4.2, et en considérant que 1’alumine est
orientée perpendiculairement a I’axe C, il est possible de comparer les valeurs de modules
mesurées sur les composites in situ binaires a celles données par les modeles de Reuss et
Voigt. Le modele composite de Reuss (iso-contrainte) est décrit par 1’équation (4.1) :

1

Reuss = i + & (41)

EC cus El E2

ou E,. est le module d’¢lasticité du composite, et E; et f;, respectivement le module d’élasticité
et la fraction volumique de la phase i.

Dans le cas du composite in situ Al,O3; - YAG, ce modéle donne un module d’¢lasticité
composite de 339 GPa (les fractions volumiques des deux phases étant égales [Piquet, 20006]).

Le modele de Voigt (iso-déformation), décrit par I’expression (4.2) :
E =f-E+ [,  E, (4.2)

indique une valeur de 355 GPa, pour le méme systéme. Le comportement élastique de ce
systéme eutectique, serait donc plutot gouverné par un modele iso-contrainte, ce qui, dans le
cas d’un composite unidirectionnel a fibres longues, correspondrait au comportement
¢lastique en sens travers.

Pour la suite du chapitre, les modules d’¢lasticité des phases ErAG et GdAP ont été
supposés égaux a celui de la phase YAG. En effet, en utilisant les valeurs du tableau 4.2, les
équations (4.1) et (4.2), adaptées a un systéme ternaire, donnent, pour I’eutectique
ALOs - YAG - ZrO, (fa = 0,43 ; fy =0,43 ; f; = 0,14 [Piquet, 2006]), EX** = 320 GPa, et
E'”® = 339 GPa. Ces valeurs sont suffisamment proches du module d’élasticité déterminé
pour le systeme Al,O3 - GAAP - ZrO, pour considérer I’hypothése comme valable.
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4.3.1.2 Mesure des coefficients de dilatation linéaire

Les coefficients de dilatation linéaire des systemes eutectiques ont été déterminés par
dilatométrie, selon la méthode décrite au paragraphe 2.4.2. Les essais ont ét¢ comparés a la
dilatation de monocristaux de saphir, orientés parallelement et perpendiculairement a ’axe ¢
de la structure corindon (voir figure 4.15). Conformément aux résultats de la littérature,
I’alumine o se dilate plus selon I’axe ¢ que dans le plan de base [Wachtman, 1962]. Les
résultats des essais de dilatation linéaire sont présentés figures 4.16, 4.17 et 4.18.
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Figure 4.15 Dilatation thermique du saphir

(parallélement et perpendiculairement a I’axe C).
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Figure 4.17 Dilatation thermique des composites

eutectiques a base d’Er (selon 1’axe de croissance).
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Figure 4.16 Dilatation thermique des composites
eutectiques a base d’Y (selon I’axe de croissance).
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Figure 4.18 Dilatation thermique des composites

eutectiques a base de Gd (selon I’axe de croissance).
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Les valeurs des coefficients de dilatation, déterminées, a partir des figures ci-dessus, a
200°C, 700°C et 1 200°C, sont réunies dans le tableau 4.3.

Coefficient de dilatation thermique o (K™")

4200°C a700°C a1200°C
ALO; (//©) 8,210° 9,310° 10,5107
AlLO; (L¢) 8,010 8,710° 9,510
ALO; - YAG 8,3 10° 9,110 9,9 107
ALO; - YAG - ZrO, 8,4 10° 9,2 10° 10,1 10°°
AlLO; - ErAG 8,210° 9,0 10°° 9,310
AlLO; - ErAG - ZrO, 8,210° 9,310° 10,3 10°
ALO; - GJAP 8,110° 9,110° 10,0 10°°
ALO; - GJAP - ZrO, 8,110° 9,510° 10,9 107

Tableau 4.3 Valeurs des coefficients de dilatation thermique linéaire, selon 1’axe de
solidification, des différents composites eutectiques in situ a 200, 700 et 1 200°C.

Globalement, les coefficients de dilatation des systémes eutectiques sont du méme ordre
de grandeur que ceux de I’alumine. Ils sont toutefois légérement inférieurs, notamment dans
le cas des systémes binaires, ce qui indique que les phases grenat et pérovskite se dilateraient
moins que l’alumine, selon 1’axe ¢. Bayer a rapporté, pour le YAG polycristallin, un
coefficient de dilatation de 9,1 10° K sur la plage de température 20 - 1 020°C [Bayer,
1973], ce qui est en bon accord avec les résultats rassemblés dans le tableau ci-dessus.

En outre, les coefficients de dilatation des composites eutectiques ternaires sont
systématiquement supérieurs a ceux de leurs équivalents binaires (voir tableau 4.3). Cette
augmentation provient de 1’ajout de zircone cubique, dont le coefficient de dilatation est assez
élevé (environ 11,5 10° K, [Adams, 1985]).

En complément des mesures de dilatation linéaire sur les systémes eutectiques, des
essais de dilatation ont été réalisés sur des barreaux polycristallins de YAG, ErAG et GdAP,
afin d’obtenir les coefficients de dilatation thermique des différentes phases nécessaires aux
calculs des contraintes résiduelles. Ces barreaux ont été préparés, par frittage a 1 700°C,
pendant 48h, des mélanges Al,03/Y,03, ALO3/Er,O3 et Al,03/Gd,O3 aux compositions des
composés définis (voir figures 3.1, 3.2 et 3.4). Le palier de frittage a été choisi de maniere a
ce que la réaction entre les oxydes soit la plus compléte possible. Le caractére monophasé des
barreaux a été contrdlé par DRX.

Les résultats des mesures de dilatation linéaire sont présentés en figure 4.19.
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Figure 4.19 Dilatation thermique de barreaux polycristallins de YAG, ErAG et GdAP :
déformation en fonction de la température.

A partir de ces courbes, les coefficients de dilatation linéaire ont été mesurés a 200°C,
700°C et 1 200°C. Ces valeurs sont rassemblées dans le tableau 4.4.

Coefficient de dilatation thermique o (K™")

4200°C a700°C 4 1200°C
YAG 7,8 10°° 8,810° 9,710
ErAG 8,210° 9,0 10°° 9,8 107
GdAP 6,4 10°° 7,710 8,8 10° *

Tableau 4.4 Valeurs des coefficients de dilatation thermique linéaire, des phases YAG, ErAG
et GAAP, a 200, 700 et 1 200°C (* : valeur a 1 125°C).

Les coefficients de dilatation de ces trois phases sont proches de ceux de 1’alumine o,
quelle que soit son orientation (voir tableau 4.3), ce qui est favorable a des niveaux de
contraintes résiduelles assez faibles, au moins dans le cas des composites in situ binaires.

Afin de confirmer ces valeurs des coefficients de dilatation linéaire, et de détecter un
éventuel comportement anisotrope au niveau de la dilatation, des études par diffraction des
rayons X ont été réalisées, entre 50 et 1 100°C, sur ces trois phases. L’alumine, sous forme de
poudre, a également été testée, pour servir de base de comparaison.

Pour chaque température intermédiaire, au cours du chauffage, puis du refroidissement,
un diffractogramme est enregistré (une portion des diffractogrammes réalisés pour le YAG est
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présentée figure 4.20), et les parametres de maille sont calculés. Cela permet de suivre
I’évolution, avec la température, des parametres cristallins de chaque phase, pour ainsi
déterminer un coefficient de dilatation thermique selon chaque direction cristallographique.

Pour ces essais de DRX, les barreaux utilisés pour les essais de dilatation linéaire ont
été broyés, puis mélangés a un étalon interne de MgO, dont la dilatation thermique est connue
[Hazen, 1976 ; Swanson, 1986 ; Reeber, 1995]. L’ utilisation d’un étalon interne de MgO
permet de vérifier la validité des essais, en recalculant la loi d’évolution de son paramétre de

maille a.
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Figure 4.20 Evolution de la position de la raie (842) de la phase YAG avec la
température de mesure : la raie se décale vers les petits angles, indiquant une augmentation de la
distance inter-planaire, et, par conséquent, une dilatation de la maille cristallographique.

Les évolutions des paramétres de maille de I’alumine o, du YAG, de ErAG et de GdAP
sont représentées figures 4.21 a 4.24.
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Figure 4.21 Variation des parametres de maille Figure 4.22 Variation du parameétre de maille de
de a-ALO; en fonction de la température. YAG en fonction de la température.
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Figure 4.23 Variation du parameétre de maille de Figure 4.24 Variation des parametres de maille de
ErAG en fonction de la température. GdAP en fonction de la température.

Les wvaleurs des coefficients de dilatation, selon les axes -cristallographiques,
déterminées a partir de 1’évolution des paramétres cristallins avec la température, sont
rassemblées dans le tableau 4.5.
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Phase AlLO; YAG ErAG GdAP
Parameétre a c a a a b c
Coefficient de

dilatation 7,810° 8,710°(8,510°|7,910°| 10,1 10° 3,910° 8,010°
thermique (K™

Tableau 4.5 Valeurs des coefficients de dilatation thermique linéaires, selon leurs axes
cristallographiques, des phases a-AlL O3, YAG, ErAG et GAAP, déterminées par DRX,
entre 50 et 1 100°C.

L’alumine a présente un coefficient de dilatation plus élevé selon I’axe ¢ que dans le
plan de base (voir figure 4.21), ce qui est cohérent avec les résultats de dilatation linéaire.
Dans le cas du YAG, le coefficient de dilatation thermique déterminé par DRX est voisin de
celui déterminé précédemment. Pour ErAG, la diffraction des rayons X conduit a un
coefficient de dilatation thermique légérement plus faible que la dilatation linéaire, mais la
différence reste acceptable. En ce qui concerne GdAP (voir figure 4.24), les essais de DRX
mettent en évidence une forte anisotropie de la dilatation thermique, déja signalée par Petit
[Petit, 2006]. Cependant, en supposant que le barreau qui a servi a ’essai de dilatation linéaire
présente une texture cristallographique isotrope, la contribution de chaque axe
cristallographique sur la dilatation totale du barreau est équivalente. Il est alors possible
d’écrire que :

1
a

~ —
alinéaire = 3 volume

= %(aa +a,+a,) 4.3)

car la phase GdAP est orthorhombique. A partir des coefficients de dilatation selon les axes
cristallographiques, le calcul de isaire conduit a une valeur de 7,3 10° K™, qui est cohérente
avec les valeurs de coefficients de dilatation thermique déterminées au cours de mesures de
dilatation linéaire (voir tableau 4.4).

4.3.2 Calculs analytiques des contraintes résiduelles

Les modules d’¢lasticité¢ et coefficients de dilatation thermique qui ont été mesurés
permettent d'estimer les contraintes résiduelles qui sont générées au sein des microstructures
interconnectées au cours du refroidissement. Comme il a déja été explicité, la microstructure
des systémes eutectiques étudiés est constituée d’un entrelacement tridimensionnel des phases
eutectiques, et les domaines de phase présentent trés fréquemment des parois courbes.
L’arrangement des phases ne peut donc pas étre décrit par un empilement de plaques. La
présence de domaines de phase zircone au sein de la phase alumine (voir figure 4.25) suggere
qu'un modele de phases cylindriques et concentriques (voir figure 4.26) pourrait
convenablement décrire une telle configuration. Un tel modele de cylindres concentriques
permet de déterminer les contraintes normales qui agissent au niveau des interfaces entre les

136



Rupture des composites eutectiques in situ

phases. Ces contraintes normales sont représentées par la composante radiale o, de la

contrainte, a I’interface considérée.
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Figure 4.25 Configuration du composite in situ Figure 4.26 Schéma descriptif du modele
ALO; - GdAP - ZrO, se rapprochant d’ un analytique utilisé pour le calcul des
modele de cylindres concentriques au niveau de contraintes résiduelles.

I’inclusion de ZrO, (en haut au centre).

Ainsi, le domaine de zircone visible sur la figure 4.25 peut étre représenté par un
cylindre de ZrO, d’un micromeétre de diamétre, entouré par une couche d’alumine de 1,5 pm
d’épaisseur, elle-méme entourée par une autre couche de ZrO, de 0,5 um d’épaisseur.
L’ensemble de ces trois domaines est placé au sein d’un milieu homogene équivalent (MHE),
dont le diamétre est celui d’un barreau eutectique, et dont les propriétés thermo-élastiques
macroscopiques sont celles du composite in situ Al,O3 - GAAP - ZrO,. Dans le cas présent,
pour un systéme de quatre phases concentriques, soumis a un changement de température, une
solution analytique compléte a été obtenue [Brunet, 2000]. Les différentes composantes des
contraintes, au sein des phases comme aux interfaces, peuvent donc étre directement calculées
par des formules analytiques, dans le cadre de la théorie de 1’¢lasticité linéaire, d’une
adhérence parfaite entre les phases concentriques, et d’une hypothése de déformation plane
généralisée. Celle-ci est justifiée par la différence d’échelle entre les domaines de phases
considérés (1 a 2 um pour les domaines de phase ZrO,) et 1’épaisseur de I’éprouvette
(supérieure a 500 um).

Pour le systéme eutectique Al,O; - GAAP - ZrO, (voir figure 4.25), la contrainte
normale agissant sur ’interface ZrO,/Al,O; atteint environ 1 GPa (voir figure 4.27). Cette
forte contrainte de traction, perpendiculaire a I’interface, favorise une décohésion de
I’interface, comme observé sur la figure 4.25. La couche externe de zircone est, quant a elle,
soumise a une forte contrainte tangentielle (o, ~ 1,8 GPa) qui favorise une fissuration
transgranulaire de ce domaine de phase. Cette situation a également ¢été constatée (voir
figure 4.11) au sein du systéme eutectique ternaire Al,Os3 - ErAG - ZrOs,.
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Figure 4.27 Systéme de contraintes calculé, a partir du mod¢le analytique présenté figure 4.26,
pour un composite eutectique Al,O3 - GAdAIO; - ZrO, (AT ~ 1 700°C)

D’apres les calculs réalisés avec ce modele, une grande partie de la phase alumine est
soumise a des contraintes résiduelles de compression, pour les trois composantes o, 0, et O-.
Des résultats analogues ont été obtenus sur le systeme ternaire Al,Os- YAG - ZrO, par
Pefia et al. [Pefia, 2006].

Cependant, le modele des cylindres concentriques ne représente que grossierement la
configuration microstructurale réelle, et les valeurs des contraintes calculées avec ce modele
doivent étre uniquement considérées comme des approximations. Par rapport a la contrainte a
la rupture de ces matériaux [Waku, 1998b ; Penia, 2006], le niveau des contraintes résiduelles
reste trés ¢levé. Cependant, les valeurs des composantes de la contrainte au sein des
différentes phases peuvent permettre d’interpréter le role des contraintes résiduelles dans la
nucléation et la propagation des fissures. Ainsi, la détermination, au moyen de ce modele, des
contraintes normales agissant sur les interfaces (composante o), explique la possibilité¢ de

dévier les fissures aux interfaces, au moins dans le cas des systémes eutectiques ternaires.

4.3.3 Simulation des contraintes résiduelles par calculs par éléments finis

Le modele de cylindres concentriques a quatre phases a permis une premiere
approximation du niveau de contraintes résiduelles existant au sein des microstructures
ternaires. Toutefois, la symétrie axiale qui le caractérise limite son application car la
microstructure des systémes eutectiques est plus complexe. Son avantage réside cependant
dans la résolution totalement analytique du probléme.

Ainsi, pour estimer le niveau de contraintes résiduelles dans certaines configurations de
microstructure ou la symétrie axiale n’est plus vérifiée, une méthode numérique de calcul par
¢léments finis se révele nécessaire. C’est le cas, lorsqu’un domaine de zircone, inclus dans un
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domaine d’alumine, n’est plus totalement rond, mais fortement oblong, ou encore lorsqu’un
domaine de zircone, partiellement inclus dans I’alumine, est situ¢ a une interface entre AL,O;
et, soit une phase grenat, soit une phase pérovskite. De tels exemples sont présentés ci-
dessous (figure 4.28).

-
2 um 2 ym
A

Figure 4.28 Fissuration des systémes eutectiques ternaires (a) ALLO; - YAG - ZrO, —
(b) Al,O; - ErAG - ZrO; — (c et d) Al,O;3 - GdAP - ZrO,.

Ces situations microstructurales présentent un caractére général suffisant pour que leur
traitement numérique soit effectué a travers un modele reprenant une géométrie cylindrique
pour les phases extérieures, notamment le milieu homogene équivalent. Ainsi, une phase ZrO,
allongée, partiellement incluse dans un domaine d’alumine, et présentant une interface avec
une phase LnAG/P (figure 4.28a, b et ¢) donnera lieu a la représentation géométrique générale
représentée en figure 4.29a.

De méme, la situation pour laquelle une phase ZrO,, totalement incluse dans un
domaine d’alumine présente une forme tres allongée s’écartant beaucoup de la symétrie axiale
(figure 4.28d), sera décrite par la représentation géométrique générale donnée figure 4.29b.
Celle-ci reprend la symétrie axiale pour les trois phases extérieures.
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Figure 4.29 Représentations géométriques générales des configurations s’écartant de la
symétrie axiale : (a) domaine de zircone partiellement inclus dans un domaine d’alumine — (b)
inclusion de zircone oblongue dans un domaine d’alumine.

Les calculs par ¢léments finis (code Z¢éBuLoN [ZéBuLoN, 2008]) sont réalisés dans le
cadre de I’¢lasticité linéaire, en faisant, comme dans le cas des calculs analytiques,
I’hypothése de déformation plane généralisée et d’adhérence parfaite entre les phases. Le
maillage utilisé¢ dans le calcul par éléments finis, ainsi que les niveaux de contrainte, sont
indiqués figures 4.30 et 4.31, dans les deux cas généraux décrits plus haut (figure 4.29).

(a) (b)
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Figure 4.30 Niveaux des composantes 01 (a) et O, (b) des contraintes résiduelles pour un
composite in situ Al,O3 - YAG - ZrO,.
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Figure 4.31 Niveaux des composantes 01 (a) et O, (b) des contraintes résiduelles pour un
composite in situ Al,O3 - GAAP - ZrO,.

Le calcul par éléments finis montre, que dans ces différentes configurations, le passage
d’une symétrie axiale a une forme oblongue de la phase ZrO, conduit a une augmentation de
la composante normale (022) de la contrainte, au point A défini sur la figure 4.29 (voir figures
4.30b et 4.31b). Ceci explique la décohésion aux extrémités de la phase ZrO, (figure 4.28a et
d). La composante normale a I’intérieur de la phase de zircone (point C sur la figure 4.29b)
est également trés élevée (voir figure 4.31b) ce qui explique la rupture interne de la phase,
mise en évidence sur la figure 4.28d.

Sur les parois planes du domaine central de zircone (point B), la composante normale de
la contrainte (0,,) est plus faible que celle observée dans le cas d’une symétrie axiale. Ceci
explique 1’absence de décohésion dans les parties planes (voir figure 4.28).

Dans le cas d’un domaine de zircone partiellement inclus dans I’alumine, la composante
normale de la contrainte a I’interface (022), au point C sur la figure 4.29a, bien que moins
¢levée que la méme composante au point A (figure 4.30b), est suffisamment élevée pour
permettre la décohésion le long de cette interface (voir figure 4.28b et c).

4.4 Détermination des contraintes résiduelles par spectroscopie
Raman

Afin de valider les valeurs des contraintes résiduelles calculées au cours du paragraphe
précédent, une détermination expérimentale des contraintes résiduelles, dans la phase
alumine, a été entreprise. Ces mesures ont été réalisées en déterminant le décalage des raies de
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fluorescence des impuretés de Cr’*, naturellement présentes dans la phase alumine, au moyen
d’un spectrometre Raman. Le protocole expérimental est détaillé au paragraphe 2.4.3.

Le traitement du spectre de référence (spectre du néon) montre que les raies Ne; et Ne;
peuvent €tre représentées par des gaussiennes. La raie Ne, posséde une largeur a mi-hauteur
de 1,95 cm™, et une intensité ¢gale a environ 30 % de l’intensité de la raie Ne;. Selon que la
raie Ne, est prise en compte ou non dans la détermination des positions des raies R; et Ry,
celles-ci ne sont pas positionnées au méme nombre d’onde (voir figure 4.32). La prise en
compte de la raie Ne, n’a a priori aucune influence sur la position de la raie R;. Par contre, la
position de R, ne peut étre déterminée avec une précision inférieure a 0,1 cm™ que si le
rapport d’intensité des raies R; et Ne; est supérieur a 7,5 (ce qui représente un rapport
I(R»)/I(Ney) ~ 25).

Par conséquent, les spectres pour lesquels les raies du néon sont trop intenses ont été
écartés, afin que la détermination des contraintes résiduelles hydrostatiques puisse étre
effectuée a partir des deux raies R; et R,.

0.30 q

o R1
o R2

0.25 +

0.20 +

0.15 +

0.10 ~

V(Rx)noNe2 - V(Rx)with ne2 /cm”

0.05 A1 N
[ J
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O.OO---W@O-OO---OO---OO-Q ----- ®e. ..o

0051

-0.10 +o— T . r
0.0 20.0 40.0 60.0

Figure 4.32 Effet de la prise en compte de la raie Ne, sur la précision de la détermination des
positions des raies de fluorescence R; et R,.

