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Introduction générale

Introduction générale

La fiabilité des picces métalliques dans les systemes mécaniques est souvent limitée par les
sollicitations thermomécaniques et tribologiques de plus en plus séveres. La durée de vie des
matériaux est directement liée a la vitesse d’usure lors d’un contact glissant qui dépend de
Ienvironnement, des frottements et de phénomeénes d’abrasion, d’adhésion, de fatigue, de
corrosion... L’usure de la surface des picces lors du frottement peut amener a des défaillances
systeme et conduire trés rapidement a des couts d’entretien élevés. De plus, des frottements
élevés et des vibrations induites par ces frottements peuvent réduire le rendement énergétique
d’un mécanisme et augmenter le” cout global d’un procédé.

Afin d'augmenter les propriétés chimiques et mécaniques de surface, et donc la durée de vie des
matériaux, les revétements sont souvent utilisés afin de préserver les propriétés initiales du
matériau massif.

Par exemple le dépot d’alumine sur de l'acier permet d’augmenter de fagon significative la
résistance a I'usure. Contrairement aux techniques de dépot communément utilisées (PVD, CVD,
projection plasma), la voie sol-gel est un procédé simple permettant de déposer une couche
d’oxyde sur des substrats de forme complexe a relativement basse température et sans utiliser de
procédé sous vide. Méme si les revétements sol-gel sur métaux sont couramment utilisés pour des
protections anticorrosion, peu d’études sont consacrées a leurs propriétés mécaniques et
tribologiques. En effet, les films déposés par ce procédé sol-gel sont de trés faible épaisseur
(quelques centaines de nanomeétres) ce qui représente un obstacle important pour des applications
tribologiques. Une solution pour augmenter I'épaisseur des films est d’incorporer au sol des
poudres céramiques, ce qui conduit a la formation d’'un revétement « sol-gel composite » plus
épais.

Notre étude rentre dans ce contexte et vise a développer un revétement d’AlL,O; de plusieurs
microns d’épaisseur, dur et autolubrifiant sur un substrat en acier inoxydable AISI 304 par le
procédé sol-gel composite (CSG : « Composite Sol-Gel » en anglais).

Deux types de particules sont dispersés dans la matrice sol-gel d’alumine : des particules
d’alumine pour leurs propriétés de résistance a 'usure et des particules de BN hexagonal pour
leurs propriétés de lubrifiant solide et leur résistance a des traitements thermiques sévéres.

Le substrat en acier inoxydable 304 pouvant étre chimiquement modifié a la suite de maintiens a
hautes températures, une attention particuliére est portée quant a la température de traitement
thermique afin d’éviter des changements microstructuraux et I'oxydation du substrat tout en
assurant une cristallisation et une densification du revétement céramique.
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Les travaux dans ce mémoire de thése sont présentés dans 4 chapitres.

Le premier chapitre est consacré a la description des problématiques d’usure et des mécanismes
opérants lors d’un contact frottant de type hertzien, ainsi qu'a 'emploi de la technique sol-gel
pour la réalisation de revétements a visée mécanique et tribologique.

Le second chapitre présente I’élaboration d’un sol d’alumine stable ainsi que la compréhension
des mécanismes de transformation lors du traitement thermique. Une étude est également menée
sur Pemploi de dopants afin de diminuer les températures de cristallisation et de densification de
I'alumine. Ces études permettent d’aboutir a une composition de sol d’alumine et un traitement
thermique optimaux pour garantir des propriétés mécaniques intéressantes tout en préservant les
qualités de I'acier AISI304.

Le troisiecme chapitre est consacré a I’élaboration, et la mise en ceuvre de revétements sol-gel
composites (CSG) ALO,/patticules d’ALO; et de BN hexagonal ainsi que la compréhension des
parametres qui conditionnent la qualité et I’épaisseur des couches. En fin de chapitre une étude
par micro indentation instrumentée Vickers permet d'évaluer les propriétés mécaniques des
revétements CSG.

Le quatricme et dernier chapitre s’articule autour des revétements «sol-gel composite »
chimiquement liés par des phosphates « Chemically Bonded Composite Sol-Gel » (CB-CSG). Ce
chapitre présente I’étude des propriétés mécaniques par indentation ainsi que les propriétés
tribologiques par essais pion-disque. Nous mettons en évidence dans cette partie des corrélations
entre microstructure, usure, frottement et mécanismes de déformation.
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I.1. Tribologie et usure

Un peu d’histoire...