Des spectres Raman, dans la zone de nombre d’onde correspondant a la fluorescence de
Cr’”’, pour la longueur d’onde utilisée, sont représentés figure 4.33, pour les différents
systémes eutectiques testés. Le spectre acquis sur un cristal de rubis est également représenté.
Dans le cas du systeme Al,Os - ErAG, un spectre réalis¢ a 100 uW a été utilisé pour la
détermination des contraintes car le spectre effectué a 6 mW est perturbé par les raies du
néon, trop intenses.
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Figure 4.33 Déplacement des raies de fluorescence R1 et R2 de Cr’*, enregistré avec une
longueur d’onde excitatrice de 514 nm. La puissance d’illumination est de 6 mW, sauf mention
contraire (Al,Os - ErAG, 100 uW). La raie du néon est utilisée comme référence.
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Par rapport a la référence, que constitue le spectre du rubis, les raies de fluorescence
relatives aux différents composites eutectiques in sifu sont décalées vers les nombres d’onde
supérieurs, ce qui implique un état de contraintes résiduelles de compression dans la phase
alumine. En particulier, les raies de fluorescence correspondant aux systémes eutectiques
ternaires semblent plus décalées vers les grands nombres d’onde, ce qui laisse présager des
contraintes résiduelles plus importantes dans le cadre de ces systémes.

Les valeurs des contraintes hydrostatiques, au sein de la phase alumine, ont été
calculées a partir de ces spectres — voir équations (2.5) et (2.6). Les résultats sont rassemblés
dans le tableau 4.6. L’écart entre la raie de référence du néon Ne; et la raie R; du rubis, qui
n’est pas soumis a une contrainte, est noté A,.. Les écarts des raies R; et R, par rapport a
leurs positions d’équilibre (quand le matériau n’est soumis a aucune contrainte) sont

respectivement notés AV, et AV, . Les contraintes qui en résultent, sont appelées o, et

Ohiio-
Systéme Ay (cm™) Avil i AVI:Z O
em') (MPa) | (em’)  (MPa)
Saphir 183,63 +0,23 - - - -

ALOs - YAG 183,02+0,17 | 0,61 - 80 0,56 - 74

ALO; - YAG-ZrO, 181,45+0,11 | 2,18 - 287 1,93 -254

AlLOs - ErAG 182,85+0,23 | 0,68 -90 0,51 - 67

Al O3 - GAAP 182,08+0,43 | 1,55 -204 1,27 - 167

Al,O3 - GdAP - ZrO, 180,46+0,17 | 3,17 -418 2,76 -363

Tableau 4.6 Valeurs des contraintes résiduelles hydrostatiques, mesurées dans la phase
alumine, par la mesure du déplacement des raies de fluorescence des impuretés de Cr’".

Quel que soit le composite eutectique in situ considéré, la contrainte résiduelle
correspond a un état de compression de la phase alumine. La raie choisie (R; ou Ry) pour
déterminer Oy, @ peu d'influence. Trois groupes se distinguent cependant, d’apres les

valeurs résumées dans le tableau 4.6 :

— Les systémes binaires a base de grenat, pour lesquels O est inférieure a
100 MPa (en valeur absolue), car les coefficients de dilatation thermique des
phases alumine et grenat sont trés proches (voir paragraphe 4.3.1),

— Le systetme ALO;- GdAIO;, dont la contrainte hydrostatique est voisine de
- 200 MPa,

— Les systémes ternaires Al,O3; - YAG - ZrO; et Al,O3 - GAAP - ZrO,, pour lesquels
la contrainte hydrostatique est plus importante, et supérieure a 200 MPa, en
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compression. Ces résultats sont similaires a ceux obtenus par Pena et al. sur le
systtme Al,Os - YAG - ZrO, [Pefia, 2006]. L’ajout d’une troisiéme phase de
zircone, au coefficient de dilatation thermique plus élevé, permet d’atteindre des
contraintes de compression plus élevées dans la phase alumine.

La contrainte hydrostatique donne une premicre approximation de I’état de contrainte
des composites eutectiques, mais est assez ¢loignée de la réalité. En effet, ’acquisition des
spectres Raman étant réalisée sur une surface libre, la détermination d’une contrainte plane
peut paraitre plus appropriée.

Or, le repere (X, y, z) associé au tenseur piézo-spectroscopique m est indexé suivant les
directions cristallographiques <1§10>, <10 TO>, et <OOO 1> de I’alumine [He, 1995] (voir
paragraphe 2.4.3). De plus, les études cristallographiques ont déterminé que, pour tous les
systémes eutectiques préparés dans les systetmes Al,O; - LnyO; (- ZrO,), la direction de
croissance de la phase alumine est <10 TO> (voir tableau 1.2). Dans une situation de contrainte

plane, la contrainte dans cette direction (03,) peut donc étre supposée nulle. Par conséquent,
comme les contraintes résiduelles sont d’origine thermique, donc de nature assez fortement
hydrostatique dans un tel systéme tridimensionnel interconnecté, ce qui permet de négliger les
termes de cisaillement, le tenseur des contraintes peut alors s’écrire, en supposant un état de
contrainte plane :

o, 0 0
o=0 0 0 (4.4)
0 0 o

Si, de plus, ’état de contrainte est supposé isotrope dans le plan perpendiculaire a la
direction de croissance (plan 13, ce qui induit 0;; = 033 = Op), les relations (2.5) et (2.6)
peuvent s’écrire :

AVR = 4,090, (4.5)
AV =481 0, (4.6)

Les valeurs des contraintes planes, déterminées a partir des relations (4.5) et (4.6) sont
rassemblées dans le tableau 4.7. Elles sont plus élevées que les valeurs des contraintes
hydrostatiques (voir tableau 4.6). Cependant, la contrainte plane déterminée, dans le cas du
composite in situ Al,O3 - GAAP - ZrO,, au sein de la phase alumine concorde avec le niveau
de contrainte qui a été déterminé par le modele de cylindres concentriques a quatre phases. En
effet, la composante o, au sein du domaine d’alumine est proche de 800 MPa, en
compression, et la moyenne de la composante 0, se situe autour du méme niveau de
contrainte.
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Systéme oy (MPa) oy (MPa)
AlLOs - YAG - 149 - 137
AlLOs3 - YAG - ZrO, - 533 -472
ALOs - ErAG - 166 - 125
ALO; - GdAP -379 - 311
Al O3 - GdAP - ZrO, =775 - 675

Tableau 4.7 Valeurs des contraintes résiduelles planes.

Pour les systémes eutectiques binaires, les mesures par fluorescence indiquent des
niveaux de contrainte plus faibles, et en compression dans 1’alumine. Ces résultats sont en bon
accord avec ceux de Torii et al., qui ont signalé, pour le systéme eutectique ALL,Os; - YAG, des
déformations de 1’ordre de - 10 dans la phase alumine [Torii, 2005]. Pourtant, malgré ce
faible niveau de contraintes internes, des phénomenes de décohésion aux interfaces ont été
mis en évidence (voir paragraphe 4.2.1) alors que, dans les systémes ternaires, de forts
niveaux de contraintes résiduelles semblent nécessaires a 1’apparition de tels phénomeénes
(voir paragraphe 4.3.2).

Cependant, dans les systémes binaires, les décohésions aux interfaces, bien qu’elles
puissent se produire dans des interfaces planes (figure 4.7), semblent intervenir
préférentiellement lorsque celles-ci sont trés courbées (voir figures 4.1 et 4.4). Ainsi, ces
observations suggerent I’effet d’une faiblesse locale de ces interfaces a forte courbure. En
effet, les phases eutectiques étant liées par des relations d'épitaxie bien définies (voir
chapitre 1), le plan cristallographique tangent a I’interface, et défini dans chacun des deux
réseaux, varie continument le long de I’interface courbe. La nature du joint de phase (réseau
de coincidence et réseau de défauts d’interface) doit donc évoluer le long des interfaces
courbes (voir figure 4.34). De plus, le rayon de courbure des interfaces peut, dans certains cas,
étre suffisamment petit pour isoler une portion de phase, assimilable a un demi-cylindre (voir
figure 4.1). Pendant le refroidissement consécutif a la solidification, ce demi-cylindre et la
matiére environnante sont sujets & un champ de contraintes thermiques, qui peut étre
déterminé par le calcul (voir paragraphe 4.3). Ce champ de contraintes conduit, a température
élevée, lors du refroidissement, a une déformation plastique, dont les dislocations résultantes
peuvent « pénétrer » dans les interfaces (elles interviennent alors comme des dislocations
extrinseques), et fragiliser I’interface en question.
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Figure 4.34 Micrographie MET, réalisée sur le composite in situ Al,O3 - GAAIO; : interface
AL,O3/GdAIO;, dont la courbure est accommodée par une série de marches, qui contiennent
chacune une paire de dislocations (en « haut » et en « bas » de chaque marche). Un tel réseau de
défauts, dont le pas est ici relativement grand étant donnée la faible courbure, serait susceptible
de fragiliser une interface de plus forte courbure.

Les déterminations des contraintes résiduelles qui ont été effectuées par des calculs
analytiques ou numériques (éléments finis) restent totalement dépendantes des valeurs des
données thermo-mécaniques introduites dans les calculs. En effet, les coefficients de
dilatation thermique des phases eutectiques (voir tableaux 4.4 et 4.5) sont relativement
proches, et une incertitude peut demeurer sur la nature de la phase qui se dilate le plus, et sera,
par conséquent, en traction a I’issue du refroidissement. Ochiai et al. qui utilisent, dans leurs
simulations, des valeurs des coefficients de dilatation de 1’alumine plus élevés que celles des
phases grenat et pérovskite, déterminent, dans la phase YAG, des contraintes résiduelles en
compression, de 1’ordre de -200 MPa [Ochiai, 2008]. Ces simulations corroborent les
résultats d’une étude expérimentale récente, qui a permis de déterminer des contraintes
résiduelles comprises entre - 160 et - 220 MPa dans la phase YAG par DRX [Sha, 2008].

Ces deux études ont été menées a partir d’échantillons ¢élaborés au four Bridgman, qui
permet un refroidissement plus lent (inférieur 2 5 mm.h™), et qui évite surtout un gradient
thermique radial trop important. Il est donc possible de penser que le mode d’¢élaboration a
une influence importante sur le niveau de contraintes résiduelles au sein de la microstructure.
Par exemple, le four Bridgman nécessitant une vitesse de solidification plus lente, le temps
pendant lequel la déformation plastique a haute température peut avoir lieu dans les
différentes phases, au cours du refroidissement, augmente. La déformation plastique de
certaines phases peut alors étre beaucoup plus importante et suffisante pour inverser les
valeurs des contraintes résiduelles.
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4.5 Bilan du chapitre 4

L’objectif de ce chapitre était de comprendre I’influence de la microstructure, et plus
particulierement des contraintes résiduelles, sur la rupture des composites eutectiques
in situ.

Des mécanismes de fissuration permettant d’expliquer I’augmentation de ténacité de ces
matériaux, par rapport aux phases individuelles, ont été détectés grace a des
observations MEB réalisées apres les essais de flexion biaxiale. Ces mécanismes de
fissuration sont des décohésions aux interfaces qui permettent des déviations de
fissures, et des ramifications de fissures qui permettent de multiplier le nombre des
extrémités de fissures.

Afin d’interpréter ces mécanismes, des calculs analytiques et numériques ont été
réalisés. Ceux-ci ont permis de confirmer que la configuration microstructurale peut
exercer une influence assez marquée sur les mécanismes de fissuration qui interviennent
au cours de la rupture des systémes eutectiques.

Enfin, les niveaux des contraintes résiduelles calculés ont été confirmés par des mesures
spectroscopiques (fluorescence des impuretés de chrome au sein de 1’alumine o). Ces
mesures ont mis en évidence des contraintes résiduelles en compression dans la phase
alumine, quel que soit le systtme eutectique, binaire ou ternaire, considéré.
Conformément aux prévisions, 1’addition de zircone modifie la répartition des
contraintes résiduelles, du fait de son coefficient de dilatation thermique élevé, et de par
sa répartition (petits nodules dispersés au sein des phases et aux interfaces
Al,O3/LnAG-LnAP).
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5.1 Obijectifs du chapitre

L’étude du comportement en fluage des composites in situ, préparés dans les systémes
ALO; - LnyOs - ZrO,, a été entreprise dans un double objectif :

— Mesurer les vitesses de déformation de ces matériaux dans des conditions
d’utilisation réalistes (température et contrainte),

— Déterminer 1’exposant de sensibilité a la contrainte, n, et I’énergie d’activation,
Q, afin de proposer des mécanismes physiques qui contrdlent la déformation plastique
de ces composites.

Pour découpler les influences de la contrainte appliquée et de la température sur la
vitesse de déformation plastique, deux types d’essai de fluage ont été effectués : des
essais par sauts de contrainte (& température constante) et des essais par sauts de
température (a contrainte constante).
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5.2 Validation de |'appareillage expérimental

La premiere étape du travail expérimental, concernant les essais de fluage, a consisté a

valider I’appareillage et la méthode. Cette validation a été effectuée en répétant plusieurs fois

le méme essai sur des éprouvettes de composition identique. Dans le cas présent, le systéme

ternaire ALO; - YAG - ZrO, a été sélectionné pour réaliser cette validation. Quatre

éprouvettes, issues de deux barreaux de ce composite ont été déformées a 1 500°C, pour des

paliers de contrainte compris entre 100 et 250 MPa.

Les évolutions, en fonction de la contrainte appliquée, des vitesses de déformation,

déterminées en utilisant la méthode expérimentale décrite au paragraphe 2.5, sont représentées

en figure 5.1. Comme I’indique cette figure, les vitesses de déformation, mesurées pour

chaque essai, se correlent d’une manicre assez satisfaisante.
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Figure 5.1 Vitesses de déformation mesurées,
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Figure 5.2 Exposants de sensibilité a la
contrainte n calculés, pour plusieurs essais, dans
le cas du composite in situ Al,O3 - YAG - ZrO,.

Pour chaque contrainte, la vitesse de déformation moyenne, ainsi que la dispersion

expérimentale (écart type a la moyenne), ont été calculées. Les valeurs relatives aux essais

reportés en figure 5.1 sont rassemblées dans le tableau 5.8. L’augmentation de I’écart type

avec la contrainte est sans doute liée aux taux de déformation, différents pour chaque essai,

auxquels sont mesurées les vitesses de déformation.

152



Etude expérimentale de la déformation plastique des composites in situ

Contrainte (MPa) 100 150 200 250

Vitesse de déformati
resse de Qe OO 0,5740,088  1,02+0,16 1,79+035 3,19+0,81
moyenne (107 s™)

Tableau 5.8 Vitesses de déformation moyennes, déterminées a partir de quatre essais, par sauts
de contrainte, a 1 500°C, dans le cas du composite eutectique ternaire Al,O3 - YAG - ZrO,.

Néanmoins, I’objectif étant de déterminer les mécanismes gouvernant la déformation
plastique des composites eutectiques in sifu, une erreur sur les parametres n et Q sera plus
critique. Ce sont, en effet, ces paramétres qui donnent des informations sur le type de
mécanisme de déformation actif sur un intervalle de contraintes, ou une plage de température,
donnés.

Ainsi, pour chaque saut de contrainte, 1’exposant de sensibilité a la contrainte, n, a été
calcul¢ a I’aide de I’équation (2.13) :
ll’l( é[l,i+1 )
éll,i

ln(%)
Gi

Les valeurs déterminées, en fonction de la contrainte, sont représentées figure 5.2.

n=

(5.1)

Comme pour les valeurs de vitesse de déformation, les valeurs des exposants de sensibilité a
la contrainte sont similaires, pour un intervalle de contrainte donné.

Pour chaque intervalle de contraintes, un exposant de contrainte moyen a été calculé
(voir tableau 5.1). Quel que soit I’intervalle de contrainte, la dispersion reste stable, et indique
ainsi la précision de la mesure de I’exposant de sensibilité a la contrainte.

Intervalle de contraintes 100 — 150 MPa 150 — 200 MPa 200 — 250 MPa

Nimoyen 1,44 £ 0,36 1,93 £0,28 3,13+ 0,26

Tableau 5.1 Exposants de sensibilité a la contrainte n, calculés a partir de quatre essais, par
sauts de contrainte, a 1 500°C, sur le composite eutectique ternaire Al,O; - YAG - ZrO,.
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5.3 Etude de la déformation plastique par essais de fluage des
composites eutectiques in situ binaires

Les systémes binaires retenus pour cette étude, et présentés au chapitre 3, sont
ALO; - YAG, ALO;-ErAG et ALO;-GdAP. Deux températures de test, 1450°C et
1 525°C, ont été choisies afin d’observer I’effet de la température a la fois sur les vitesses de
déformation et sur les valeurs mesurées de sensibilit¢ a la contrainte. Ces températures
correspondent a un rapport température d’essai sur température eutectique voisin de 0,9. Le
domaine de contraintes exploré est compris entre 70 et 200 MPa.

Les températures auxquelles sont effectués les essais par sauts de température ont été
choisies afin de compléter celles utilisées pendant les essais par sauts de contrainte. Ainsi, les
températures limites ont été fixées a 1 440°C et 1 540°C. Afin de déceler d’éventuels effets de
la température sur les énergies d’activation, une valeur intermédiaire a été choisie, dans un
premier temps, a approximativement 1 490°C. Dans le but de détecter un effet de la contrainte
appliquée, les essais par sauts de température ont été réalisés pour deux niveaux de contrainte,
choisis a 70 et 200 MPa. Les conditions expérimentales de ces essais de fluage sont résumées
dans le tableau 5.2.

Essais par sauts de contrainte Essais par sauts de température
Composite
1 450°C 1 525°C 70 MPa 200 MPa
ALO; - YAG 70 — 200 MPa 1 440 — 1 540°C
ALO; - ErAG 70 — 200 MPa 1 440 — 1 540°C
ALO; - GdAP 70 — 200 MPa 1440 — 1 540°C

Tableau 5.2 Résumé des conditions expérimentales utilisées pour les essais de fluage effectués
sur les composites eutectiques binaires.

5.3.2 Résultats des essais par sauts de contrainte

5.3.2.1 Résultats pour une température d’essai de 1 450°C

Les variations des vitesses de déformation de chaque eutectique en fonction du taux de
déformation, pour différentes contraintes, sont représentées sur la figure 5.3.
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A partir de ces courbes, le calcul des exposants de sensibilité a la contrainte est effectué,
au moyen de la méthode décrite au chapitre 2. Les valeurs de n’ ainsi obtenues pour les trois
composites eutectiques binaires déformés a 1 450°C sont résumées dans le tableau 5.3.

100 — 140 MPa 140 — 200 MPa
Composite 70 — 100 MPa
140 — 100 MPa 200 — 140 MPa
AlLOs - YAG 1,14 2,06 2,99
- - 2,86
ALO; - ErAG 1,20 2,10 2,72
- - 2,77
Al,O3 - GAAP 1,10 2,08 2,60
- 1,72 2,72

Tableau 5.3 Valeurs des exposants de sensibilité a la contrainte « n’ » obtenues a 1450°C
pour les différents composites binaires.

L’exposant de sensibilité a la contrainte augmente avec la contrainte appliquée, pour les
trois composites binaires. De plus, les valeurs de n’ varient peu entre chaque composition et
semblent suivre une évolution similaire en fonction de la contrainte appliquée au matériau.
Afin d’apprécier I’évolution de I’exposant de sensibilité a la contrainte avec la contrainte
appliquée, la vitesse de déformation des composites binaires a été tracée en fonction de la
contrainte appliquée (figure 5.4). Cette représentation graphique, en coordonnées
logarithmiques, permet de déduire directement n de la pente de la courbe.

Ces résultats indiquent que les exposants de sensibilité a la contrainte apparents varient
peu avec le taux de déformation. En effet, les valeurs de n’, obtenues pour les différents sauts
effectués entre 140 et 200 MPa, en chargement et en déchargement, sont trés proches. Ainsi,
les exposants de sensibilité a la contrainte peuvent étre considérés comme caractéristiques de
I’intervalle de contrainte sur lequel ils sont calculés. On peut alors poser n =n’.

Cependant, sans modifier les valeurs de n, la vitesse de déformation a globalement
tendance a diminuer avec le taux de déformation (voir figure 5.3). Cet effet peut étre attribué
a deux causes :

— Soit le stade secondaire du fluage des eutectiques composites binaires est un état
quasi-stationnaire, pour lequel la vitesse de déformation diminue continuellement.
Cette hypothése est acceptable, étant donnée 1’interconnexion de la microstructure
(voir figures 3.39, 3.41 et 3.42), qui peut influencer de maniére non négligeable
les éventuels mouvements de dislocations au sein des phases. Les interfaces entre
les phases sont en effet trés nombreuses et trés rapprochées (notamment pour les
composites Al,Os3 - ErAG et AL,O; - GAAP — voir figures 3.41 et 3.43) et peuvent
perturber le glissement des dislocations en les ¢épinglant sur des défauts

156



Etude expérimentale de la déformation plastique des composites in situ

d’interfaces (dislocations d’accommodation de réseaux, marches). Cette
hypothése revient a interpréter ce phénomeéne comme un durcissement des
composites eutectiques au cours de leur déformation (écrouissage cinématique).

— Soit au moment des sauts, spécialement les premiers, le stade primaire n’est pas
totalement achevé. Cela expliquerait que lorsque ’on revient a une faible
contrainte, aprés avoir réalisé toute une série de sauts en augmentant la contrainte,
la vitesse de déformation soit plus faible au cours du nouveau palier.

Néanmoins, quelle que soit I’hypothése retenue, il ressort de ces essais par sauts de
contrainte & 1450°C que les valeurs des exposants de sensibilité a la contrainte semblent
assez indépendantes du taux de déformation. Il est donc justifié¢ de les utiliser pour interpréter
les mécanismes qui gouvernent la déformation plastique des composites eutectiques.

A partir des valeurs résumées dans le tableau 5.3, il est possible de constater que :

— D’une maniére générale, la valeur de n augmente lorsque la contrainte augmente.
Cette évolution montre que la déformation plastique semble étre gouvernée par
plusieurs mécanismes, qui sont activés pour différents niveaux de contrainte.

— A basse contrainte, les valeurs de n sont proches de 1. Autrement dit, la vitesse de
déformation est directement proportionnelle a la contrainte appliquée lorsque
celle-ci est inférieure a 100 MPa. Cette dépendance linéaire peut étre interprétée
par une déformation plastique controlée par la diffusion [Poirier, 1985].

— A contrainte plus ¢élevée (o > 100 MPa), les valeurs des exposants de sensibilité a
la contrainte sont compris entre 2 et 3. Les mécanismes mis en jeu, dans ces
conditions, impliquent des mouvements de dislocations, que ce soit par glissement
ou par montée [Poirier, 1985].

5.3.2.2 Résultats pour une température d’essai de 1525°C

Aprées les premiers essais a 1 450°C, le méme protocole expérimental, pour la méme
gamme de contraintes, a été utilisé a une température de 1 525°C. La réalisation de la méme
série d’essais, a une température différente, permet de quantifier 1’effet de la température sur
les vitesses de déformation et sur les valeurs des exposants de sensibilité a la contrainte n. La
figure 5.5 présente les évolutions des vitesses de déformation obtenues pour les eutectiques
binaires a 1 525°C.
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L’allure des courbes représentant 1’évolution de la vitesse de déformation en fonction
du taux de déformation est sensiblement identique a celle obtenue pour les essais a 1 450°C
(voir figure 5.3), mais les valeurs de déformation sont plus élevées, ce qui est logique. De
plus, ’effet de diminution de la vitesse de déformation au stade quasi-stationnaire, décrit au
paragraphe précédent, est nettement moins marqué qu’au cours des essais a 1 450°C, mais est
toujours présent. Cette observation semble confirmer que le stade secondaire du fluage des
composites eutectiques céramiques binaires est bien un état quasi-stationnaire, pour lequel la
vitesse de déformation dépend du taux de déformation.

Ces essais par sauts de contrainte a 1 525°C conduisent a des déformations de I’ordre de
3,5 — 4 % pour les composites a base de grenat (voir figure 5.5a et 5.3b) et d’un peu moins de
3 % pour le composite Al,O; - GAAP (voir figure 5.5¢). Bien qu’une partie de cette différence
de déformation finale provienne d’un comportement élastique différent (le saut dans le
domaine élastique en début d’essai est particulieérement marqué dans le cas du composite
ALOs; - ErAG ; voir figure 5.5b), il est clair que le composite Al,O; - GAAP présente des
vitesses de déformation plus faibles a 1 525°C que les deux composites a base de grenat.
Cette différence était également observable pour les essais par sauts de contrainte a 1 450°C
(voir figures 5.1 et 5.2).

Les valeurs des exposants de sensibilité a la contrainte a 1 525°C sont rassemblées dans
le tableau 5.4. Pour tous les sauts effectués, leur dispersion est plus étroite qu’a 1 450°C (voir
tableau 5.3), dans la gamme de contraintes explorée. Cette observation marque une premicre
différence par rapport aux essais a 1 450°C, puisqu’a priori, un changement de mécanisme de
déformation est moins clairement mis en évidence a partir de I’évolution des valeurs des
exposants de sensibilité a la contrainte.

70 — 100 MPa 100 — 140 MPa 140 — 200 MPa
Composite
100 — 70 MPa 140 — 100 MPa 200 — 140 MPa
1,90 1,75 2,54
AlL,Os - YAG
2,30 1,91 2,31
2,48 2,51 2,85
A1203 - ErAG
- 2,61 2,86
1,94 2,15 1,97 *
AlLO; - GdAP
- 2,50 2,27 *

Tableau 5.4 Valeurs des exposants de sensibilité a la contrainte obtenus a 1 525°C
pour les différents composites binaires. ( * saut effectué entre 140 et 180 MPa).

De plus, les valeurs de n sont assez proches des valeurs obtenues a forte contrainte a
1 450°C (voir tableau 5.3, colonne de droite). Ceci indique la présence de mécanismes de
déformation thermiquement activés, puisque des valeurs similaires d’exposant de sensibilité a
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la contrainte sont obtenues, d’une part, a forte contrainte et basse température (sauts de 140 a
200 MPa pour une température de 1 450°C) et, d’autre part, a plus faible contrainte et plus
haute température (sauts entre 70, 100 et 140 MPa, pour une température de 1 525°C).

5.3.3 Résultats des essais par sauts de température

Comme indiqué au paragraphe 5.2, les essais par sauts de température permettent de
calculer les énergies d’activation du ou des mécanismes physiques qui gouvernent la
déformation plastique au cours du stade secondaire du fluage. Le paragraphe précédent a
permis de montrer que la contrainte avait un effet non négligeable sur la valeur des exposants
de sensibilité a la contrainte. Afin de mieux expliciter cette dépendance, des essais par sauts
de température ont été réalisés entre 1 450 et 1 530°C, soit la gamme de température étudiée
au cours des essais par sauts de contrainte. Deux contraintes de 70 et 200 MPa, caractérisant
les différents régimes de déformation détectés au cours des essais par sauts de contrainte, ont
¢été choisies pour réaliser les essais par sauts de température (voir tableau 5.2).

5.3.3.1 Cas des éprouvettes déformées sous une contrainte de 70 MPa

De maniére similaire aux essais par sauts de contrainte, au cours des essais par sauts de
température, les paliers de températures ont été effectués deux fois, pour deux taux de
déformation différents. Ce protocole expérimental a été utilisé, comme précédemment, pour
vérifier une éventuelle influence du taux de déformation sur la valeur de 1’énergie d’activation
calculée au cours d’un saut sur un intervalle de température donné. La figure 5.7 résume
I’évolution de la vitesse de déformation avec le taux de déformation pour les essais par sauts
de température réalisés sur les trois eutectiques binaires.

Un léger écart subsiste entre les vitesses de déformation calculées pour les mémes
températures, apres un saut croissant ou décroissant. Or, les essais par sauts de température
durent plus longtemps que les essais par sauts de contrainte, et il est clair que, d’aprés la
figure 5.7, des le premier palier, le stade secondaire du fluage est atteint. En effet, la vitesse
reste constante apres que le taux de déformation ait atteint 0,5 %. Il est donc probable que,
lors des essais par sauts de contrainte, la diminution de ¢;; pour une contrainte donnée est due

a la fois a un effet de durcissement et a des changements de contrainte un peu trop rapides,
notamment en début d’essai. Ce dernier point explique d’ailleurs 1’écart que ’on peut
constater entre certaines valeurs de vitesses de déformation mesurées au cours des essais par
sauts de contrainte et celles mesurées par sauts de température, particulierement pour les
basses contraintes et les basses températures.
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La variation, en fonction de I’inverse de la température, des vitesses de déformation
mesurées au stade secondaire pendant les essais par sauts de température a 70 MPa, est
reportée sur la figure 5.8. Pour chaque saut de température, une énergie d’activation apparente
a été calculée. Ces valeurs sont résumées dans le tableau 5.5.

1 440 — 1 490°C 1490 — 1530°C
Composite
1490 — 1 440°C 1 530 — 1490°C
350 637
AlL,Os; - YAG
398 698
270 606
A1203 - ErAG
322 608
440 600
Al,O3 - GAAP
587 648

. , -1 , . . . ,
Tableau 5.5 Valeurs, exprimées en kJ.mol ', des énergies d’activation mesurées au cours des
essais par sauts de température sous une contrainte de 70 MPa pour les composites
eutectiques binaires.

A partir de la figure 5.8 et du tableau 5.5, deux types de comportement bien distincts,
selon le systéme eutectique, se dégagent :

— Les composites in situ AlL,O; - YAG et AlLOs - ErAG, d’une part, présentent
clairement deux régimes de déformation. En effet, les énergies d’activation
varient du simple au double entre le saut entre 1 440 et 1 490°C et le saut entre
1490 et 1 530°C. Cette transition, trés marquée, est bien visible sur les figures
5.8a et 5.8b : la pente de la droite, qui est directement proportionnelle a 1’énergie
d’activation, augmente trés nettement pour les valeurs élevées de température.

- Le systéme Al,O3 - GdAP, d’autre part, ne semble pas présenter plusieurs régimes
de déformation. En effet, méme si les valeurs d’énergies d’activation varient pour
les différents sauts, la différence n’est pas assez significative pour étre interprétée
comme un changement de régime de déformation, surtout pour la deuxi¢me partie
de I’essai.

Ces valeurs d’énergie d’activation sont trés comparables a celles mesurées, dans des
conditions équivalentes, lors de la déformation de monocristaux Al,Os ou Y3Als0;2, qui
constituent certaines des phases eutectiques des composites in situ [Cannon, 1983 ; Corman,
1991 ; Deng, 1995 ; Deng, 1996]. Notamment, les valeurs d’énergie d’activation, mesurées
dans les systemes a base de grenat, sont trés proches des valeurs d’énergie d’activation
mesurées pour ’auto-diffusion des atomes d’oxygene dans la phase grenat (T < 1500°C)
[Corman, 1993], et dans la phase alumine (T > 1 500°C) [Oishi, 1960 ; Heuer, 2008].
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Afin de vérifier si cette transition n’est pas due a un artefact expérimental, ou a une
mesure erronée des vitesses de déformation, un essai de fluage supplémentaire, par sauts de
température, sur le composite Al,O; - ErAG, a été réalisé. Tout d’abord, le premier palier de
température a ét¢ maintenu deux fois plus longtemps qu’au cours de la premiére série d’essais
(dont les résultats sont exposés en figures 5.5 et 5.6). De plus, les températures choisies pour
cet essai I’ont été de manicre a compléter celles auxquelles ont été réalisés les sauts lors du
premier essai sur ce composite. Ainsi, les cycles thermiques suivants ont ét¢ adoptés :

— Au cours du premier essai, les températures de déformation avaient été fixées a
1 440°C, 1 490°C, 1 530°C, puis a nouveau 1 490°C et enfin 1 440°C.

— Pour le deuxiéme essai, le premier palier de déformation a été effectu¢ a 1 470°C,
puis les paliers suivants ont été effectués a 1 490°C, 1 510°C et 1 530°C pour la
partie « chauffe ». Deux derniers paliers, a 1500°C et finalement 1470°C,
complétent ’essai.

Les évolutions de la vitesse de déformation en fonction du taux de déformation et de
I’inverse de la température sont reportées en figure 5.9. A nouveau, une diminution de la
vitesse de déformation, lorsque I’éprouvette se déforme, est observée: la vitesse de
déformation obtenue pour le deuxieme palier de température effectu¢ a 1470°C est
légérement inférieure a celle mesurée pendant le premier palier. Dans le cas de cet essai, c’est
bien I’hypothése d’un durcissement du matériau qui est privilégiée, car les conditions
expérimentales ont été choisies afin de s’assurer que le stade secondaire du fluage est atteint
au cours du premier palier. L’allure de la courbe représentée en figure 5.9a nous en apporte la
confirmation, puisque le premier palier, qui correspond a environ 3% de déformation,
présente une vitesse quasiment constante sur une plage d’environ 1%. Ceci indique clairement
que le stade secondaire est atteint et ce, dés le premier palier. Ainsi, la seule origine possible
de I’écart de vitesse de déformation entre le premier et le dernier palier de température,
réalisés a la méme température, est I’existence d’un stade secondaire quasi-stationnaire.
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Figure 5.9 Résultats de I’essai complémentaire par sauts de température, sous une contrainte de

70 MPa, effectué sur le composite AL,O; — ErAG : (a) évolution de la vitesse de déformation en

fonction du taux de déformation, (b) vitesses de déformation en fonction de I’inverse de la

température.
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L’évolution de la vitesse de déformation en fonction de I’inverse de la température,
représentée sur la figure 5.9b, est similaire a celle obtenue au cours du premier essai par sauts
de température effectué sur le systéme Al,O3 - ErAG. Cet essai confirme, ainsi, ’existence de
deux régimes de déformation pour les composites in situ Al,O3 - YAG et ALO; - ErAG.

Les composites binaires a base de grenat présentent un comportement différent de celui
du composite Al,O3 - GAAP, qui associe I’alumine a une phase pérovskite. Ces observations
suggerent que, si la phase associée a I’alumine n’influence que peu la vitesse de déformation
globale du matériau, elle perturbe, en revanche, les mécanismes qui contrdlent cette
déformation. En effet, comme les figures 5.5 et 5.7 I’indiquent, les essais par sauts de
température, sous une contrainte de 70 MPa, montrent une nette différence de comportement
entre les composites in situ Al,Os - YAG et Al,O; - ErAG, d’une part, et Al,Os - GdAP,
d’autre part.

5.3.3.2 Cas des éprouvettes déformées sous une contrainte de 200 MPa

Dans le but d’observer un effet de la contrainte sur les énergies d’activation, et donc sur
les mécanismes de déformation, une série d’essais par sauts de température sous une
contrainte de 200 MPa a été entreprise. Cette série d’essais a contrainte élevée s’est révélée
nécessaire aprés les essais par sauts de contrainte, qui nous indiquent que les valeurs
d’exposants de sensibilité a la contrainte calculés évoluent avec la contrainte.

Ainsi, c’est en se basant sur la méme série de paliers de température que pour les essais
sous une contrainte de 70 MPa (1 440°C, 1 490°C, 1 530°C, puis 1 490°C, et 1 440°C) que la
série d’essais par sauts de température sous une contrainte de 200 MPa a été
entreprise. L’évolution de la vitesse de déformation en fonction du taux de déformation pour
le composite Al,O; - YAG est représentée figure 5.10.
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Malheureusement, ce protocole expérimental n’a pu étre mené a son terme. En effet, dés
la fin du deuxiéme palier de température (pour environ 10% de déformation), la vitesse de
déformation commence a augmenter, ce qui indique le début de I’endommagement final de
I’éprouvette (voir figure 5.10). Dans ce cas précis, ’essai a alors été interrompu, puisque les
vitesses de déformation mesurées aprés le second palier ne correspondent pas au stade
secondaire du fluage. Ainsi, pour éviter ’endommagement de 1’éprouvette, le protocole a été
modifié afin de pouvoir raccourcir 1’essai. Seuls trois paliers de température ont donc été
réalisés, a 1440°C, 1490°C et 1530°C. Les résultats de ces essais sont présentés en
figure 5.11.

L’¢évolution de la vitesse de déformation, avec le taux de déformation, est comparable a
celle des essais précédents : apres un stade primaire pour lequel la vitesse de déformation
diminue, celle-ci se stabilise pendant le stade secondaire. L’augmentation de température se
traduit, en terme de déformation, par une accélération de la déformation jusqu’a
I’établissement d’un nouveau régime stationnaire correspondant aux nouvelles conditions
imposées au matériau.

A partir de ces courbes, présentées figure 5.11, les différentes vitesses de déformation
au stade secondaire pour les différents paliers de température ont été déterminées. Afin de
calculer les énergies d’activation correspondant aux sauts de température, la vitesse de
déformation a été représentée en fonction de I’inverse de la température (figure 5.12).
Contrairement a ce qui a été observé pour les essais par sauts de température sous une
contrainte de 70 MPa (voir figures 5.6a, 5.6b et 5.7b), aucun changement de régime de
déformation ne semble se produire au cours de ces essais effectués sous une contrainte ¢élevée,
ce qui se traduit par un alignement des points expérimentaux sur une méme droite (figure
5.12).

Les valeurs d’énergies d’activation, calculées par régression a partir de la figure 5.12,
pour les différents eutectiques, sont rassemblées dans le tableau 5.6.

Résultats du calcul par régression
Composite
Q (kJ.mol™) R?
ALOs; - YAG 590 0,997
Al,Os - ErAG 570 0,995
Al,O3 - GdAP 565 0,999

. , -1 , . . . ,
Tableau 5.6 Valeurs, exprimées en kJ.mol ', des énergies d’activation mesurées au cours des
essais par sauts de température sous une contrainte de 200 MPa, pour les composites
eutectiques binaires.
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Figure 5.11 Evolution, sous une contrainte de

200 MPa, des vitesses de déformation en fonction du

taux de déformation pour les systémes binaires :

(a) ALO; - YAG, (b) ALO; - ErAG,
(c) ALO; - GdAP.
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Les valeurs des coefficients de régression R% reportées dans le tableau 5.6, confirment
I’hypothese de la présence d’un unique régime de déformation au cours de ces essais par sauts
de température sous une contrainte de 200 MPa. De plus, les valeurs d’énergie d’activation
calculées, proches de 600 kJ.mol™, se rapprochent des valeurs calculées au cours des essais
par sauts de température sous 70 MPa, pour les températures €élevées (voir tableau 5.5). Ainsi,
ce mécanisme de déformation, présentant une énergie d’activation d’environ 600 kJ.mol™,
s’active a haute température si la contrainte est faible. Dans le cas ou la contrainte appliquée
est plus importante, il est activé dans toute la gamme de température.

Toutefois, sans chercher a attribuer cette valeur d’énergie d’activation a un mécanisme
particulier, il faut remarquer que les valeurs mesurées au cours des essais par sauts de
température sous une contrainte de 200 MPa, s’approchent des valeurs des énergies
d’activation de la diffusion en volume de I’oxygene dans le saphir [Heuer, 2008]. Ces
similitudes pourraient conduire a envisager qu’un mécanisme de déformation contr6lé par la
diffusion des atomes d’oxygéne dans la phase alumine est & I’origine de la déformation
plastique des composites eutectiques binaires sous une contrainte ¢levée et/ou a température
¢levée (supérieure a 1 500°C).

5.4 Réponse en fluage des composites eutectiques in sifu ternaires

Les trois composites eutectiques ternaires choisis pour les essais de fluage associent une
phase zircone aux mémes phases que celles des eutectiques binaires. Pour les essais par sauts
de contrainte, les deux températures d’essai utilisées sont les mémes que celles choisies pour
les systémes eutectiques binaires : 1 450°C et 1 525°C. La gamme de contraintes explorée est
comprise entre 50 et 140 MPa, car les systémes eutectiques ternaires sont supposés se
déformer plus rapidement que les binaires (leur température de fusion est plus faible). Pour
les essais par sauts de température, les conditions expérimentales sont identiques a celles
utilisées pour les composites eutectiques binaires. Elles sont résumées dans le tableau 5.7.

Essais par sauts de contrainte Essais par sauts de température
Composite
1 450°C 1 525°C 70 MPa 200 MPa
ALO; - GdAP - ZrO, 50 — 140 MPa 1440 — 1 540°C
ALO; - YAG - ZrO, 50 — 140 MPa 1440 — 1 540°C
AlL,Os - ErAG - ZrO, | 50 — 140 MPa - - -

Tableau 5.7 Résumé des conditions expérimentales utilisées pour les essais de fluage effectués
sur les composites eutectiques ternaires.
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5.4.2 Essais par sauts de contrainte

5.4.2.1 Résultats pour une température d’essai de 1450°C

La figure 5.13 résume I’évolution de la vitesse de déformation en fonction du taux de
déformation, pour les essais de fluage réalisés a 1 450°C sur les trois systémes eutectiques
ternaires sélectionnés. Comme dans le cas des composites eutectiques binaires (voir figure
5.3), la vitesse de déformation évolue rapidement au début de chaque palier pour atteindre un
stade ou elle reste quasiment constante. Comme pour les composites eutectiques binaires, le
taux de déformation a une influence sur la vitesse de déformation au stade secondaire.

A partir des courbes présentées en figure 5.13, les vitesses de déformation pour les
différents paliers sont déterminées. La représentation graphique de 1’évolution de la vitesse de
déformation au stade secondaire, en fonction de la contrainte appliquée, est présentée
figure 5.14.

Les composites in situ Al,O3 - YAG - ZrO; et Al,O3 - GAAP - ZrO, présentent des
vitesses comparables a celles mesurées pour les composites binaires (voir figure 5.4). Par
contre, le composite Al,O3 - ErAG - ZrO, présente des vitesses de déformation plus élevées
que tous les autres composites eutectiques binaires et ternaires. L’explication de ces
performances en retrait vient peut-étre du fait que la composition eutectique, pour ce systéme,
n’est pas connue avec précision. Pour cette raison, nous avons décidé de I’exclure de la suite
de I’¢étude.

Le calcul des exposants de sensibilit¢ a la contrainte est effectué, selon la méthode
décrite dans le paragraphe 2.5.1. Les valeurs de n’ ainsi obtenues pour les trois composites
eutectiques ternaires déformés a 1 450°C sont résumées dans le tableau 5.8.