Le mot tribologie vient du grec tribos « frottement » et logos « science, étude » et ce terme n'a été officialisé qu'en
1967. Néanmoins, les problématiques lices anx frottements sont visibles depuis I'Antiguité [GRAS R. 2008].
Leonard de Vinci (1452-1519) avait déja conscience des problemes liés anx frottements et il fut le premier a
Létudier sans pour antant en déduire de lois descriptives. I/ fallut attendre Amontons (1699) et Conlomb (1782)
pour exprimer les premicres lois descriptives et qualitatives du frottement. Hertz (fin du 19° siécle), de par ses
¢tudes sur les déformations lors de contacts miécaniques, a permis la compréhension physique des phénomenes
mécaniques dans un contact. Cependant, ce n'est que depuis les années 1950 que des noms comme Bowden, Tabor,
Archard ont donné une explication physique des lois de frottement, d'usure et des phénomenes thermiques dans le

contact.

I.1.1. Eléments de mécanique du contact

Dans ce travail de these, la résistance a l'usure des matériaux a été mesurée par des essais de type
bille sur plan qui correspond au cas d’'un contact de Her#g (Figure 1). La mécanique du contact
permet de réaliser ces calculs [JHONSON K.L 1985] [TAKADOUM JAMAL 2007] [GRAS R. 2008]
[HOLMBERG 2009].

1.1.1.1 - Contact élastique de Hertz
Dans le cas d'un contact élastique souvent appelé contact Hertzien, la théorie de Herrz [HERTZ H

1896] permet de calculer les contraintes en surface et en profondeur dans les matériaux en
contact. Nous nous limiterons aux calculs des contraintes dans le matériau étudié qui est ici

représenté par la partie plane.

!
|
!
;
;
v
z
Figure 1: Contact Hertzien bille-plan [TAKADOUM JAMAL 2007]
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On considere un matériau semi infini parfaitement lisse qui se déforme élastiquement sous l'effet
d'une force Fy appliquée sur la bille de rayon R,. Les déformations élastiques de la bille et du
matériau se traduisent par une aire de contact circulaire de rayon a (R, >> a):

a= (3FNR°)1/3 (Bq. 1)
4E*
Avec L= 1w 1w’ (Eq. 2)
Er Eq Ep

V,, V,, E;, E, sont respectivement les coefficients de Poisson et module d'Young de la bille et du
matériau. Er est appelé le module réduit.

L’enfoncement 6 de la bille peut s’écrire :

2
a (Eq. 3)
6 =—
Ro
La pression moyenne sur l'aire de contact P, vaut :
_ Fy (Eq. 4
™ ma?
La pression maximale P, au centre du cercle est appelée pression de Herrz. Elle est égale a 1,5 P,
3/ Fy (Eq. 5)
ey
2 \ma
La distribution radiale des pressions s'écrit :
2 (Eq. 6)

r
P(r) =P, |[1— (5)
Avec r* = x* + y?, suivant I'axe x, on a :

(Eq.7)
P(x) =P, |1— G)Z

La Figure 2 montre le profil de contrainte O suivant l'axe des x. La contrainte est de

compression dans 'aire de contact sauf sur le bord ou elle est de traction.

'y Oxx
1+ Po

0.3"

|

Figure 2 : Contrainte suivant ’axe x a la surface du matériau [TAkADOUM JAMAL 2007]

La valeur de cette contrainte O, est maximale en z=0 et elle est égale a :

1-2v (Eq. 8)
Oxxmax — TPO

La valeur maximale de cette contrainte est égale a 0,13 P, pour V = 0,3 (métal) et 0,17 P, pour
v = 0,25 (alumine).
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Suivant l'axe z, la contrainte de cisaillement maximale T, se situe sous le contact bille-plan en

x=0 (Figure 3). Pour un coefficient de Poisson égal 2 0,3, T est égal 2 0,31 P, en z/a = 0,48.

max

T/Po
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30 0,35
1 1 1 1

zla

Figure 3 : Variation de la contrainte de cisaillement 7 sous le contact sphére-plan.

L'application du ctitere de Tresca montre que la plastification a lieu si T, = Y/2, Y étant la
contrainte d'écoulement du matériau obtenue lors d'un essai de traction (limite d'élasticité).