L’exposant de sensibilité a la contrainte augmente peu avec la contrainte appliquée pour
les composites Al,O3 - YAG - ZrO; et Al,O3 - ErAG - ZrO,. De plus, les valeurs de n’ sont,
d’un composite eutectique a 1’autre, similaires et semblent suivre une évolution identique en
fonction de la contrainte appliquée au matériau. Ce comportement est semblable a celui
observé pour les composites eutectiques binaires (voir tableau 5.3). Les valeurs de n’ sont
toutefois globalement plus élevées que pour les composites eutectiques binaires, notamment
pour les sauts effectués entre 100 et 140 MPa, pour lesquels des valeurs de n supérieures a 2
sont obtenues (elles étaient voisines de 2 pour les composites binaires — voir tableau 5.3).
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En revanche, dans le cas du composite Al,O3; - GdAP - ZrO,, la valeur de n augmente
de maniere plus marquée que pour les deux autres composites eutectiques ternaires. De plus,
méme si, pour ce composite, la vitesse de déformation diminue lorsque le taux de déformation
augmente (voir les paliers réalisés a 100 MPa sur la figure 5.13c), les valeurs de n restent
similaires pour les sauts effectués entre les deux mémes contraintes.

50 =70 MPa 70 — 100 MPa 100 — 140 MPa
Composite
100 — 70 MPa 140 — 100 MPa
2,15 2,26 2,31
A1203 -YAG - ZI'02
— 2,01 2,63
1,79 2,06 2,15
A1203 - ErAG - ZI‘OQ
- 1,86 2,39
1,75 2,02 2,77
A1203 - GdAP - ZI‘Oz
- — 3,02

Tableau 5.8 Valeurs des exposants de sensibilité a la contrainte obtenus a 1 450°C
pour les différents composites ternaires.

A partir des valeurs reportées dans le tableau 5.8 et des courbes représentées en
figure 5.14, il est donc possible de déduire que :

— Les composites ternaires a base de grenat se distinguent du composite
ALO; - GdAP - ZrO,, les évolutions respectives de n avec la contrainte étant
différentes (nette augmentation dans ce dernier cas).

— La présence de zircone semble avoir un effet sur les exposants de sensibilité a la
contrainte puisque, dans les mémes conditions, les eutectiques ternaires présentent
des valeurs de n plus ¢élevées que les eutectiques binaires.

— Pour Ln = Y et Gd, I’ajout de phase zircone n’influence pas le comportement
macroscopique des composites, puisqu’ils présentent des vitesses de déformation
semblables.

5.4.2.2 Résultats pour une température d’essai de 1525°C

De manicre analogue a 1’étude des composites eutectiques binaires, la méme série
d’essais, a une température de 1525°C, a été réalisée, afin de quantifier I’effet de la
température sur les vitesses de déformation et sur les valeurs des exposants de sensibilité a la
contrainte n. La figure 5.15 expose les évolutions des vitesses de déformation obtenues pour
les eutectiques ternaires a 1 525°C. Les courbes d’évolution de la vitesse de déformation en
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fonction du taux de déformation ont, encore une fois, la méme allure que celles obtenues pour
les essais précédents.
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Figure 5.15 Evolution, a 1 525°C, des vitesses de Figure 5.16 Evolution, a 1 525°C de la vitesse de
déformation en fonction du taux de déformation pour les déformation, en fonction de la contrainte
composites eutectiques ternaires : appliquée, des systémes ternaires :
(a) A1203 -YAG - ZI'Oz, (b) A1203 - GdAP - ZI'OQ. (a) A1203 -YAG - ZI‘Oz,

(b) ALO; - GAAP - ZrO,.

L’effet de la diminution de la vitesse de déformation au stade quasi-stationnaire, décrit
au paragraphe précédent, est moins marqué qu’au cours des essais a 1450°C, mais est toujours
présent. Cette observation confirme que le stade secondaire du fluage des composites
eutectiques céramiques ternaires, a I’instar de celui des eutectiques binaires, est bien un état
quasi-stationnaire, pour lequel la vitesse de déformation dépend du taux de déformation.

Le bilan de ces résultats montre clairement que le composite Al,O3; - GdAP - ZrO,
présente des vitesses de déformation plus élevées a 1525°C que le composite
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ALO; - YAG - ZrO,, alors que, lors les essais par sauts de contrainte a 1450°C, un
comportement inverse est observé (voir figures 5.11 et 5.12).

Cette différence de comportement peut provenir :
— de la présence d’une troisieme phase de zircone,

— ou de I’affinement de la microstructure constaté dans le cas du systéme ternaire
AlLOs3 - YAG - ZrO,, par rapport au systeme AlO3; - YAG. Celui-ci existe aussi
pour les systémes eutectiques a base de GAAP, mais est beaucoup moins marqué.

En effet, pour les systémes binaires, c’est le composite Al,O3 - GAAP qui présente des
valeurs de vitesses de déformation plus faibles que le composite ALLOs - YAG, quelle que soit
la température (voir paragraphe 5.3.2.2). Par contre, pour les systémes ternaires
correspondant, la situation s’inverse.

L’¢évolution de la vitesse de déformation en fonction de la contrainte appliquée est
représentée figure 5.16. Les valeurs calculées des exposants de sensibilité a la contrainte n
sont rassemblées dans le tableau 5.9.

50 =70 MPa 70 — 100 MPa 100 — 140 MPa
Composite
100 — 70 MPa 140 — 100 MPa

1,91 2,00 2,14

A1203 -YAG - ZI'02
_ 2,31 2,01
1,54 2,14 2,54

A1203 - GdAP - ZI'OZ
_ 2,11 2,69

Tableau 5.9 Valeurs des exposants de sensibilité a la contrainte obtenus a 1 525°C
pour les différents composites ternaires.

Pour les différents sauts concernant les mémes intervalles de contraintes, les valeurs de
n sont assez proches. Le mécanisme qui contrdle la déformation peut ainsi étre considéré
comme identique, quel que soit le taux de déformation, sur un intervalle de contraintes donné.

D’autre part, de manicre similaire aux essais effectués a 1 450°C, les comportements
des systemes Al,Os3 - YAG - ZrO; et Al,O3 - GAAP - ZrO, sont différents. En effet, si pour le
composite ternaire a base de grenat, I’exposant de sensibilité a la contrainte reste sensiblement
constant sur tout l’intervalle de contraintes testé, dans le cas du composite a base de
pérovskite, les valeurs de n augmentent lorsque la contrainte augmente.

5.4.3 Essais par sauts de température

Les ¢énergies d’activation relatives au fluage pour les deux composites eutectiques
ternaires AlLOs - YAG - ZrO, et AlL,O; - GAAP - ZrO, ont été calculées avec la méme
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démarche expérimentale que pour les composites eutectiques binaires (voir paragraphe 5.3.3).
Nous avons, pour ces deux composites, réalisé des essais par sauts de température sous des
contraintes de 70 et 200 MPa, dans I’intervalle de température 1 440°C — 1 540°C.

5.4.3.1 Cas des éprouvettes déformées sous une contrainte de 70 MPa

Les courbes relatives a la vitesse de déformation des composites eutectiques ternaires
ALO; - YAG - ZrO; et Al,O; - GAAP - ZrO, en fonction du taux de déformation sont
représentées en figure 5.17.
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Figure 5.17 Evolution, pendant un essai de fluage par Figure 5.18 Evolution de la vitesse de déformation
g p gep g
sauts de température sous une contrainte de 70 MPa, en fonction de I’inverse de la température pour les
des vitesses de déformation en fonction du taux de eutectiques ternaires déformés a 70 MPa :
déformation pour les composites eutectiques ternaires : (a) ALLO;3 - YAG - ZrO,, (b) ALL,O3 - GdAP - ZrO..

(a) AL,O; - YAG - ZrO», (b) ALO; - GAAP - ZrO».

Dans le cas du composite Al,O3; - GdAP - ZrO,, le temps correspondant au premier
palier réalisé est peut-étre trop court, de sorte que le régime secondaire ne serait pas tout a fait
atteint (voir figure 5.17b). Il en résulte une possible surestimation de la vitesse mesurée. En
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tout état de cause, il aurait fallu effectuer un nouvel essai, en prolongeant le premier palier
effectué¢ a 1440°C, mais le nombre d’éprouvettes limité ne nous a pas permis de réitérer
celui-ci.

De maniére similaire aux essais précédents, la diminution de é,(T;), lorsque le taux de

déformation augmente, est a nouveau observée.

A partir des valeurs de vitesse de déformation déterminées sur la figure 5.17, I’évolution
de celles-ci est tracée en fonction de I’inverse de la température (voir figure 5.18). Ces
courbes mettent en évidence une différence de comportement entre les composites in situ
ALO; - YAG - ZrO; et AlLOs - GdAP - ZrO,. En effet, si pour le composite ternaire
comportant une phase grenat, un changement de régime de déformation semble se produire
aux alentours de 1 500°C (traduit par un changement de pente sur la figure 5.18a), un seul
régime est constaté pour le composite a base de pérovskite. Que les sauts soient effectués en
augmentant la température, ou en la diminuant, la régression des vitesses de déformation en
fonction de I’inverse de la température par une seule droite donne des résultats acceptables
(voir figure 5.18b).

Les valeurs calculées d’énergie d’activation, pour le composite eutectique ternaire
AlLO; - YAG - ZrO,, sont rassemblées dans le tableau 5.10.

1 440°C — 1490°C 1490°C — 1 540°C
Composite
1490°C — 1 440°C 1 540°C — 1490°C

401 627
A1203 -YAG - ZI‘OQ
420 701

Tableau 5.10 Valeurs, exprimées en kJ .mol'l, des énergies d’activation mesurées au cours des
essais par sauts de température sous une contrainte de 70 MPa pour le composite eutectique
ternaire ALOs; - YAG - ZrO..

Dans le cas du composite Al,Os - YAG - ZrO,, les valeurs calculées pour chaque saut
sont sans ambiguité : la déformation plastique change de régime aux alentours de 1 500°C.
L’énergie d’activation présente une valeur d’environ 400 kJ.mol' en dessous de cette
température et d’environ 650 kJ.mol™ au dessus. C’est un comportement similaire a celui
observé dans le cas des composites eutectiques binaires Al,O3 - YAG et AL,O; - ErAG (voir
paragraphe 5.3.3).

Pour le composite Al,Oz - GdAP - ZrO,, étant donné D’incertitude sur la vitesse de
déformation du premier palier de température, les énergies d’activation ont été calculées par
deux approches. Tout d’abord, comme pour le composite Al,O3 - YAG - ZrO,, nous avons
calculé I’énergie d’activation associée a chaque saut de température. Ces résultats sont
rassemblés dans le tableau 5.11.

Une régression linéaire, par la méthode des moindres carrés a également été réalisée sur
I’ensemble des vitesses de déformation impliquées dans la partie « chauffe » et celles de la
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partie « refroidissement ». Les résultats sont également résumés dans le tableau 5.11. Comme
I’indiquent les valeurs des coefficients de régression R, I’hypothése de la présence d’un
unique mécanisme de déformation, présentant une énergie d’activation comprise entre 400 et
500 kJ.mol™, au cours de cet essai par sauts de température sous une contrainte de 70 MPa,
est confirmé.

Approche par sauts individuels

1 440°C — 1 490°C 1 490°C — 1 540°C
1 490°C — 1 440°C 1 540°C — 1 490°C

362 479
Q (kJ.mol™)
414 574

Résultats du calcul par régression

1 440°C — 1 540°C 1 540°C — 1 440°C

Q (kJ.mol™) 387 495

R? 0,987 0,986

Tableau 5.11 Valeurs, exprimées en kJ.mol™, des énergies d’activation calculées par deux
approches différentes, au cours des essais par sauts de température sous une contrainte de
70 MPa pour le composite eutectique ternaire Al,O; - GdAIO; - ZrO,.

Ainsi, la présence d’une phase grenat ou pérovskite influence la déformation plastique
des composites eutectiques ternaires. Cette différence est commune a tous les composites
eutectiques, binaires et ternaires. En effet, pour les composites eutectiques binaires
ALOs; - YAG et ALO;-ErAG, un changement de régime a été détecté, a la méme
température que pour le composite ternaire Al,O3 - YAG - ZrO,.

De plus, le composite binaire ALO;-GdAP et le composite ternaire
AlLOs - GdAP - ZrO, présentent également un comportement similaire, avec, d’apres les
essais par sauts de température sous une contrainte de 70 MPa, un seul mécanisme de
déformation actif sur toute la plage de température testée.

Il est important de souligner que la présence de zircone joue un réle mineur sur la
déformation plastique. En effet, elle n’intervient pas sur le comportement global des
composites eutectiques ternaires, puisque ceux-ci présentent des vitesses de déformation
comparables a celles des composites eutectiques binaires. Cependant, au moins dans le cas du
composite ternaire Al,O3 - YAG - ZrO,, la présence de zircone a une influence sur les valeurs
d’énergie d’activation. Celles-ci sont, effectivement, [égérement plus élevées que les énergies
d’activation mesurées pour le composite eutectique binaire A1,Os - YAG.
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5.4.3.2 Cas des éprouvettes déformées sous une contrainte de 200 MPa

Dans le but d’observer un effet de la contrainte sur les énergies d’activation, et donc sur
les mécanismes de déformation, une série d’essais par sauts de température sous une
contrainte de 200 MPa a ¢été réalisée, comme pour les composites eutectiques binaires. Les
essais par sauts de contrainte ont, en effet, montré que les mécanismes de déformation
évoluent avec la contrainte appliquée.

Trois paliers de température ont été effectués a 1 440°C, 1 490°C et 1 540°C, sous une
contrainte de 200 MPa. Les résultats de cette série d’essais sont reportés figure 5.19.
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Figure 5.19 Evolution, pendant un essai de fluage Figure 5.20 Evolution de la vitesse de déformation en
par sauts de température sous une contrainte de fonction de I’inverse de la température pour les
200 MPa, des vitesses de déformation en fonction du eutectiques ternaires déformés a 200 MPa :
taux de déformation pour les composites eutectiques (a) ALLOs; - YAG - ZrO,, (b) Al,O3 - GdAP - ZrO,.

ternaires : (a) ALOs - YAG - ZrO,,
(b) Al,O3 - GAAP - ZrO,.
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L’allure des courbes est similaire a celle observée pour les essais précédents. Par contre,
pour le composite AlLOs;- GdAP -ZrO,, l’essai a entrainé un endommagement de
I’éprouvette, qui se traduit, sur la figure 5.19b, par une augmentation de la vitesse de
déformation, importante en fin d’essai. Notons par ailleurs que les premicres traces
d’endommagement apparaissent dés 4% de déformation. Cet endommagement est assez
pénalisant pour le composite Al,O3 - GAAP - ZrO,, puisque sa ruine intervient apres a peine
quelques pourcents de déformation. Néanmoins, le calcul des énergies d’activation, associées
aux mécanismes de déformation, est toujours possible, en utilisant les premicres valeurs de
vitesse de déformation obtenues pour le troisi¢éme palier.

L’¢évolution de la vitesse de déformation au stade secondaire en fonction de I’inverse de
la température est représentée sur la figure 5.20. Dans le cas du composite
AlLOs3 - GAdAP - ZrO,, 'utilisation des premicres valeurs de vitesse de déformation relatives
au troisieme palier permet de calculer une énergie d’activation cohérente avec les résultats
obtenus précédemment. Contrairement a ce qui a €té observé pour les essais par sauts de
température sous une contrainte de 70 MPa (voir figure 5.18b), aucun changement de régime
de déformation ne semble se produire au cours de ces essais effectués sous une contrainte
¢élevée.

La figure 5.20 refléte cette différence, puisque, que ce soit pour ALO; - YAG - ZrO, ou
AL Os - GdAP - ZrO,, les points s’alignent plutét bien. Cet alignement des points
expérimentaux indique qu’un seul régime de déformation est actif dans toute la plage de
température testée. Les valeurs d’énergies d’activation, calculées par régression a partir de la
figure 5.20, pour les différents composites eutectiques ternaires sont rassemblées dans le
tableau 5.12.

Résultats du calcul par régression
Composite
Q (kJ.mol™) R’
ALO; - YAG - ZrO, 599 0,993
Al,O3 - GdAP - ZrO, 600 0,992

Tableau 5.12 Valeurs, exprimées en kJ.mol™, des énergies d’activation mesurées au cours des
essais par sauts de température sous une contrainte de 200 MPa pour les composites eutectiques
ternaires.

Comme I’indiquent les valeurs des coefficients de régression R’ reportés dans le
tableau 5.12, I’hypothése de la présence d’un unique mécanisme de déformation au cours de
ces essais par sauts de température sous une contrainte de 200 MPa semble correcte. De plus,
dans le cas du composite Al,O3; - YAG - ZrO,, les valeurs d’énergie d’activation calculées,
proches de 600 kJ.mol™, se rapprochent des valeurs calculées au cours des essais par sauts de
température sous 70 MPa, pour les températures ¢levées (voir tableau 5.6). D’aprés ces
valeurs, il est imaginable qu’il s’agisse d’un seul et méme mécanisme de déformation.
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Ainsi, ce mécanisme de déformation, présentant une énergie d’activation d’environ
600 kI.mol”', s’active a haute température si la contrainte est faible. Dans le cas ou la
contrainte appliquée est plus importante, il est activé dans toute la gamme de températures.

La déformation du composite AlO; - GdAP - ZrO, correspond a une situation
différente. En effet, ’énergie d’activation calculée pour 1’essai par sauts de température sous
une contrainte de 200 MPa est proche de 600 kJ.mol . Cette valeur est plus élevée que celle
mesurée pour les essais par sauts de température effectués sous une contrainte de 70 MPa
(voir tableau 5.11), mais se rapproche des valeurs calculées pour le composite Al,O3 - GAAP
(voir tableau 5.6).

5.5 Bilan du Chapitre 5

Les résultats, présentés dans ce chapitre, ont concerné 1’étude expérimentale du fluage
des six composites eutectiques in situ sélectionnés a 1’issue du chapitre 3.

Les essais par sauts de contrainte révelent, au niveau des systémes binaires, que
I’exposant de sensibilité a la contrainte augmente avec la contrainte appliquée, a
1 450°C, variant de valeurs proches de 1 a des valeurs proches de 3. A 1525°C, la
dépendance de n vis-a-vis de la contrainte est beaucoup moins marquée, et les valeurs
des exposants de sensibilité a la contrainte sont, globalement, compris entre 2,5 et 3.

Les essais par sauts de température indiquent, toujours pour les systémes eutectiques
binaires, une différence de comportement entre les systetmes ALO;-YAG et
ALOs; - ErAG, d’une part, et ALO; - GdAP, d’autre part. Pour une contrainte imposée
de 70 MPa, les deux systémes a base de grenat se déforment selon deux régimes de
déformation, associés a des ¢énergies d’activation proches de 350 et
650 kJ.mol™ (respectivement & une température inférieure ou supérieure a 1 500°C). A
la méme contrainte, le systtme Al,Os - GdAP ne présente a priori qu'un seul régime de
déformation, dont ’énergie d’activation est de 1’ordre de 500 a 600 kJ.mol™. A 200
MPa, les trois systémes binaires ne présentent qu’un seul régime de déformation, dont
1’énergie d’activation est légérement inférieure a 600 kJ.mol™.

D’autre part, les systémes ternaires Al,O3 - YAG - ZrO, et ALO; - GdAP - ZrO, ont
montré des comportements trés similaires a ceux de leurs équivalents binaires, que ce
soit en termes de vitesses de déformation, ou bien en termes de mécanismes. Ces
systemes ternaires présentent, en effet, des valeurs de n et Q similaires, dans des
conditions données, a celles de leurs équivalents binaires.

Enfin, le composite eutectique in situ ternaire Al,Osz - ErAG - ZrO, montre des
performances en retrait par rapport aux autres systémes testés.
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Chapitre 6 : Interprétation du
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6.1 Obijectifs du chapitre

Les résultats des essais de fluage ont été présentés au chapitre précédent. Le présent
chapitre vise a proposer une interprétation des résultats expérimentaux qui ont été
acquis. L’analyse portera tout d’abord sur les systémes binaires, avec pour objectif de
comprendre les changements de régime de déformation détectés au cours des essais
mécaniques. Nous chercherons également a déterminer I’influence des phases
eutectiques sur le comportement global des composites in situ binaires, ainsi que celle
de la zircone sur la résistance au fluage des systémes ternaires.

Au cours de cette discussion, nous présenterons des résultats expérimentaux
supplémentaires, obtenus au niveau des microstructures de déformation observées par
microscopie €lectronique par transmission, et permettant de confirmer ou d’infirmer les

hypothéses émises a partir des courbes expérimentales de fluage.

6.2 Résumé des résultats expérimentaux

En préambule aux interprétations, il est utile de faire quelques rappels concernant la
cristallographie des éprouvettes déformées, et de résumer les parametres thermo-mécaniques,
déterminés au cours des essais de fluage (exposant de sensibilité a la contrainte n, et énergie
d’activation Q).
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6.2.1 Orientation des éprouvettes de fluage

La découpe des éprouvettes a été réalisée de manicre a ce que la direction de
solidification et la direction de sollicitation coincident. Ainsi, les directions de croissance des
différentes phases ayant été déterminées [Mazerolles, 2008b] (voir tableau 1.2), les
orientations cristallographiques de chaque phase de nos éprouvettes de fluage sont connues.
Celles-ci sont représentées en figure 6.1. Le réseau de 1’alumine apparait en bleu, celui de la
phase grenat en rouge, celui de la phase pérovskite en orange, et celui de la zircone en vert.
Un plan de type (001) (ou (0001) pour I’alumine) est également représenté pour chaque phase
sur la figure 6.1.
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Figure 6.1 Orientations cristallographiques des éprouvettes de fluage par rapport a la direction
de sollicitation (a) Al,Os3 - grenat, (b) Al,O5 - pérovskite, (¢) ALLO; - grenat - ZrO,. La
direction de sollicitation est verticale.

Quel que soit le systeme eutectique considéré, la phase alumine est toujours orientée de
manicre a ce que le plan basal soit vertical, c'est-a-dire que le plan basal contient la direction
de sollicitation.

6.2.2 Paramétres thermo-mécaniques

6.2.2.1 Exposant de sensibilité a la contrainte n

Le tableau 6.1 rassemble, pour les composites eutectiques in situ binaires, les valeurs
moyennes des exposants de sensibilité a la contrainte déterminés au cours des essais de fluage
par sauts de contrainte. Ces moyennes ont été calculées a partir des différentes valeurs des
exposants obtenues, pour chacun des sauts réalisés, sur un méme intervalle de contraintes.
Pour les trois systémes étudiés, elles présentent une évolution identique: une nette
augmentation avec la contrainte appliquée se manifeste pour les essais menés a 1 450°C, alors
qu’une valeur quasi constante, voisine de 2, est observée pour ceux réalisés a 1 525°C.
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T . Intervalle de contrainte (MPa)
. empcrature
Composite oC
) 50—=170 70 — 100 100 — 140 140 — 200
1450 — 1,14 2,06 2,93
ALO; - YAG
1525 — 2,10 1,83 2,43
1450 — 1,20 2,10 2,75
A1203 - ErAG
1525 — 2,48 2,56 2,86
1450 — 1,10 1,90 2,66
ALOs; - GdAP
1525 — 1,94 2,33 2,12

Tableau 6.1 Valeurs des exposants de sensibilité a la contrainte déterminées pour les différents

systémes eutectiques binaires.

Les valeurs moyennes des exposants de sensibilité a la contrainte déterminées au cours

des essais de fluage par sauts de contrainte, sur les systémes eutectiques ternaires, sont

rassemblées dans le tableau 6.2.

T . Intervalle de contrainte (MPa)
. emperature
Composite oC
CC) 5070 | 70100 | 100140 | 140 — 200
1 450 2,15 2,14 2,47 —
A1203 -YAG - ZI'02
1525 1,91 2,16 2,08 —
ALO; - ErAG - ZrO, 1 450 1,79 1,96 2,27 —
1 450 1,75 2,02 2,90 —
A1203 - GdAP - ZI‘Oz
1525 1,54 2,13 2,62 —

Tableau 6.2 Valeurs des exposants de sensibilité a la contrainte déterminées pour les différents

systémes eutectiques ternaires.

Aussi bien pour les systémes binaires que ternaires, I’ensemble de ces valeurs de n est

a priori incompatible avec une déformation plastique totalement controlée par des

mécanismes de diffusion, notamment a haute température et sous forte contrainte. Les

mécanismes classiques de déformation plastique indiquent, en effet, que pour une

déformation due a de la diffusion en volume (fluage Nabarro - Herring) ou a de la diffusion

aux joints de grains (fluage Cobble), la vitesse de déformation résultante est linéairement

proportionnelle a la contrainte appliquée [Nabarro, 1967 ; Poirier, 1985]. Dans notre cas, la
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possibilité de mécanismes de glissement aux joints étant limitée par la forte cohésion des
interfaces (voir tableau 1.2), le fluage des céramiques eutectiques in situ est probablement
controlé par des mouvements de dislocations. Ces mécanismes qui induisent des vitesses de
déformation proportionnelles a la densité de dislocations mobiles et a leur vitesse (relation
d’Orowan), produisent typiquement des exposants de sensibilité a la contrainte supérieurs a 3
[Poirier, 1985]. De telles valeurs de n ont été fréquemment observées pour les céramiques
monocristallines, telles que I’alumine [Cannon, 1983 ; Corman, 1991].

6.2.2.2 Energie d’activation Q

Le tableau 6.3 rassemble les valeurs des énergies d’activation mesurées au cours des
essais de fluage par sauts de température, sous des contraintes de 70 et 200 MPa.

Essai sous 70 MPa Essai sous 200 MPa
Composite
1440 — 1490°C 1490 — 1 540°C 1440 — 1 540°C
AlLOs - YAG 374 668 590
AlLOs - ErAG 296 607 570
AlL,Os5 - GdAP 569 565
AlLOs - YAG - ZrO, 411 664 599
A1203 - GdAP - V4{0)) 457 600

Tableau 6.3 Valeurs des énergies d’activation déterminées, en kJ .mol™, pour les différents
systémes eutectiques, lors des essais par sauts de contrainte a 70 et 200 MPa.

Les valeurs d’énergie d’activation mesurées mettent en évidence, selon les systémes
eutectiques, des comportements différents :

- Les systemes comportant une phase grenat, binaires et ternaire, présentent un
changement de régime de déformation vers 1 500°C, sous une contrainte de
70 MPa, et I’énergie d’activation du régime de déformation a plus haute
température (T > 1 500°C) est proche de 1’énergie d’activation déterminée au
cours des essais réalisés sous une contrainte de 200 MPa,

— Aucun changement de régime de déformation n’a été détecté dans le cas des
composites a base de pérovskite Al,O; - GAAP et Al,O3 - GdAP - ZrO,,

— Les systémes ternaires Al,O; - YAG - ZrO; et Al,O3; - GAAP - ZrO; présentent
des énergies d’activation semblables a basse température et a basse contrainte,
ce qui peut indiquer un mécanisme de déformation similaire dans ces conditions.
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6.3 Analyse de la déformation des systémes eutectiques binaires

Les eutectiques ¢élaborés présentent des caractéristiques différentes au niveau
microstructural (dimensions, morphologie des domaines de phases) ou au niveau
cristallographique, en associant une phase de structure différente (grenat ou pérovskite) a
I’alumine a.. Avant d’aborder la compréhension des mécanismes mis en jeu au cours de la
déformation plastique, nous avons cherché, dans un premier temps, a déterminer I’influence, a
I’échelle macroscopique, de ces parametres microstructuraux et structuraux sur le
comportement en fluage a partir des résultats expérimentaux rappelés dans le paragraphe
précédent.

6.3.1 Influence des caractéristiques microstructurales et
cristallographiques des phases constituantes

6.3.1.1 Réle de la taille de la microstructure

Pour étudier le role spécifique de la microstructure, il serait souhaitable de disposer de
microstructures de dimensions différentes pour un méme systéme. Or, les moyens
d’élaboration utilisés ne permettent pas 1’obtention, grace a des vitesses de tirage plus élevées,
de microstructures interconnectées homogeénes de plus fines dimensions (voir paragraphe
1.3.1.3). Par conséquent, afin de mettre en évidence I’effet de la taille de la microstructure,
nous avons choisi de comparer les réponses en fluage des systemes ALO;- YAG et
ALOs; - ErAG. Ces deux systémes eutectiques sont constitués d'une phase alumine o et d'une
phase de type grenat (trés similaire, d'un point de vue cristallographique, pour les deux
¢léments Y et Er). Ils présentent des microstructures aux caractéristiques différentes (voir
figures 3.44 et 3.46) : les dimensions des domaines de phases sont de 1’ordre de 10 & 15 um
pour ALLOs - YAG etde 3 a 5 um pour Al,Os - ErAG.

Les résultats des essais de fluage des systémes eutectiques binaires Al,O3; - YAG et
ALOs; - ErAG sont rappelés figures 6.2 et 6.3.

Les vitesses de déformation de ces deux composites in situ sont assez semblables, méme
si, a haute température, le systétme a base d’erbium présente des vitesses de déformation
légérement inférieures a celle du systtme Al,Os3 - YAG. De plus, les évolutions des vitesses
de déformation de ces deux systémes, vis-a-vis de la contrainte appliquée et de la température,
sont trés similaires (voir tableaux 6.1 et 6.3), ce qui indique bien une influence limitée de la
taille de la microstructure sur la réponse en fluage des systémes eutectiques.
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Figure 6.2 Vitesses de déformation des systémes Figure 6.3 Vitesses de déformation des systémes
binaires Al,O3 - YAG et Al,O3 - ErAG mesurées binaires Al,O3 - YAG et Al,O; - ErAG mesurées au
au cours des essais par sauts de contrainte'. cours des essais par sauts de température.

Il est a noter que, dans certains cas, une nette augmentation des vitesses de déformation,
pour le systéme eutectique Al,Os- YAG, a été rapportée lorsque les dimensions de la
microstructure décroissent [Ramirez-Rico, 2006]. Cette accélération de la déformation est
attribuée principalement a la déformation controlée par la diffusion, qui devient
prépondérante pour des grains fins [Nabarro, 1967]. Cependant, cet effet n'est réellement
appréciable que pour des microstructures dont les domaines de phases possedent des
dimensions largement inférieures au micrometre, dimensions qu'il n'était pas possible
d'obtenir avec les moyens d'é¢laboration utilisés au cours de cette étude (four a image).

6.3.1.2 Influence de la phase associée & I'alumine

Pour identifier I’influence de la nature cristallographique de la phase associée a
I’alumine, les comportements des systémes eutectiques Al,Os - ErAG et Al,O3 - GAAP seront
comparés. Ces deux systémes, qui associent, respectivement, une phase grenat et une phase
pérovskite a D’alumine, présentent des microstructures de morphologie et de taille
comparables (voir figures 3.46 et 3.48).

Les résultats des essais de fluage des eutectiques binaires AlLO;- ErAG et
Al,Os3 - GdAP sont rappelés figures 6.4 et 6.5. Pour ces deux compositions, les vitesses de

' Afin de simplifier la lecture des figures du chapitre 6, seule une vitesse de déformation moyenne,
calculée & partir des vitesses mesurées pour tous les paliers réalisés dans les mémes conditions, a été
représentée.
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déformation mesurées, a conditions égales, sont du méme ordre de grandeur. On note
toutefois un écart a basse contrainte et/ou basse température, bien visible sur la figure 6.5. Cet
¢écart correspond a la différence d’énergie d’activation mise en évidence dans ces conditions
(6 =70 MPa, T < 1 500°C) avec Q ~ 300 kJ.mol"' pour le systtme AL,Os - ErAG, et plus de
550 kJ.mol™ pour Al,O; - GAAP. Globalement, le systéme Al,O3 - GAAP présente toutefois
des vitesses de déformation légerement inférieures.

108 : — . - 105 ¢ : . .
A AlLO, - ErAG ¢ Al,O, - GdAP ' i A ALO,-ErAG  #ALO, - GIAP
[ 200 MPa o o
= i =~ | =
o o ¢
. PP B S L) S . :
© % -7 "6 F -~
£ - i = [70 MPa -
S -7 S | ST -
v 1525°C s - rr ki ~~
© 2 ke a ~ <
g ot 8
a I

o107 | o, } - o 107 k ¥ {. 4
A 1450°C @ {
2 2
> > ’}‘

108 L 2 L —_ L 10-8 PP SFEEEPI BRI S

40 60 80 100 300 0,0005 0,00056  0,00057  0,00058  0,00059
Contrainte appliquée (MPa) 1T (K1)
Figure 6.4 Vitesses de déformation des systémes Figure 6.5 Vitesses de déformation des systémes
binaires Al,O3 - ErAG et ALLO; - GdAP mesurées binaires Al,O3 - ErAG et ALO; - GdAP mesurées au
au cours des essais par sauts de contrainte. cours des essais par sauts de température.

En considérant le rapport température d’essai sur température de fusion, cette différence
entre Al,O3 - GAAP et ALO; - ErAG est d’avantage mise en évidence. En effet, comme
I’indiquent les valeurs résumées dans le tableau 6.4, les températures d’essais, rapportées a la
température eutectique, correspondent a des températures relatives plus élevées pour le
composite ALLO; - GdAP.

Température relative pour
Composite Teutectique (°C)

1450°C 1 525°C
AlLOs - ErAG 1810 0,82 Teyt. 0,86 Teyt.
AL O3 - GdAP 1710 0,86 Teyt. 0,90 Teyt.

Tableau 6.4 Valeurs des températures relatives correspondant aux températures d’essais pour
les composites eutectiques binaires.
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Ainsi, une comparaison normalisée de ces deux composites eutectiques binaires
nécessite de prendre en compte les valeurs des vitesses de déformation pour des températures
relatives équivalentes. Dans le cas présent, comme indiqué dans le tableau 6.4, les essais de
fluage comparables sont ceux réalisés a 1525°C pour ALOs - ErAG, et 1450°C pour
AlLOs; - GdAP. Ces essais de fluage mettent ainsi en évidence une meilleure résistance
relative du composite Al,O3 - GdAP par rapport aux deux autres composites a base de grenat.
En effet, pour une contrainte de 70 MPa, et une température relative de 0,86 x Tey, la figure
6.4 indique, pour Al,Os - ErAG, &, =2,1-10"s", alors que, dans le cas de Al,Os - GAAP,
&, =81-10"s".

Si, comme nous venons de 1’exposer, la vitesse de déformation de ces matériaux dépend
peu des caractéristiques structurales des phases eutectiques associées a Al,Os, les mécanismes
de déformation mis en jeu semblent différer selon le domaine de température ou de contrainte
imposé. L’évolution du parameétre n, similaire quelle que soit la phase associée a I’alumine
(voir tableau 6.1), pourrait indiquer que la phase alumine o pilote probablement la
déformation plastique de 1’éprouvette. Dans le cas du systeme AlL,O; - YAG, cela se traduit
par un régime de déformation actif a basse température (T < 1 500°C) et a basse contrainte, et
par un autre régime de déformation actif aux températures plus élevées (T > 1 500°C) et/ou
sous forte contrainte.

Cette hypothése du contrdle de la déformation du composite par la phase alumine est
¢galement confortée dans le cas de l'eutectique AlLOs;-YAG si ’on considére les
températures d’activation des systémes de glissement de chacune des phases constituantes :

— Pour la structure grenat, le glissement de dislocations n’a été mis en évidence que
pour des températures supérieures a 1 500°C [Corman, 1993 ; Karato, 1994],

— Dans le cas de I’alumine, le systeme de glissement basal du saphir est activable a
des contraintes raisonnables (de 1’ordre d’une centaine de MPa) des 1 100°C
[Castaing, 1997], conditions vérifiées lors de nos essais.

Nous rappellerons que la déformation plastique de I’alumine est assurée par trois
systemes de glissement (figure 6.6) :

- Le systeme de glissement basal <1§10>{0001} qui est le principal systéme de
glissement pour des températures supérieures a 700°C [Castaing, 1997], ainsi que le
montre I'évolution en fonction de la température de la contrainte de cisaillement
résolue critique dans ce plan de glissement (voir figure 6.7),

- Le systéme de glissement prismatique <10T0>{1§10} qui est le plus favorable en
dessous de 700°C, mais pour des contraintes tres élevées [Lagerlof, 1994 ; Castillo

Rodriguez, 2008] (voir figure 6.7),

- Les systémes de glissement pyramidaux, avec un vecteur de Burgers de type
1/3<10T1>, dans les plans {OITZ} ou {10T1}.
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Figure 6.6 Représentation schématique des systemes de glissement de I’alumine o (le plan de

glissement est hachuré, la direction de glissement est représentée par une fléche épaisse) :

(a) systeme de glissement basal — (b) systéme de glissement prismatique — (c) systémes de
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Figure 6.7 Evolution de la contrainte de cisaillement résolue critique nécessaire aux

glissements basal et prismatique en fonction de la température [Castillo Rodriguez, 2008].

A ce point de 1’étude, il apparait difficile d'avoir une interprétation plus avancée des

courbes de fluage qui permettrait de comprendre le role joué par chacune des phases au sein

de chaque eutectique. Une étude MET des microstructures déformées a donc été entreprise,

afin d’obtenir des informations a 1’échelle locale sur les mécanismes intervenant au cours de

la déformation.

Nous présenterons dans le paragraphe suivant les observations réalisées sur le systéme

eutectique ALO; - YAG, et une interprétation de celles-ci, en relation avec les résultats

expérimentaux de fluage. Les différences ou les similitudes de comportement avec les
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eutectiques associant I’alumine a une phase pérovskite seront ensuite présentées dans le cadre
des observations réalisées sur le composite Al,O3; - GAAP.

6.3.2 Eutectiques Al,O; - LnAG : cas du systéme Al,O, - YAG

6.3.2.1 Approche microscopique

Etant donné le protocole utilisé pour déterminer les paramétres n et Q, a savoir sauts de
contrainte de 50 a 200 MPa et sauts de température, les études microstructurales ont porté en
premier lieu sur des échantillons déformés a forte contrainte et haute température (pour
lesquels n ~ 3 et Q ~ 650 kJ/mol).

L’analyse microstructurale la plus compléte a été réalisée sur des lames minces issues
d’une éprouvette ALLO; - YAG déformée par sauts de contrainte, a une température de
1450°C, et dont I’évolution de la vitesse de déformation, en fonction du taux de déformation,
est représentée sur la figure 5.3a.

Les micrographies mettent en évidence des densités de dislocations trés différentes pour
chacune des phases eutectiques. Par exemple, la figure 6.8 montre un réseau de dislocations,
au sein de la phase alumine, a proximité d’une interface Al,O3/Y3Al50,,. Ce réseau est proche
d’une interface trés courbée et dans une région ou la distance entre deux domaines de phase
YAG est faible. Dans le reste du domaine d’alumine, d’autres dislocations sont présentes,
mais moins nombreuses, traduisant une hétérogénéité de la densité de dislocations au sein de
cette phase. Ces hétérogénéités pourraient provenir, au vu de la configuration observée sur la
figure 6.8a, de concentrations de contraintes dans certaines zones de la microstructure. On
remarque également que la phase YAG présente tres peu de dislocations.

Les dislocations du réseau sont de type basal. Cependant, elles ne sont pas situées dans
un plan basal bien défini. Les vues a plus fort grandissement du réseau (figures 6.8b et c)
montrent que ce réseau contient plusieurs familles de dislocations : pour une condition de

diffraction en deux ondes, les dislocations avec un vecteur de Burgers égal a b = 1/ 3<11§0>
sont éteintes sur la micrographie présentée en figure 6.8b, et les dislocations avec

b= 1/ 3<1§10> sont éteintes sur la micrographie en champ sombre présentée en figure 6.8c.

D’autres arrangements de dislocations sont présents, comme celui représenté en figure
6.9a. Cette région de I’alumine présente par ailleurs un joint de macle de croissance (voir
paragraphe 1.3.2 et figure 1.11). Les dislocations présentes dans 1’arrangement sont de type
basal et pyramidal. Elles sont situées dans un plan proche d’un plan (IOT 1) (voir figure 6.9b).
Cependant, seuls trois vecteurs de Burgers sont contenus dans le plan. Ce type de réactions
entre dislocations basales et pyramidales a ét¢ observé dans I’alumine [Heuer, 1984], et
s’exprime par la relation suivante :

1/3[1101]+1/3[1210] = 1/3[0T 11] (6.1)
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Figure 6.8 Micrographie MET d’un réseau de dislocations basales dans la phase Al,Os, contre

une interface courbe : vue générale (a), vues a plus fort grandissement : une partie des
dislocations du réseau est en condition d’extinction (b) ; d’autres dislocations du réseau sont en
condition d’extinction (c : micrographie en faisceau faible).
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Figure 6.9 (a) Micrographie en champ clair montrant une structure de dislocations dans la
phase Al,O5; (b) Analyse des vecteurs de Burgers de la structure présentée ci-contre.

Cette réaction met en jeu des processus de montée, et donc I’intervention de processus
diffusionnels, ce qui est cohérent avec la valeur d’énergie d’activation mesurée pour les
températures supérieures a 1 500°C pour ce systéme : 668 kJ.mol” (voir tableau 6.3). En
effet, la diffusion en volume de I’espéce O™, qui est I’espéce limitante de par son rayon
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ionique important, présente une ¢énergie d’activation du méme ordre de grandeur :
636 kJ.mol! [Oishi, 1960 ; Prot, 1996].

L’activation du glissement pyramidal se produit en principe pour des contraintes tres
¢levées et des températures supérieures a 0,8 x Tr. De telles configurations ont été observées
dans I’alumine dopée au Ti*" [Heuer, 1984] : la précipitation du rutile TiO,, qui est moins
dense que ALOs, engendre une augmentation de volume qui est accommodée grace a la
montée de dislocations rhomboédriques.

La micrographie en faisceau faible présentée en figure 6.10 révele la présence de
dislocations rhomboédriques, dont I'une est fortement courbée. Le plan qui contient la ligne
est un plan rhomboédrique (OITZ), ce qui tend a confirmer l'activation de ce systeme de

glissement.

Figure 6.10 Micrographie MET en faisceau faible d’une dislocation rhomboédrique de

I’alumine, courbée dans un plan de type (01 TZ). Une boucle (dont le vecteur de Burgers n’a

pas pu étre identifié), ainsi que d’autres dislocations sont également visibles.