Cette contrainte de cisaillement maximale doit étre prise en compte dans le cas ou un revétement
est déposé sur le matériau pour améliorer sa résistance a l'usure. La connaissance des conditions
de fonctionnement (force appliquée) et de la nature de la couche (module d'Yowng) permet de
déterminer I'épaisseur du revétement. En effet, 'épaisseur doit étre choisie de maniére a éviter
que cette contrainte de cisaillement maximale se situe a l'interface revétement/substrat car il y a
alors risque d'endommagement a I'interface et donc risque de décollement du revétement.

Par ailleurs, il est admis que si l'épaisseur est supéricure a 2 a 3 fois la profondeur 2a z(T,,), le
revétement supporte les contraintes. Ce sont les bonnes propriétés de résistance a l'usure du
revétement (abrasion, fissuration...) qui sont recherchées. Si l'épaisseur du revétement est
inférieure a 0,1 z(T,,,), les contraintes sont supportées par le substrat. Dans ce cas, ce sont des

faibles coefficients de frottement qui sont privilégiés.
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1.1.1.2 - Contact sphere-bille lors d'un chargement tangentiel

a. Le coefficient de frottement p
Lors du déplacement d'un solide en frottement sur un autre solide, il se crée une force qui

s'oppose a ce mouvement. Cette force de frottement appelée force tangentielle dynamique (ou
cinétique) F,, est proportionnelle a la force normale appliquée F\. Le coefficient de
proportionnalité appelé coefficient de frottement dynamique M est défini par la loi d’Amontons-
Conlomb :

. (Eq. 9)

* Déformation purement plastique
Bowden et Tabor [BOWDEN 2001], dans leur théorie de I'adhésion inélastique et de déformation

purement plastique, supposent que la force de frottement pour un contact sec est proportionnelle
a laire réelle de contact A, Selon ces auteurs [BOWDEN 1943] [BOWDEN 1966], l'origine du
frottement sec provient de deux principaux facteurs :

- Le premier facteur est lié a 'adhésion qui a lieu au niveau des régions réelles de contact.
Ce terme correspond a la force nécessaire pour déformer et casser les micro-jonctions adhésives
(Faghesion) €t ainsi permettre le déplacement.

- Le second terme est relatif a la force nécessaire au déplacement par déformation
plastique (F
mécanismes de labourage, de rainurage ou de fissuration.

) des aspérités du matériau le plus mou par les aspérités plus dures via des

déformatio

Bowden et Tabor définissent alors le coefficient de frottement tel que :
— Fr _ Fadnésion * Faéformation _ To ArtPoAs _ T + Ar (Eq. 10)
Fn Fn Fy Po Ar

Ou A, est laire réelle de contact supportant la charge («rugosité »), A; est laire de section
transversale de matériau déplacé par déformation plastique (Figure 4), 1, est la contrainte critique
de cisaillement du matériau le plus mou, P, est la pression d’écoulement (souvent assimilée a la
dureté H en déformation purement plastique) nécessaire pour déplacer le matériau le plus mou
situé en avant du frotteur.

Fu

7

Figure 4 : Représentation schématique de la résistance au déplacement selon Bowden et Tabor

Selon cette loi, la diminution du frottement peut étre obtenue en réduisant la contrainte de
cisaillement du matériau et/ou en augmentant la pression d’écoulement. Le frottement diminue
également avec la réduction des aires de contact.
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* Déformation purement élastique
A contrario, Archard [ARCHARD 1957] considére que le frottement peut aussi avoir lieu si les

aspérités sont déformées purement élastiquement. Pour un contact élastique, Arhard définit la

_ (7 ) (3Rasp)?/3 (Eg. 11)
w=r () (Fe2)

Ou Er est le module réduit élastique des matériaux en contact, R, est le rayon de courbure de

relation suivante :

Paspérité.
Cette équation montre que pour réduire le frottement, une faible contrainte de cisaillement, un
grand module élastique et des faibles tailles d’aspérités sont nécessaires.

b. Contraintes tangentielles engendrées par le déplacement
A cause du frottement, la distribution des contraintes représentée a la Figure 2 n'est plus
symétrique. La contrainte O, diminue vers l'avant du contact et augmente a l'arriere du contact
et cela d'autant plus que coefficient de frottement augmente [HAMILTON 1983]. L'arriere du
contact est fortement sollicité en traction alors que I'avant est en compression (Figure 5). La
contrainte de traction maximale est donnée par la relation suivante :

1-2v 4+v Ea. 12
Oxxmax = PO( 3 + 8 T[ll) (Bq-12)

Par ailleurs, lorsque le coefficient de frottement augmente, la contrainte de cisaillement maximale
T,..x S¢ déplace vers la surface. T, atteint la surface pour une valeur du coefficient de frottement
égale a 0,25.