Sur la figure 6.11, d'autres arrangements de dislocations sont mis en évidence. Ces
dislocations (en diagonale sur la micrographie), contenues dans un plan proche de (OITZ),
sont voisines d'un réseau de dislocations basales, a proximité d'une interface (a gauche). Ces
dislocations basales ne sont pas situées dans un plan de glissement. Ces résultats montrent la
prédominance de phénoménes de montée, en accord avec les énergies d'activation mesurées
pour des températures supérieures a 1 500°C et/ou sous forte contrainte.
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Figure 6.11 Arrangement de dislocations rhomboédriques (en diagonale) dans un plan proche

de (01 TZ) traversant un domaine de phase Al,Os;. Il est situé a proximité d’un réseau de

dislocations basales (partie inférieure de 1’image), dont une est en interaction avec une interface
hétérophase. Ces dislocations basales ne sont pas situées dans un plan de base.

Au sein de la phase YAG, les défauts sont beaucoup moins nombreux, comme on peut
le constater sur la figure 6.12. Cela indique en premier lieu que les deux phases eutectiques
n’accommodent pas la déformation plastique de la méme manicre. Ainsi, la phase alumine
accommode probablement les premiers stades de déformation plastique, puisqu’au sein de
cette éprouvette, dont la déformation plastique totale est d’environ 1%, les défauts sont
présents en plus grande quantité au sein des domaines de phase alumine.

D’autre part, nous constatons, sur cette méme micrographie (figure 6.12) que les
dislocations présentes dans le domaine de phase grenat sont émises a une interface avec
I’alumine, juste en face d’un joint de macle de croissance de la phase Al,O;. Les grandes
dislocations sont paralleles a une direction <11T> du YAG. Le joint de macle contient des

dislocations arrangées en réseau (figure 6.13). Des dislocations sont aussi présentes dans la
phase grenat au voisinage de 1’autre extrémité du joint de macle. Ces caractéristiques
suggerent une continuité de la déformation a travers les interfaces et un role des interfaces
comme sources de dislocations dans les grains. Elles renforcent également I’hypothéese de la
présence de concentrations de contraintes dans certaines zones de la microstructure.
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Figure 6.12 Dislocations dans la phase YAG, émises en pointe d’une macle de I’alumine (en

haut a gauche), sur une interface Al,O5/YAG.

Ces redistributions de contrainte au sein de la microstructure suggerent que la direction
de sollicitation n’est pas trés importante, et que le comportement macroscopique des systémes
eutectiques est plutdt isotrope. Un essai de fluage par sauts de contrainte, a 1 525°C, sur une
éprouvette de D’eutectique Al,Os - YAG découpée perpendiculairement a la direction de
solidification a confirmé cette hypothése. En effet, comme le montre la figure 6.14, les
vitesses de déformation mesurées pour cette éprouvette sont sensiblement identiques a celles
qui ont ét¢ mesurées pour une sollicitation paralléle a la direction de croissance (voir figure
5.6a).

Dans cette premicre étude, les dislocations n’ont pu étre complétement identifiées. En
effet, la découpe de la lame mince selon un plan prismatique {10 TO} a fortement limité les

possibilités d’observation en deux ondes.

Ayant mis en évidence la possibilité de deux régimes de déformation aux cours des
essais de fluage, un essai complémentaire a été entrepris pour étudier le régime actif a basse
température et sous faible contrainte. La contrainte a été fixée a 70 MPa et la température a
1 470°C. D’apres les premiers essais réalisés, I’exposant de sensibilité a la contrainte, n, est
proche de 1 dans ces conditions (voir tableau 6.1).
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Figure 6.13 Joint de macle de croissance de 1’alumine contenant un réseau de dislocations. A
I’extrémité de ce joint, on apercoit, dans le domaine de phase YAG a droite de I’image, les
lignes des dislocations réémises au sein de cette phase. Une cavité est présente a la jonction
triple entre la phase YAG et les deux cristaux d’alumine en relation de macle. Le réseau de

dislocations présenté en figure 6.9 est é¢galement visible.

La vitesse de déformation mesurée a I’état stationnaire a été reportée sur la figure 6.15,
avec les vitesses mesurées au cours de 1’essai par sauts de température sous une contrainte de
70 MPa. La vitesse de déformation mesurée au cours de cet essai est cohérente avec
I’hypothése d’un régime de déformation a basse température présentant une énergie
d’activation inférieure a 400 kJ.mol" (voir tableau 6.3). Pour cette éprouvette, les lames
minces ont été découpées parallelement a la direction de croissance.

L’¢étude MET de ces lames montre que 1’échantillon déformé a basse température et
basse contrainte présente une microstructure différente, avec la présence de glissement basal
et de maclage basal, et dont la densité de défauts est beaucoup plus faible que celle des lames
étudiées précédemment.

Les micrographies présentées en figure 6.16 montrent, par exemple, deux domaines de
phase alumine dans lesquels des macles basales se sont propagées au cours de la déformation
plastique. Ces macles de déformation peuvent interagir avec des interfaces hétérophases (voir
figure 6.16a).
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Figure 6.14 Evolution, en fonction de la contrainte
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Figure 6.15 Systéme eutectique ALO; - YAG :

appliquée, des vitesses de déformation mesurées a vitesses de déformation mesurées, sous une
1 525°C, pour le composite in situ Al,O5 - YAG, contrainte de 70 MPa, au cours de 1’essai par sauts
sollicité parallelement et perpendiculairement a la de température (points bleus) et de
direction de croissance. I’essai monotone a 1 470°C (diamant gris).

Des traces de glissement de dislocations sont également observables dans la phase
alumine. Ainsi, la micrographie présentée en figure 6.17 montre un empilement de
dislocations s’étant développé, au sein d’un domaine de phase Al,Os3, a proximité d’une
interface. Les dislocations de cet empilement appartiennent au systéme de glissement basal.
En outre, des bandes de glissement ont pu étre mises en évidence, comme le montre la figure
6.18. Ces bandes de glissement, dont la nature des dislocations n’a pas encore été identifiée,
sont souvent localisées dans des zones de la microstructure ou la distance entre deux
domaines de phase YAG est plutdt faible (c'est-a-dire que le domaine de phase alumine forme
une sorte de col). Cette observation confirme que la déformation est concentrée dans certaines
zones de la microstructure, comme le suggerent également les observations présentées en
figure 6.8.

Les observations effectuées sur les lames issues de 1’éprouvette déformée a 1 470°C,
sous une contrainte de 70 MPa, n’ont pas mis en évidence de structures de dislocations
mettant en jeu des phénoménes de montée, telles que celles qui ont été observées pour les
éprouvettes déformées a haute température et/ou forte contrainte (voir figure 6.9 et figure
6.13). Un tel résultat confirme que le systéme eutectique Al,O3 - YAG se déforme bien selon
deux régimes de déformation différents selon la température et la contrainte appliquées.
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(a)

Omacle = 1 OT 4

Figure 6.16 Micrographies MET du composite Al,O; - YAG déformé a 1 470°C sous 70 MPa :
macles basales dans la phase Al,O; amorcées (a) contre une interface, ou (b) au sein d’un
domaine de phase (micrographie en faisceau faible).
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Figure 6.17 Micrographie MET du composite AL,O; - YAG déformé a 1 470°C sous 70 MPa :
empilement de dislocations dans la phase Al,O;, contre une interface ALO3;/YAG.

Figure 6.18 Micrographie MET en faiseau faible du composite AL,O; - YAG déformé a

1 470°C sous 70 MPa : bande de glissement dans un domaine de phase Al,Os.
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6.3.2.1 Approche macroscopique

a - Comportement du systéme eutectique Al,O; - YAG vis-a-vis
des phases monocristallines

Il est intéressant d’analyser le comportement de ce systéme eutectique par rapport a
celui des phases eutectiques qui le composent, notamment ’alumine, considérée comme un
matériau référence, et dont la déformation plastique a été particulicrement étudiée [Cannon,
1980 ; Heuer, 1980 ; Kotchick, 1980 ; Kotchick, 1982 ; Lagerlof, 1994 ; Castaing, 1997].

L’orientation des phases eutectiques favorise en principe la déformation de la phase
a-Al,O;3 selon son systeme de glissement prismatique. En effet, le plan de base contient la
direction de sollicitation (voir figure 6.1), ce qui implique, d’apres la relation (6.2), que la
contrainte de cisaillement résolue est nulle dans ce plan :

T= Oappliquée ’ COS(X) ’ COS()\') (62)

ou 7 est la contrainte de cisaillement résolue dans le plan de glissement considéré, y, 1’angle
entre la direction de sollicitation et la normale au plan de glissement, et A, I’angle entre la

direction de glissement et le vecteur de Burgers du systéme de glissement considéré.

Ainsi, dans les conditions cristallographiques définies pour nos éprouvettes, pour
lesquelles la direction de sollicitation appartient au plan de base, la contrainte résolue dans ce
type de plan est forcément nulle.

Cependant, une température ¢levée peut permettre le glissement basal si la direction de
la contrainte appliquée n'est pas strictement contenue dans le plan de base, ou si la contrainte
résolue dans le plan de base de la phase alumine est suffisante, dans le cas d'une redistribution
des contraintes dans le composite. Par exemple, pour une contrainte appliquée de 70 MPa et
une température de 1 500°C, il suffit d’une désorientation de 7° pour que le glissement basal
soit activé (en considérant une contrainte de cisaillement résolue critique dans le plan de base
de 9 MPa [Castillo Rodriguez, 2008]).

Par conséquent, les vitesses de déformation de ’alumine selon les deux systemes de
glissement basal et prismatique ont donc été prises en compte.

Le comportement en fluage de la phase YAG a également fait I’objet de plusieurs
¢tudes [Rabier, 1976 ; Rabier, 1979 ; Corman, 1993 ; Blumenthal, 1996].

La vitesse de déformation du YAG, sollicité selon son axe [110], s’exprime par la
relation [Corman, 1993] :

exp(—R—QT) (6.3)

ou G(7), le module de cisaillement (exprimé en GPa), a pour expression, en fonction de la

température (exprimée en K) :

G(T)=119,5-7,2-10"xT (6.4)
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I apparait deux régimes de déformation, dont le plus rapide impose sa vitesse, selon la
température d’essai. Les parametres correspondant a ces deux régimes, valables pour une
gamme de contraintes comprises entre 50 et 280 MPa, et une température variant de 1 650 a
1 850°C, sont rassemblés dans le tableau 6.5.

Régime « basse température » Régime « haute température »

Parametre (T < 1700°C) (T > 1 700°C)
A’ (KPa's™h 6,77 10" 2,71 10%
n 6,2 12,5
Q (kJ.mol™) 650 2390

Tableau 6.5 Paramétres relatifs a la déformation plastique du YAG, sollicité selon [110]
[Corman, 1993].

Il est également a noter que, méme si les résultats présentés ne concernent que la
direction [110], I’isotropie du comportement en fluage du YAG a aussi été mise en évidence.

Les comportements de ces phases monocristallines, fondés sur les résultats de Cadoz
[Cadoz, 1978] et Corman [Corman, 1991 ; Corman, 1993], sont comparés a celui des
composites eutectiques in situ sur les figures 6.19 et 6.20.
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gure 6.19 Evolution, en fonction de I’inverse de la Figure 6.20 Evolution, en fonction de I’inverse de la
température, sous une charge de 70 MPa, de la température, sous une charge de 200 MPa, de la
vitesse de déformation du YAG et du saphir, vitesse de déformation du YAG et du saphir,
comparée a celle des systemes Al,O3 - YAG et comparée a celle des systemes Al,O3 - YAG et
A1203 - ErAG. A1203 - ErAG.
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Les systémes eutectiques a base de grenat Al,O3 - YAG et Al,O;3 - ErAG présentent des
vitesses de déformation intermédiaires entre celles des phases YAG et a-Al,Os. L’association
d’une phase de type grenat a 1’alumine conduit a des vitesses de déformation du systéme
eutectique inférieures d’au moins un ordre de grandeur a celles du saphir.

La différence de comportement observée entre les phases monocristallines, ainsi que les
micrographies MET post mortem, suggérent que la déformation plastique est gouvernée par
I’alumine, et que la phase YAG accommode la déformation. L’écart entre les vitesses de
déformation du YAG monocristallin et du saphir, de prés de six ordres de grandeur, observé
sur les figures 6.12 et 6.13, est un élément qui appuie cette hypothese. En effet, la densité de
dislocations observée dans les domaines de phase alumine (voir paragraphe 6.3.2.1) est
beaucoup plus importante que celle mise en évidence dans les domaines de phase YAG.

Ce mécanisme de déformation a été confirmé par Ochiai et al., dont les simulations au
moyen de calculs par éléments finis montrent que, lors des premiers pourcents de déformation
plastique, I’alumine supporte la déformation plastique, alors que la phase YAG accommode la
déformation de 1’alumine par une réponse ¢élastique [Ochiai, 2007].

b - Proposition d’une loi de comportement

Les essais de fluage réalisés sur les systemes eutectiques binaires a base de grenat
révelent un changement de régime de déformation en fonction de la température et de la
contrainte qui leur sont imposées. Cette transition est confirmée a 1’échelle locale par les
observations MET (voir paragraphe précédent). Les essais par sauts de contrainte ont mis en
¢vidence deux domaines de contrainte correspondant a des valeurs différentes d’exposants de
sensibilité a la contrainte : a 1450°C, n est proche de 1 aux basses contraintes (typiquement
0 < 100 MPa), et voisin de 3 pour des valeurs ¢€levées de la contrainte (o > 100 MPa). Ces

résultats peuvent étre a priori analysés de deux manicres différentes :

— par la présence d’une contrainte seuil o®”, dont I’effet serait d’accroitre la
valeur mesurée de I’exposant de sensibilité¢ a la contrainte quand la contrainte
appliquée se rapproche de o*’. Dans cette configuration, le processus de
déformation serait celui opérant a haute contrainte, et il devrait exister une

valeur de 0™ qui linéarise les courbes In(¢) = f(In(0)),

- par ’existence de deux mécanismes de déformation.

Ces deux possibilités ont été envisagées pour le systeme eutectique AlLOs - YAG, et
sont décrites au cours de ce paragraphe.

. . . il , .
La prise en compte d’une contrainte seuil, 6™, pour décrire le comportement en fluage

du systeme Al,O3; - YAG revient a interpréter la vitesse de déformation par la loi suivante :

¢=A(o ) (6.5)

appliquée

En supposant que les interfaces sont infranchissables ou impénétrables du point de vue
des dislocations, ces dernicres doivent se déplacer au sein d’un domaine de phase. En effet,
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méme si les systemes de glissement les plus favorables des deux phases eutectiques étaient
alignés de part et d’autre d’une interface, la différence de norme des vecteurs de Burgers
rendrait impossible la transmission d’une dislocation d’une phase vers une autre [Martinez-
Fernandez, 2001]. Cela n’empéche pas 1’accommodation de la déformation aux interfaces :
par exemple, des dislocations peuvent s’empiler contre une interface jusqu’a ce que la
concentration de contrainte permette I’émission de dislocations dans 1’autre phase. Cela
suppose, par contre, qu’au niveau d’un domaine de phase, la déformation plastique est limitée
a ce domaine. Ainsi, pour qu’une dislocation, ancrée sur deux interfaces, puisse se déplacer a
I’intérieur d’une phase, celle-ci doit étre soumise 4 une contrainte de cisaillement o™
égale a :

O_seuil - G b (66)

ou G est le module de cisaillement de la phase considérée, b, la longueur du vecteur de
Burgers et A, ’espacement eutectique (ou la dimension de la phase). Dans le cas du composite

ALO; - YAG, Aest voisinde 10 a 15 um, alors que pour Al,O3 - ErAG, A est plutot de I’ordre
de3 a4 pum.

Pour I’alumine, les observations MET ont montré I’activation du glissement basal (voir
paragraphe précédent). On peut ainsi légitimement supposer que la déformation est assurée
par le systéme de glissement basal qui est le syst¢tme de glissement le plus favorable a cette
température [Castillo Rodriguez, 2008]. On considére alors un vecteur de burgers, b, de
longueur 0,476 nm (soit b= 1/ 3<1§10>). Le module de cisaillement, G, peut étre estimé, a

1 500°C, a une valeur de 133 GPa [Corman, 1991].

Ainsi, la contrainte nécessaire au déplacement des dislocations, dans la phase alumine,
serait proche de 5 MPa pour le systtme Al,Os- YAG, et de I'ordre de 20 MPa pour
ALO; - ErAG (voir tableau 6.6).

Pour la phase grenat, le systeme de glissement le plus favorable a haute température est
{1T0}<111> [Blumenthal, 1996]. Le vecteur de Burgers associé a ce systéme de glissement

posséde une norme de 1,04 nm (b =1/2(111)). Le module de cisaillement, G, est 1égérement
plus faible que celui de la phase alumine, a 1 500°C : 107 GPa [Corman, 1993].

Par conséquent, les valeurs de contrainte seuil sont 1égérement plus élevées dans la
phase LnAG : environ 10 MPa pour le systtme Al,Os - YAG, et supérieure a 20 MPa pour
ALO; - ErAG (voir tableau 6.6). A titre de comparaison, la contrainte de cisaillement critique
nécessaire a I’activation du systeme de glissement basal dans I’alumine a 1 500°C est
légérement inférieure 10 MPa [Castillo Rodriguez, 2008].

Les valeurs de contraintes seuil calculées selon 1’équation (6.6) sont plus ¢levées dans le
cas d’une microstructure fine, ce qui concorde avec les résultats de Ramirez-Rico ef al., qui
consideérent que la diffusion devient prépondérante pour les microstructures les plus fines
[Ramirez-Rico, 2006].
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Phase Al O3 LnAG
G a1500°C (GPa) 133 107
b (nm) 0,476 1,04
Taille des domaines de phase (um) 10-15
AlL,Os; - YAG
Contrainte seuil (MPa) 4-6,5 7,5-11
Taille des domaines de phase (um) 3-5
A1203 - ErAG
Contrainte seuil (MPa) 13-22 22 -35

Tableau 6.6 Valeurs des contraintes seuil nécessaires au glissement de dislocations au sein des
phases eutectiques, dans le cas des systémes eutectiques binaires AL,O; - YAG et Al,O; - ErAG.

Pour I’eutectique Al,Os3 - YAG, la contrainte seuil présente une valeur assez faible. Si
I’on estime, en accord avec les résultats de Ochiai, que la déformation de I’alumine contréle la
déformation plastique du systéme eutectique [Ochiai, 2007], on peut supposer que la
contrainte seuil a utiliser dans cette approche est voisine de la contrainte seuil calculée pour la
phase alumine. Ainsi, les évolutions de la vitesse de déformation ont été tracées, en échelle
log-log, en fonction de la contrainte effective (Oupiiguee - 0°°“"), pour différentes valeurs de
o' inférieures a 10 MPa (figure 6.21).

105 —_——
® 5=l = 1 MPa
¢ g=ul = 2 MPa

‘_ZD 4 a-;eul\ = ']O I\/]Pa
5 o | |
g ]
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: ]
2
=

108 S .

P 60 80 100 300

G - gseuil (Mpa)

Figure 6.21 Evolution de la vitesse de déformation, a 1 450°C, du systéme eutectique
ALO; - YAG, en fonction de la contrainte effective 0ypiiguce - 0 eui
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Nous constatons sur cette figure I’impossibilité d’aligner les points expérimentaux sur
une méme droite. De plus, pour les faibles valeurs de contrainte qui pourraient rendre compte
d’une contrainte seuil, les exposants de sensibilité a la contrainte mesurés sont inférieurs a
I’unité, valeurs n’ayant pas de réalité physique.

Ces résultats vont donc dans le sens d’une déformation plastique gouvernée par deux
mécanismes agissant simultanément. Le premier domine la déformation a basse contrainte, et
conduit & une vitesse de déformation ¢, proportionnelle a la contrainte appliquée, comme en

rend compte la relation (6.7), alors que le second est prépondérant a haute contrainte, et induit
une vitesse de déformation ¢, , décrite par I’équation (6.8).

Eyp. = A exP(_%) e (6.7)
2\ 3
édisloc. =B- exp(_%) ) (Gappliquée - O-S‘f"”l) (68)

Pour ces deux expressions, le terme d’activation thermique est pris en compte
séparément des facteurs pré-contraintes 4 et B, afin de pouvoir faire intervenir les énergies
d’activation déterminées au cours des essais par sauts de contrainte pour ce systéme. Ainsi,
les valeurs de Q; et O, ont été fixées a 374 kl.mol™ et 668 kJ.mol™”, respectivement (voir
tableau 6.3)

De plus, pour le régime actif a haute contrainte, il a paru plus approprié¢ de conserver la
contrainte seuil, fixée a 5 MPa (voir tableau 6.6). En effet, cette relation décrit la vitesse de
déformation qui domine a contrainte élevée, et qui est probablement contrdlée par des
mouvements de dislocations. Le raisonnement décrit au paragraphe 6.3.1 a donc été appliqué
ici.

Sur les courbes € = f (0), il est remarquable que, des deux mécanismes, c’est celui qui

correspond a la vitesse de déformation la plus rapide qui est observé. Cela implique que les
deux mécanismes agissent en série. La vitesse de déformation résultante peut donc s’écrire
sous la forme :

8('0mposite = gdl_'f. + 8disloc.
seuil )3 (69)

T _A. 9 ). . 9.
soit : gcomposite - A exp(_ RT) Gapplique’e + B €Xp(— RT) (Oapplique’e -0

Les coefficients A et B ont été calculés par régression, par la méthode des moindres
carrés, sur les points expérimentaux issus de 1’essai a 1 450°C. Leurs valeurs sont rassemblées
dans le tableau 6.7.

Coefficient A (s MPa™) B (s'.MPa™)

ALO;s - YAG 204 8,12 10°

Tableau 6.7 Valeurs, a 1 450°C, des coefficients A (basse contrainte) et B (haute contrainte)
des relations (6.7) et (6.8), pour le systeme Al,O; - YAG.
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Les vitesses de déformation, expérimentale et calculée, a partir des coefficients A et B,
sont présentées figure 6.22, pour les essais par sauts de contrainte réalisés a 1450°C et
1 525°C.

L’équation (6.9) décrit de facon satisfaisante 1’évolution, en fonction de la contrainte, de
la vitesse de déformation a 1450°C (le coefficient de corrélation est supérieur a 0,99). La
déviation du modele par rapport au point & 70 MPa est comparable a celles des autres points.
Elle est seulement plus visible du fait de 1’échelle logarithmique choisie pour la représentation
graphique sur la figure 6.22.

Par ailleurs, les coefficients A et B calculés a partir des points expérimentaux obtenus a
1 450°C permettent de décrire également 1’évolution, avec la contrainte appliquée, de la
vitesse de déformation a 1 525°C (voir figure 6.22). Cela indique que :

— Les séries d’essais de fluage par sauts de contrainte et par sauts de température
sont cohérentes entre elles. En effet, les valeurs d’énergies d’activation mesurées
au cours des essais par sauts de température permettent de décrire 1’augmentation
de vitesse de déformation observée pour les différents essais par sauts de
contrainte, réalisés a des températures différentes,

— Les différents termes de la relation (6.9) choisis — voir équations (6.7) et (6.8) —
pour décrire la déformation plastique du systeme eutectique AlLOs;- YAG
semblent adaptés.

Pour décrire 1’évolution de la vitesse de déformation a basse contrainte (n proche de 1,
0 < 100 MPa), le modele de Nabarro [Nabarro, 1967], qui décrit une variation linéaire de la
vitesse de déformation avec la contrainte est généralement utilisé. Celui-ci s’applique
normalement a un matériau polycristallin, et ne devrait donc pas étre adapté aux céramiques
eutectiques monocristallines. Cependant, les composites eutectiques in situ présentent une
microstructure constituée d’un réseau tridimensionnel de deux phases monocristallines, avec
une quantité trés importante d’interfaces hétérophases. De ce fait, il a paru intéressant de
tester ce modele sur nos matériaux.

Le modeéle de Nabarro s’écrit :

: KT (6.10)
E=0 e .
d*kT

0%
Q-DJ" exp(—Q)

ou d représente la taille de grains, Dy le coefficient de diffusion, Q I’énergie d’activation pour
la diffusion, o un facteur géométrique. Dans le cas ou le glissement aux joints est inhibé, ce
qui est trés probablement le cas pour les systémes eutectiques, a= 16/3. Les valeurs de
volume d’activation, €2, sont trés variées dans la littérature. Celui-ci a donc été estimé a b° (b :
vecteur de Burgers le plus favorable), méme si cette hypothése, généralement valide dans le
cas des matériaux métalliques, induit probablement une sur-estimation du volume d’activation
dans notre cas.
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Figure 6.22 Corrélation des vitesses de déformation mesurées, pour le composite eutectique
in situ A1,05 - YAG, lors de ’essai par sauts de contrainte a 1 450°C (bleu) et 1 525°C (rouge)
avec les courbes calculées a partir de 1’équation (6.9).

Pour utiliser ce modele sur nos matériaux, il est nécessaire de calculer le facteur pré-
contrainte pour les deux phases eutectiques, afin de pouvoir le corréler par la suite au
parametre A calculé a partir des points expérimentaux (voir tableau 6.7). Les données
nécessaires a la détermination du facteur pré-contrainte pour le modele de Nabarro, pour les
phases Al,O3 et YAG, sont rassemblées dans le tableau 6.8.

Parameétre Phase Valeur Référence

ALO; 2,06 10 [Prot, 1996]
Do (O*) m*.s™

YAG 524 107 [Haneda, 1984]
ALOs 636 [Prot, 1996]

Q (kJ.mol™)
YAG 325 [Haneda, 1984]
ALO; 0,476 [Cadoz, 1978]

b (nm)

YAG 1,04 [Blumenthal, 1996]

Tableau 6.8 Valeurs des parameétres entrant en jeu dans les modéles de déformation plastique
pour les phases eutectiques AL,O; et YAG.
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Les résultats, pour les phases Al,Os et YAG, sont résumés dans le tableau 6.9.
L’intervalle donné correspond a la répartition de tailles de grains pour le systéme eutectique
ALOs - YAG (10 a 15 pm).

Facteur pré-contrainte pour le modéle

Ph

ase de Nabarro (s"'.MPa™)
AlLO; 1,210 -27 107"
YAG 1,9107-8410%

Tableau 6.9 Facteur pré-contrainte, pour le modéle de Nabarro, calculé pour une température
de 1 450°C, dans le cas des phases AL,O; et YAG.

Le modele de Nabarro décrivant une déformation plastique controlée par des
phénomenes diffusionnels, on peut légitimement supposer que c’est le phénomene le plus lent
qui impose sa vitesse a I’ensemble.

Par conséquent, dans le cas de I’eutectique Al,O; - YAG, il faut comparer le facteur
pré-contrainte calculé pour I’alumine, grace au modele de Nabarro, avec le paramétre A (voir
tableau 6.7), multiplié par le terme d’activation thermique, pour une énergie d’activation de
374 kl.mol' (valeur déterminée expérimentalement dans les conditions fixées — voir
tableau 6.3). Ce produit conduit a un facteur pré-contrainte, pour la relation (6.8), dont la
valeur est de 9,54 x 107", Cette valeur est assez supérieure au facteur pré-contrainte calculé, a
partir du modele de Nabarro, pour le saphir (voir tableau 6.9).

Cette différence importante indique probablement que la déformation plastique se
déroule selon un autre mécanisme que celui décrit par Nabarro. Elle peut également indiquer
que la déformation plastique des composites in sifu fait intervenir plusieurs mécanismes de
déformation simultanément, et dont le n moyen serait voisin de 1. De ce fait, méme si la
relation (6.9) décrit convenablement 1’évolution de la vitesse de déformation avec la
contrainte, et pourrait donc étre utilisée en tant que loi de comportement macroscopique, une
analyse plus approfondie devra étre entreprise pour appréhender les mécanismes physiques
qui gouvernent la déformation plastique.
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6.3.3 Eutectique Al,O, - LnAP : cas du systéme Al,O; - GJAP

Pour ce systéme, la méme démarche qu’au paragraphe 6.3.2 a été adoptée : nous avons
comparé le comportement de 1’eutectique par rapport aux phases qui le composent.

Les observations effectuées sur le composite Al,O; - GdAP concernent une éprouvette
déformée a 1600°C. La figure 6.23 regroupe deux micrographies obtenues sur la phase
alumine. La figure 6.23a révele une bande de glissement dans la phase alumine. L analyse des
lignes de dislocations indique que celles-ci, paralléles entre elles, appartiennent au systéme de
glissement basal <1§10>(OOO 1). Or, d’apres la cristallographie des éprouvettes (voir figure 6.1

et tableau 1.2), le plan basal de la structure corindon (0001) est parallele a la direction de
sollicitation. De la méme maniére que dans le cas du systétme ALOs;-YAG (voir
paragraphe 6.3.2), le systeme de glissement devrait donc étre inhibé, si I’on se référe au
facteur de Schmid. Ainsi, ces traces de glissement basal peuvent étre attribuées, soit a des
redistributions de contrainte qui ont forcément eu lieu au cours de la déformation, soit a une
désorientation des phases — voir équation (6.2).

Sur la figure 6.23b, nous pouvons observer une macle qui s’est propagée dans un
domaine d’alumine. Contrairement aux macles de croissance, cette macle est d’origine
mécanique. Elle est émise a partir d’une interface Al,O3/GdAP (voir figure 6.24a, en bas a
gauche), contre laquelle un empilement de dislocations a pris place, dans la phase GdAP. Cet
empilement est visible au centre de la figure 6.24a. La présence de cette macle démontre a
nouveau D’intervention de redistributions de contraintes au sein de la microstructure
interconnectée, puisque la déformation de 1’alumine par maclage basal, ou plus précisément la
nucléation des macles basales, nécessite des contraintes tres €¢levées [Castaing, 2004] et/ou
des vitesses de déformation rapides [Wang, 1992].

Des défauts ont également été détectés dans la phase GdAP, ainsi que le montre la
figure 6.24. Outre I’empilement de dislocations a I’origine du maclage de I’alumine, présenté
en figure 6.24a, d’autres dislocations sont également mises en évidence au sein des domaines
de GdAP, comme I’indique la figure 6.24b. Ces dislocations sont peu nombreuses, de maniére
identique a ce qui a été observé au sein du composite Al,O3 - YAG.

Enfin, cette microstructure déformée se caractérise également par la présence, sur
certaines interfaces, de paires de dislocations. Ces dislocations se situent a I’intersection de
plans d’interface d’orientation différente (figure 6.24b).
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Figure 6.23 Micrographies en faisceau faible du composite Al,0; - GAAP déformé a 1600°C :
présence de glissement basal (a) et de maclage basal (b) dans la phase Al,O;.
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Al,O,

Figure 6.24 Micrographies MET obtenues sur le composite Al,O3 - GdAP déformé a 1600°C :
défauts dans la phase GdAP.
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Les modes de déformation du saphir ont déja été présentés. Pour la phase GdAIOs, les
résultats connus sur la déformation plastique des pérovskites cubiques (étudiées pour leur
importance en géophysique) ne peuvent pas étre étendus a la phase GdAP qui est stable, a
température ambiante, sous la forme orthorhombique de la structure pérovskite (voir
annexe 1). La déformation de cette structure est différente de celle des pérovskites cubiques
[Cordier, 2004]. La vitesse de déformation de monocristaux de YAIO; (YAP), qui présentent
une structure orthorhombique sur tout le domaine de température, s’exprime, pour une
sollicitation selon la direction [110] et une fugacit¢ de dioxygene f, supérieure a 107 MPa

(sous pression atmosphérique, f,, = 2-107 MPa), selon la loi suivante [Wang, 1999] :

é=(4,4£17)-10" x o> x fr0=0% x exp(——SSS =85 ) (6.12)

o RT
oul la contrainte o s’exprime en MPa, et I’énergie d’activation O en kJ.mol™. Cette relation a
¢été établie dans une plage de contraintes comprises entre 70 et 300 MPa, et des températures
comprises entre 1 490 et 1 610°C.

Les comportements de 1’alumine et du YAP monocristallins, basés sur les résultats de
Cadoz [Cadoz, 1978], Corman [Corman, 1991] et Wang [Wang, 1999] sont comparés a celui
du composite eutectique in situ Al,O3 - GdAP en figures 6.25 et 6.26.
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Figure 6.25 Evolution, en fonction de I’inverse de la

température, sous une charge de 70 MPa, des

1/T (K1)

Figure 6.26 Evolution, en fonction de I’inverse de la

température, sous une charge de 200 MPa, des

vitesses de déformation du YAP et du saphir,
comparées a celle du systéme Al,O; - GdAP.

vitesses de déformation du YAP et du saphir,
comparées a celle du systéme Al,O; - GdAP.

Par rapport a la phase YAG, la phase YAP se déforme plus rapidement, et ses vitesses

de déformation sont proches de celles de la phase Al,Os;. De plus, on remarque que les
vitesses de déformation du systéme eutectique Al,O3 - GdAP suivent globalement celles de la
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phase YAP. Par ailleurs, les micrographies réalisées sur le systétme Al,O3; - GdAP indiquent
que la déformation semble mieux répartie dans les différentes phases que pour le composite in
situ Al,Os3 - YAG, puisque des dislocations sont observées en quantités semblables dans les
deux phases. Ces observations, ainsi que les courbes présentées en figures 6.18 et 6.19
laissent penser que les phases Al,O3 et GAAP se déformeraient de concert, contrairement aux
phases ALO; et YAG, dont les réponses individuelles en fluage sont trop différentes (voir
figures 6.19 et 6.20).

La différence de structure cristallographique entre les phases grenat et pérovskite
pourrait étre une des origines de cette différence de comportement. Les paramétres de maille
de la phase GdAP étant plus petits que ceux des phases de type grenat, les vecteurs de Burgers
seront nécessairement plus petits, avec pour effet de diminuer la contrainte seuil nécessaire
aux mouvements de dislocations — voir équation (6.6), mais également la contrainte de
Peierls, par rapport a la phase YAG. Ainsi, dans le cas d’un composite in situ Al,O3 - GdAP,
il est possible que la déformation plastique via des mouvements de dislocations se produise de
concert au sein des deux phases eutectiques, et soit, par conséquent, contrélée par la phase la
plus résistante.

6.4 Influence de la phase zircone sur le comportement en fluage
des systémes ternaires

L’ajout d’une troisiéme phase de zircone aux eutectiques binaires étudiés, permet
d’obtenir une augmentation notable de la résistance a la rupture, et de la ténacité de ces
composites eutectiques. Ces aspects ont été abordés au chapitre 4. Ces améliorations des
performances mécaniques proviennent de plusieurs facteurs microstructuraux qui sont
I’affinement de la microstructure, et un changement de morphologie de la microstructure,
puisque la phase zircone apparait sous la forme d’une dispersion de nodules aux interfaces
entre les deux autres phases eutectiques. De plus, la présence de zircone, du fait de ses
propriétés thermo-¢lastiques assez différentes de celles des autres phases eutectiques
(notamment son coefficient de dilatation thermique), redéfinit complétement le niveau de
contraintes internes résiduelles au sein des microstructures ternaires.

Or, tous ces facteurs, ainsi que la diminution de température eutectique des systémes
eutectiques ternaires, par rapport aux systémes binaires, ne constituent généralement pas des
¢léments favorables a une bonne tenue au fluage. Ainsi, il était intéressant d’évaluer 1’effet
que I’ajout de zircone peut présenter sur la déformation plastique des composites eutectiques.

Les composites a base d’erbium ne font pas partie de cette étude comparative, pour les
raisons déja exposées (voir paragraphe 5.4) : en effet, la composition chimique du composite
ternaire Al,Os - Er;AlsOy; - ZrO; n’est pas certaine.

La wvariation des vitesses de déformation des composites ALO;-YAG et
ALO; - YAG - ZrO,, respectivement en fonction de la contrainte appliquée et de 1’inverse de
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la température, sont représentées en figures 6.26 et 6.27. Les mémes courbes, mais tracées
pour les composites a base de gadolinium ALO;- GdAP et Al,O; - GAAP - ZrO, sont

représentées en figures 6.28 et 6.29.
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Figure 6.27 Vitesses de déformation des systémes
ALO;s - YAG et ALLO; - YAG - ZrO, mesurées au

cours des essais par sauts de contrainte.
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Figure 6.29 Vitesses de déformation des systémes
ALOs5 - GdAP et ALL,O; - GdAP - ZrO, mesurées au

cours des essais par sauts de contrainte.

214

10-5 r T T T
: ® ALO, - YAG
[ 200 MPa
= °
K2
.5 100 F - °® E
© [ -
£ [70 MPa ™~ _
o [ TN e °
° . S~
el .
3 Tl
Q 10-7 - P T~ -~ -1
w -
[
2
= t
10-8....|....|....|....
0,0005 0,00056 0,00057 0,00058 0,00059

1/T (K1)
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Interprétation du comportement en fluage des céramiques eutectiques

Nous constatons que ’ajout de zircone provoque une augmentation globale des vitesses
de déformation des systémes ternaires par rapport aux systémes binaires. L’écart varie selon
les parametres d’essai, mais, d’une maniere générale, il ressort assez clairement que les
composites eutectiques binaires présentent des vitesses de déformation plus favorables.

Il faut ajouter le fait que les composites eutectiques binaires semblent accepter des
déformations plastiques plus importantes, puisque nous avons pu observer des déformations
de I’ordre de 10-15%, avant les premicres traces d’endommagement, pour le composite
ALOs; - YAG (voir paragraphe 5.3.3.2). D’autre part, un endommagement du composite
ALO; - GdAP - ZrO, a été observé, apres seulement 3,5% de déformation (voir figure 5.19b).

Dans la perspective d’applications a haute température, ces caractéristiques apparaissent
peu favorables. Néanmoins, il faut considérer que les composites eutectiques ternaires
présentent des valeurs de ténacité beaucoup plus importantes que celles des composites
binaires. Typiquement, la ténacité est multipliée par un facteur de 1,5 a 2 en ajoutant de la
zircone a un composite eutectique binaire [Piquet, 2006 ; Mazerolles, 2008b]. Par ailleurs, les
vitesses de déformation obtenues pour les composites eutectiques binaires et ternaires a base
de gadolinium sont assez proches a 1450°C (voir figures 6.28 et 6.29), et leurs énergies
d’activation sont voisines, ce qui laisse supposer qu’a plus basse température, leur réponse en
fluage est similaire.

D’autre part, en termes de propriétés intrinséques, c'est-a-dire en termes de vitesse de
déformation par rapport a la température relative (Température d’essai/Température
eutectique), les eutectiques ternaires sont plus performants, puisque leurs températures de
fusion sont plus faibles que celles des systémes eutectiques binaires. Afin de se rendre compte
de ce point, les valeurs de vitesse de déformation obtenues au cours des essais par sauts de
contrainte, sous une contrainte de 70 MPa, et correspondant a une température relative proche
de 0,86, sont rassemblées dans le tableau 6.10.

ALOs - YAG 1815 1525 0,86 X Tey. 3,2.107
ALOs - YAG - ZrO, 1725 1450 0,86 X Tey ~2.107
ALO; - GdAP 1720 1450 0,86 X Tey 8,1.10°°
ALOs - GAAP - ZrO, 1685 1450 0,88 X Tey ~ 107

Tableau 6.10 Comparaison des vitesses de déformation des composites eutectiques obtenues
sous une contrainte de 70 MPa, et pour une température relative proche de 0,86.

En ce qui concerne le composite Al,O3 - GAAP - ZrO,, la température relative est un
peu plus ¢élevée que pour les trois autres composites, mais reste suffisamment proche pour
pouvoir comparer les comportements des différents composites. Ainsi, comme I’indiquent les
valeurs résumées dans le tableau 6.10, a conditions équivalentes, I’ajout d’une phase de
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zircone n’induit pas une augmentation importante de la vitesse de déformation des composites
eutectiques. Cependant, si ’utilisation de ces matériaux fait, a terme, intervenir une
température ¢élevée, et que la ténacité n’est pas un criteére de sélection, les composites binaires
semblent étre les plus appropriés : pour qu’un systéme binaire et un systéme ternaire se
déforment avec la méme vitesse, la température a appliquer au composite in situ binaire sera
plus élevée.

6.5 Bilan du chapitre 6

L’analyse des résultats des essais de fluage montre que si le comportement global des
différents systémes eutectiques reste assez proche, les différents parametres étudiés
(microstructure, phase associée a 1’alumine, présence d’une troisiéme phase) ont une
influence, plus ou moins marquée, sur la déformation plastique des matériaux.

En effet, la phase associée a I’alumine influe sur les mécanismes gouvernant la
déformation plastique, puisque, dans le cas des systémes a base de grenat, deux régimes
de déformation ont été détectés en fonction de la température. Au contraire, le
comportement des systémes a base de pérovskite ne subit aucune transition avec la
température.

De plus, I’étude en microscopie électronique par transmission démontre que le caractére
interconnect¢ de la microstructure a une grande influence sur les mécanismes de
déformation plastique, car il est a l'origine de redistributions importantes de la
contrainte appliquée. Ces redistributions contraignent la déformation a se concentrer
dans certaines zones de la microstructure, et a se dérouler suivant des mécanismes
théoriquement peu favorables pour les conditions macroscopiques imposées au cours
des essais de fluage.

Enfin, I’ajout de la phase zircone ne conduit pas a une augmentation marquée des
vitesses de déformation des systémes ternaires par rapport aux eutectiques binaires. Par
contre, la déformation maximale des systémes eutectiques ternaires (< 5%) est plus
faible que celle des composites in situ binaires (~ 10 a 15%).
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Conclusions

Cette ¢tude a été réalisée dans le cadre de recherches de matériaux nouveaux pour des
applications a trés hautes températures et a concerné plus particulierement des céramiques
eutectiques préparées par solidification dirigée dans les systemes oxydes Al,O; - LnyO;. Elle
avait pour objectifs de comprendre les mécanismes de déformation ou de fissuration mis en
jeu au sein de microstructures interconnectées et, si possible, de dégager les matériaux les
plus prometteurs.