Les équations (Eq. 1), (Eq. 8), et (Eq. 12) montrent que la contrainte de traction maximale en
surface est d'autant plus élevée que le module d'Youzg du matériau et le coefficient de frottement
dans le contact sont élevés.

SR 2 Mouvement

Pression maximal Praex ﬁ

Position
Demi-longueur de contact

X
‘s

Figure 5 : Influence du coefficient de frottement sur la contrainte Gy,
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1.1.2. Comportements et parameétres tribologiques

1.1.2.1 - Les principaux modes d'usure
La tribologie [CARTIER 2001] est la science relative aux phénomenes de frottement, de

lubrification et d’usure (perte de mati¢re a la surface d’un corps soumis a une action mécanique)
qui interviennent lorsque deux surfaces solides se déplacent I'une par rapport a l'autre (glissement,
roulement, pivotement...).

Comme Iillustre la Figure 6, une surface subit des modifications et des endommagements

lorsqu’elle est soumise a des sollicitations tribologiques.

Effort normal Q
Frotteur

—— Effort tangentiel T
Transfert

Fissures

; /5 /:f/ Déformations

plastiques

Zong —

de structure
modifiée
Nouvelles
phases

Emission de radiations
Figure 6 : Modes d’endommagement dans un contact tribologique [CARTIER 2001]

Ces endommagements peuvent étre dus a des phénomeénes élémentaires mécaniques, physiques

ou chimiques:

- Déformations plastiques :

Lorsque les contraintes créées par le contact glissant dépassent la limite d’élasticité, des
déformations plastiques induisent des modifications de géométrie des surfaces.

- Fissurations :

Elles apparaissent sous I'effet de contraintes dépassant la limite a la rupture, ou de phénomenes
de fatigue.

- Transformations physico-chimiques de surface :

Elles sont provoquées par des transformations structurales sans intervention de I'environnement
ou par des réactions tribochimiques entre les corps frottants et 'environnement.

- Adhésion/ collage:

I’adhésion peut conduire a la formation de transferts d’un des matériaux sur 'antagoniste.

Ces différents phénomenes élémentaires peuvent intervenir séparément ou simultanément lors de
sollicitations mécaniques. On distingue plusieurs types d'usure selon les mécanismes tribologiques

mis en jeu et les conditions de sollicitation.

10



Chapitre I - Bibliographie : Tribologie et usure

e L'usure adhésive entre les deux solides en contact

Une élévation de température dans le contact peut provoquer des fusions localisées et une
soudure des deux matériaux. Cette adhésion est d’autant plus importante que les matériaux sont
solubles entre eux. L’endommagement peut étre sévere et conduire au grippage, c’est-a-dire
I'immobilisation des surfaces soudées.

Si les pieces se désolidarisent (sous l'effet d'une contrainte), il peut y avoir arrachement et

transfert de matiére d'un matériau vers l'autre par fracture fragile ou ductile (Figure 7).

:: Brittle fracture during
asperity separation
]:::) OR

Asperity contact + Mutual asperity deformation
+ Formation of adhesive bond

Ductile fracture during
asperity separation

Figure 7 : Transfert de matiére par le phénoméne d’usure par adhésion [STACHOWIAK 2013]

* L'usure abrasive a deux ou trois corps

Un matériau dur déforme et arrache de la matic¢re sur un matériau plus mou produisant des débris
d’usure. Les débris d'usure sont piégés dans le contact ou évacués. On distingue alors l'usure
abrasive a 3 corps ou a 2 corps. Les particules piégées dans le contact (3° corps) ou aspérités
dures et coupantes (2 corps) peuvent retirer de la mati¢re par microcoupures (si I'abrasif est
suffisamment aiguisé), labourage, micro-fractures (si le solide est fragile), arrachement de grains
individuels (si le matériau n’est pas suffisamment homogene) ou accélérer la fatigue par des
déformations répétées (Figure 8).