Au cours de ce travail, plusieurs compositions eutectiques ont donc été élaborées par
solidification dirigée a partir des systémes binaires AlLOs;-Lny,Os; et ternaires
ALO; - LnyOs - ZrO, (Ln =Y, Er, Dy ou Gd) conduisant a une microstructure interconnectée
constituée d'une phase alumine a et d'une phase de type pérovskite LnAlOs (pour Ln = Gd)
ou de type grenat Ln3AlsO,, (pour Ln = Y, Er et Dy), auxquelles s'ajoute une phase ZrO,
cubique pour les eutectiques ternaires. Dans le cas des éléments yttrium, erbium et
dysprosium, des travaux exploratoires vers d’autres compositions eutectiques, visant a
associer une phase pérovskite a une phase grenat, ont également été effectués. Ils ont montré
que, dans les conditions expérimentales dont nous disposions (vitesse de solidification,
gradient de température), la présence de la phase alumine a est indispensable pour obtenir une
microstructure interconnectée, homogene, exempte de défauts et dont les domaines de phases
restent de taille comprise entre 1 et 5 um.

Parmi les compositions eutectiques préparées, nous avons retenu, pour l'é¢tude du
comportement mécanique, celles dont les caractéristiques structurales et microstructurales
¢taient les plus représentatives de cette famille de matériaux. Nous avons donc fait porter nos
recherches sur trois eutectiques binaires (Al,O3 - YAG, Al,Os - ErAG, Al,O3 - GdAP) et trois
eutectiques ternaires (ALO; - YAG - ZrO,, Al,O;3 - ErAG - ZrO,, ALO; - GdAP - ZrO,). Ce
choix a permis d’étudier I'influence de la phase associée a I’alumine, de la taille de la
microstructure, de la morphologie des interfaces et, enfin, de 1’ajout d’une troisiéme phase de
zircone sur les propriétés mécaniques.

En utilisant un montage spécifique de flexion biaxiale, adapté a nos matériaux, nous
avons ¢tudié la rupture de ces céramiques eutectiques. Plusieurs mécanismes de fissuration
potentiellement renforcants (décohésions aux interfaces, ramifications de fissures) ont été mis
en évidence. Les phases eutectiques présentant des propriétés thermo-¢lastiques différentes, la
solidification eutectique génére des contraintes résiduelles au sein du matériau, dont la
répartition dépend fortement de la morphologie de la microstructure. Des calculs analytiques
et numériques (par éléments finis) des contraintes résiduelles pour des configurations
microstructurales modeles ont permis de confirmer que la morphologie de la microstructure,
en particulier la localisation des domaines de phase de zircone dans le cas des systémes



Conclusions

ternaires, exerce une influence notable, via la répartition des contraintes résiduelles, sur les
mécanismes de fissuration des systémes eutectiques.

Les niveaux de ces contraintes ont ¢ét¢ mesurés par une méthode spectroscopique
utilisant la fluorescence des impuretés de chrome au sein de 1’alumine o. Ces mesures ont
révélé des contraintes correspondant a un état de compression pour la phase alumine, quel que
soit le systéme eutectique considéré. L’addition de ZrO, modifie la répartition des contraintes
résiduelles et sa localisation (petits nodules dispersés au sein des phases et aux interfaces
ALO3/LnAG ou Al,O3/LnAP) favorise les concentrations de contrainte.

Pour étudier le comportement en fluage en compression des eutectiques préparés, nous
avons mis en ceuvre différents protocoles expérimentaux a des contraintes appliquées
comprises entre 70 MPa et 200 MPa, dans le domaine de températures 1 400 — 1 600°C. Les
vitesses de déformation a I'état stationnaire du fluage ont ét€¢ mesurées soit par sauts de
contrainte a température constante, soit par sauts de température a charge de déformation
constante. Il a été mis en évidence, pour des températures inférieures a 1500°C, quel que soit
le systéme considéré, une augmentation de 1 a 3 de I’exposant de sensibilité a la contrainte, n,
avec la contrainte appliquée. Au dessus de 1500°C, la dépendance de n vis-a-vis de la
contrainte est beaucoup moins marquée, et les valeurs des exposants de sensibilité¢ a la
contrainte sont, globalement, comprises entre 2,5 et 3.

Les essais par sauts de température ont montré une différence de comportement entre
les eutectiques comportant une phase de type grenat (Al,O; - YAG et AlLO; - ErAG), et ceux
contenant une phase de structure pérovskite (Al,O; - GAAP). A faible contrainte imposée
(70 MPa), les deux systemes a base de grenat se déforment suivant deux régimes selon la
température, qui se traduisent par des énergies d’activation, Q, proches de 350 kJ.mol™ a
T <1500°C et 650 kJ.mol” au-dela de 1500°C. A la méme contrainte, le systéme
AlLOs; - GdAP ne présente a priori qu'un seul régime de déformation, dont 1’énergie
d’activation est de 1’ordre de 550 kJ.mol'. En revanche, a une contrainte appliquée de
200 MPa, un seul régime de déformation (Q <600 kJ.mol™) est observé pour les trois
systémes binaires.

Notre ¢étude par microscopie ¢lectronique par transmission sur des éprouvettes
déformées a, en premier lieu, mis en évidence l'activité de dislocations au sein des phases
eutectiques. Les observations ont révélé des microstructures post mortem différentes pour les
systetmes Al,Os3 - YAG et Al,O3 - GAAP indiquant clairement une différence de mécanismes
de déformation, déja envisagée a partir des valeurs d'énergie d'activation mesurées.

La détermination des systémes de glissement activés a démontré que le caractere
interconnecté¢ de la microstructure est a 1’origine de redistributions importantes de la
contrainte appliquée, avec pour conséquence une concentration de la déformation dans
certaines zones de la microstructure. Nous avons, par exemple, mis en ¢évidence des
mécanismes de déformation impliquant le glissement basal dans I’alumine o, qui, compte
tenu de 1’orientation cristallographique des éprouvettes et des conditions expérimentales, ne
se trouvait pas dans des conditions favorables a son activation.
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Ces ¢études MET ont également confirmé, par les différents mécanismes de déformation
observés (dislocations, macles), le role prépondérant de la phase Al,O3 sur la déformation
globale du composite Al,Os - YAG, en particulier pour de faibles contraintes appliquées ou
des températures d'essais de fluage inférieures a 1 500°C.

Dans le cas des eutectiques associant la phase alumine a une phase de structure grenat,
la déformation plastique intervient d'abord dans 1'alumine dont les systémes de glissement
sont plus facilement activables que ceux du grenat. Pour les eutectiques associant une phase
pérovskite a 'alumine, la déformation intervient simultanément dans les deux phases.

L'ensemble de ces résultats nous a permis de proposer, pour l'eutectique ALO; - YAG,
une loi de comportement rendant compte de la déformation plastique avec deux mécanismes
agissant simultanément. Le premier est a caracteére diffusionnel et prépondérant a faible
contrainte et a basse température (T <1 500°C), alors que le second, controlé par le
mouvement des dislocations, controle la déformation a forte contrainte et/ou a température
élevée (T > 1 500°C).

Les systémes ternaires AlLO; - YAG - ZrO, et ALO; - GdAP - ZrO, présentent des
comportements trés similaires a ceux de leurs équivalents binaires avec, pour des conditions
expérimentales identiques, des vitesses de déformation et des valeurs de n et Q trés
comparables. Toutefois, leur déformation maximale (<5%) reste inférieure a celle des
eutectiques binaires équivalents (&, ~ 10 a 15%).

Ce travail a permis d’identifier certains mécanismes de fissuration propres aux
microstructures observées dans des céramiques eutectiques in situ et de mettre en évidence le
réle important de la microstructure interconnectée sur la déformation plastique (voir
tableau C.1). La poursuite des études en microscopie électronique en transmission pourrait
permettre de mieux comprendre les interactions entre les interfaces hétérophases (avec les
défauts qu'elles comportent) et les dislocations extrinseques émises au cours de la
déformation. Les résultats obtenus, tant a 1'échelle macroscopique que locale, constituent en
eux-mémes un ensemble de données trés utiles pour aborder une étape de modélisation du
comportement mécanique de ces matériaux. Par ailleurs, dans la perspective d'applications a
haute température de ces matériaux, il est important de retenir de ces travaux que :

— L'orientation cristallographique spécifique de chacune des phases a peu
d'influence sur le comportement mécanique a I'échelle macroscopique,

— L'extension des eutectiques binaires a des systémes ternaires ameéne une
amélioration de la ténacité sans étre pénalisante pour la tenue en fluage.

Cependant, dans la perspective de tests mécaniques complémentaires qui imposeraient
des objets de géométrie différente, ou d’études plus fondamentales MET sur des éprouvettes
déformées selon d’autres orientations cristallographiques, il sera nécessaire de disposer
d’échantillons de plus grandes dimensions. En effet, la méthode d’¢élaboration que nous avons
utilisée est trés limitante de ce point de vue, du fait d’un gradient thermique trés important et
par ailleurs peu contrdlable. L’acquisition récente, par I’Onera, d’un four Bridgman, au profil
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de température mieux contrdlé que celui d’un four a image, apportera une réponse a ce
probléme. La capacité de ce four est prévue pour produire des lingots de 150 mm de long et
de 40 mm de diametre. Les premiers tests effectués, trés encourageants, ont permis d’obtenir
des microstructures trés homogenes, semblables a celles décrites dans ce mémoire.

Influence de

La phase associée a

I’alumine o

La morphologie de la
microstructure
(dimensions, interfaces)

L’ajout d’une troisi¢me
phase de zircone

Sur les
mécanismes
de fissuration

Faible.

Les interfaces trés
courbées sont
probablement fragiles,
entrainant des possibilités
accrues de décohésion et
de déviation de fissures.

ZrO, modifie la
distribution des contraintes
résiduelles : favorise la
décohésion des interfaces,
la déviation des fissures et
la multi-fissuration.

Sur la
résistance au
fluage

Faible, méme si le
systéme Al,O3 - GdAP
présente des vitesses de

déformation plus faibles.

Faible, pour les tailles de
microstructure étudiées.

Faible, mais rupture a des
taux de déformation assez
faibles (< binaires).

Sur les
mécanismes
de
déformation
plastique

2 régimes de déformation
en fonction de T pour les
systémes Al,Os3 - LnAG.

Un seul régime pour le
systeme ALO; - GdAP.

Le caractére interconnecté
de la microstructure
impose une redistribution
de la contrainte au sein de
la microstructure.

Faible : les systémes
ternaires suivent le
comportement des
systémes binaires.
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Tableau C.1 Résumé des conclusions obtenues au cours de ce travail.
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Annexe 1 : Structure cristallographique
des phases eutectiques

Structure corindon (alumine o)

L’alumine o cristallise dans le systtme rhomboédrique. La structure de I’alumine est
composée d’un sous réseau d’anions O et d’un sous réseau de cations AI’". Les ions O
adoptent un empilement hexagonal compact. Les ions AI’" occupent deux sites octaédriques
sur trois, ce qui permet d’atteindre 1’équilibre ¢électronique.

La structure corindon peut également étre considérée selon une maille hexagonale, dont
le volume est le double de celui de la maille rhomboédrique. En utilisant cette description,
I’empilement des plans denses d’ions O suit une séquence ... ABABAB ... selon la direction
<0001>, appelée axe ¢ (qui correspond a la plus grande diagonale de la maille
rhomboédrique). L’empilement des ions AI’" peut étre décrit selon la séquence de plans
... abcabc ..., toujours dans la direction <0001>. Ainsi, la distance minimale de répétition,
selon 1’axe ¢ correspond a six plans du sous-réseau d’O”.

[0001]

(b) <T270> T <0170>

Figure Al.1 Représentation schématique de la maille hexagonale décrivant I’alumine : (a)
disposition des ions AI’* (en bleu : cation au dessus du plan ; en vert : cation au dessous du
plan ; en blanc : site octaédrique vide) par rapport aux plans denses, A ou B, d’0* — (b) plan
dense d’ions O* de type (0001).



Annexe 1

La représentation de la structure corindon la plus commune utilise un repére hexagonal
(et une notation a quatre indices), dans lequel ¢ correspond a la diagonale du rhomboc¢dre.
Les trois axes a,, a, et a;, de type [1510], sont perpendiculaires a I’axe ¢, et décrivent les
plans de type (0001), en joignant deux sites octaédriques non occupés (voir figure Al.1).
Dans cette description, les directions les plus compactes du sous-réseau d’anions O
correspondent aux directions de type [10 TO].

La maille hexagonale est de multiplicité 6 et les paramétres de maille sont ¢ = 12,99 A
eta=4,75 A.

Structure grenat

La structure grenat est trés répandue parmi les minéraux. Elle a été originellement
décrite pour des matériaux silicates de composition générale X3Y;* (SiO4)3, ou X est un

¢lément de degré d’oxydation +II, positionné en site octaédrique (coordinence 6), et Y un
¢lément de degré d’oxydation +I1II, positionné en site pseudo-cubique (coordinence 8). Pour le
composé, Y3AlsOi,, utilis¢é dans ce travail, la formule chimique développée s’écrit
Y;AL(AlOy);.

La structure est constituée d’une alternance de chaines d’octaédres et de tétraédres SiOy,
qui partagent leurs sommets (voir figure A1.3). Les atomes d’oxygene, situés aux sommets
des octacdres et des tétraedres occupent donc des positions équivalentes. Les cations
biavalents X sont positionnés au sein des cavités dodécaédriques laissées libres par les
chaines.

La maille cubique de la structure grenat, appartenant au groupe d’espace la3d, est de
multiplicité 8. Par conséquent, son parameétre de maille est généralement assez important.

Figure A1.3 Représentation de la structure du YAG (la direction [111] est perpendiculaire a la
feuille) ; les atomes d’yttrium apparaissent en rouge, les tétra¢dres en vert foncé et les octacdres
en vert clair.



Structure cristallographique des phases eutectiques

Structure pérovskite

La structure pérovskite décrit certains composés ABO;. La structure pérovskite idéale
est cubique : les atomes A sont situés aux sommets de la maille, et les atomes B au centre. Les
atomes d’oxygene sont placés au milieu de chaque aréte du cube. Il en résulte que la structure
pérovskite peut étre décrite comme des chaines d’octaédres AOg liés par leurs sommets (voir
figure A1.4).

Figure A1.4 Représentation de la structure pérovskite idéale du YAG : visualisation d’une
maille ; les atomes A, B et O apparaissent respectivement en vert, gris et bleu.

Cependant, dans la grande majorit¢é des cas, la structure pérovskite posséde une
symétrie orthorhombique, a température ambiante, dont le groupe d’espace est Pbnm. Cette
structure est comparée a une structure idéale en figure Al.5. La maille orthorhombique peut
¢galement étre décrite par une maille pseudo-cubique (voir figure A1.5b).

Figure A1.5 Projection, selon la direction [001] de la structure pérovskite cubique idéale (a) et

orthorhombique (b).






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

Les figures A2.1 et A2.2 présentent les évolutions du parameétre de maille de la zircone
cubique en fonction de la fraction molaire de Ln,Os, d’aprés les travaux de Lefévre' et
Perez y Jorba’.

(a) aa
520 |-
5185 |

5,350 o—

T

(m] Zr02-5m203A_

513 -*"55:"—_7:‘/—:/ 5300

Pt © 2r0,-Gdy04 / A7Zr0,-6d,0;
510 | Z o
: ,;/ﬁ‘ x Zr0y-Y,0,
5082 ® Zr0;- Yb,0,
A x—

Az— -Dy,03

. . 5250
010 0.20 0.30 04 X X
VAQ
(b %
5200 1/ /
_ /O Zr02-Yb203
o
140 | /o/
/x’
0! x -
/D:x/“,//./.—- 5'150 /o
135 :‘én’ég::’./o
w o em  om  om x 5100 —* : P ; >
20 30 40 50 mol 7 A205
Figure A2.1 Evolution, en fonction de la fraction Figure A2.2 Evolution du paramétre de maille de la
molaire de Ln,O3; (Ln =Y, Gd ou Yb), du paramétre zircone cubique en fonction de la fraction molaire de
de maille de la zircone, sous ses formes quadratique et Ln,O; (Ln = Sm, Gd, Dy ou Yb)z.

cubique (a), et du volume de la maille (b)".

La présence d’oxydes de lanthanides ou d’yttrium Ln,O; dans la zircone ZrO, permet
de stabiliser cette phase sous sa forme cubique, normalement stable a haute température
uniquement. La solution solide obtenue, ZrLnO,x»0x», VoOit son paramétre de maille
évoluer avec la quantité de Ln,Oj3 introduite.

' Lefevre J., Contribution & l'étude de différentes modifications structurales des phases de type fluorine
dans les systémes o base de zircone ou d'oxyde de hafnium, thése de doctorat, Faculté des Sciences
de I'Université de Paris (1963).

2 Perez y Jorba M., Contribution & l'étude des systémes zircone-oxydes de terres rares, thése de
doctorat, Faculté des Sciences de I'Université de Paris (1962).






THE EVOLUTION OF THE “YES”

FIRST YEAR

THRD YeAR

FOURTH YEAR

| WANT You -rol

IS We CRAZY?
THATS A WASTE
OF TIME! ARRGH!

YOU'RE NOT
REALLY GOWNG TO|
Do ([T, ARE YOu?

WWW,.PHDCOMICS,COM









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

Résumé

Dans le contexte général lié aux économies d’énergie, |'amélioration sensible du rendement des turbines a gaz
(aéronautiques ou terrestres), nécessitera d’augmenter notablement la température des gaz de combustion. Cela
implique I'emploi de matériaux stables au-dela de 1 500°C. Les céramiques eutectiques préparées par solidification
dirigée, a partir des systéemes Al,O; - Ln,O5 (oU Ln représente un élément lanthanide ou I'yttrium) sont une solution
envisageable. En effet, leur microstructure, constituée d’un réseau interpénétré 3D de deux phases monocristallines, et
exempte de pores, de colonies et de joints de grains, confére & ces systémes eutectiques des propriétés mécaniques
d’un bon niveau, et quasi-constantes jusqu’a des températures proches de leur température eutectique (> 1 700°C).
Nos travaux ont consisté & élaborer plusieurs systémes eutectiques binaires et ternaires, par ajout d’une phase ZrO,
renforcante. Les six systémes présentant les microstructures les plus prometteuses (3 binaires : Al,Oj - Y;AL,O,,,
AlLO; - ErAIO,,,  ALO; - GAAIO,;, et 3 ternaires:  AlL,Oj - Y;AIO,, - ZrO,,  AlL,Oj - ErAl;O,, - ZrO,,
Al,O5 - GdAIO; - ZrO,) ont été retenus pour étudier certaines de leurs propriétés mécaniques.

Plusieurs modes de fissuration, allant dans le sens de I'augmentation de ténacité détectée dans ces systémes, ont été
décelés aprés des essais de flexion biaxiale. Ces modes de fissuration ont été corrélés aux caractéristiques
microstructurales et & la distribution des contraintes résiduelles, déterminées par le calcul et mesurées par une méthode
piézo-spectroscopique.

Enfin, I"étude du comportement en fluage & haute température a permis de mettre en évidence une évolution des
mécanismes de déformation en fonction des conditions de sollicitation. L'étude MET post mortem a également
souligné l'influence marquée du caractére interconnecté de la microstructure sur le comportement en fluage.

Mots-clefs : céramique, eutectique, oxyde, alumine, oxyde de terre rare, microstructure interconnectée, fissuration,
flexion, fluage, MET.

Unidirectional solidification and mechanical behavior of refractory oxides-based eutectic
ceramics. Influence of microstructure on crack propagation and high-temperature plastic
deformation.

Abstract

In the general context of energy savings at a global scale, the improvement of the thermal efficiency of both terrestrial
and aeronautical gas turbines will require to increase the turbine inlet gas temperature. The development of new
materials, stable up to 1 500°C, is thus necessary. In this context, Directionally Solidified Eutectic Ceramics (DSEC),
prepared from Al,O; and Ln,Oj-based systems, could be a potential solution. Their microstructure consists of two
single-crystal phases continuously entangled in a three-dimensional interpenetrating network without grain boundaries,
pores or colonies. The outstanding stability of these microstructures gives rise to a high strength and creep resistance at
high temperature.

Our research consisted first in obtaining, by directional solidification, several eutectic systems, either binary or ternary
(with addition of a toughening third ZrO, phase). The six most promising DSEC (3 binary systems: Al,O5 - Y;Al;O,,,
Al,Oj - ErAl;O,,, AlLO; - GdAIO;, and 3 ternary systems: Al,O; - Y;AL,O,, - ZrO,, Al,Oj - ErAl;O,, - ZrO,,
Al,O; - GdAIO; - ZrO,) have then been selected to study some of their mechanical properties.

Several crack propagation patterns have been detected after biaxial flexure testing, and partially explain the toughening
which has been proven for DSEC. Attention has been paid to the possibility of crack deflection in the various phases
and in the phase boundaries, a phenomenon which may markedly improve the toughness of these eutectic ceramics.
These observations have been correlated to internal stress calculations and piezo-spectroscopic measurements.

Finally, the study of the creep behavior showed that the deformation mechanisms evolve with the macroscopic
solicitation (femperature and stress). Moreover, post mortem TEM observations have demonstrated that creep
mechanisms are strongly dependent on the entangled microstructure.

Keywords : ceramics, eutectics, oxides, alumina, rare-earth oxides, interconnected microstructure, crack propagation,
flexure, creep, TEM.
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