3= Direction of abrasion * Direction of abrasion # Direction of abrasion ————— = Direction of abrasion

Grain about
tis detach

Repeated deformations by subsequent grits

Coupure Labourage Fracture Arrachement de grains

Figure 8 : Mécanisme d’usure abrasive : microcoupure, labourage, fracture, arrachement de grains [STACHOWIAK 2013]

* L'usure par fatigue par phénomeéne de fissuration/délamination

Dans le cas d'un contact hertzien, le passage répété du frotteur sur le matériau donne lieu a des
variations de contraintes en surface ou sous la surface. Des contraintes de traction ou
compression ainsi que des contraintes de cisaillement peuvent engendrer de la plastification et de
la fissuration en surface (cas des matériaux fragiles), ou en sous couche (cas des matériaux
ductiles) ou méme a l'interface substrat/revétement dans le cas de revétements (Figure 9). Le cas
des revétements céramiques est particuliecrement confronté a ces modes d'endommagement. En
effet, les céramiques sont des matériaux fragiles (faibles valeurs de K;) qui peuvent fissurer
lorsque des contraintes de traction voire de compression s'exercent sur les défauts (porosité,
rugosité, fissures préexistantes). Par ailleurs, si 'adhérence revétement/substrat est faible et que
les contraintes de cisaillement maximales sont localisées a l'interface, le revétement pourra
délaminer. Les débris formés prendront la forme de plaquettes plus ou moins déformées (Figure

10).
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Propagation de fissure le long du

Wear particle

Propagation de fissures

Initiation de fissure par fatigue . Début de fissuration secondaire secondaires et formation d’'un
plan de glissement

débris d’usure
Figure 9 : Illustration schématique du mécanisme d’usure en fatigue [STACHOWIAK 2013]
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Figure 10 : Exemple de la formation de débris d’usure en raison de la propagation d’une fissure amorcée dans une
fonte [CARTIER 2001]

* L'usure tribochimique

Les matériaux soumis au frottement dans un environnement réactif (atmosphere, température,
lubrifiant...) répondent a ce type d’usure qui peut étre initié et/ou accéléré par des réactions
chimiques entre 'environnement et les surfaces frottantes. L’énergie dissipée a l'interface peut
créer ou activer des réactions qui conduisent a la formation d’une couche superficielle (film
réactionnel) solide, non soluble dans le milieu environnant, de faible épaisseur, adhérente au
substrat. Cette couche peut parfois avoir un role protecteur face a l'usure adhésive.

* L'usure par fretting

Le fretting est un mécanisme d'usure qui apparait lorsqu'il y a mouvement oscillatoire de faible
amplitude entre deux surfaces en contact. Des débris d'usure peuvent accélérer usure lorsqu’ils
restent confinés dans le contact. Le fretting peut donner lieu a des défauts géométriques qui
favoriseront l'apparition de fissures en surface.

11 existe enfin deux modes d'usure dans lesquels il n'y a pas nécessairement de contact mécanique
entre deux pieces mécaniques : l'usure par érosion (impacts de particules dures a la surface du
matériau) et usure par cavitation (implosion de microbulles de cavitation qui génerent la
formation de crateres).
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1.1.2.2 - Le « stick-slip »
Lorsque deux corps sont en contact, il faut atteindre une force minimale, dite force de frottement

statique, pour permettre le déplacement relatif des deux solides initialement au repos. La force
qui s’oppose alors au déplacement est dite force de frottement dynamique.

Pour la majorité des couples de matériaux tribologiques, la force de frottement statique est
différente de la force de frottement dynamique.

Si les facteurs d’adhérence ou forces de frottement statiques sont supérieures aux forces de
frottement dynamiques, il se produit alors un déplacement en cascade de type glissement/
adhérence/ glissement/ adhérence ... qu'on appelle « stick-slip » (collé-glissé). Il est responsable
en grande partie de la réponse vibratoire du contact tribologique lors du déplacement a sec, et
peut donc réduire les performances d’un systéme mécanique (dissipation de I’énergie, instabilité
du mouvement) et accélérer l'endommagement. Ce phénomene est d’autant plus amplifié que les
matériaux tribologiques possédent une faible raideur. Le « stick slip » augmente également avec
les forces d’adhésion et diminue lorsque la rugosité augmente (diminution de I'aire de contact

réelle).

I.1.3. Les modé¢les d’usure en tribologie

1.1.3.1 - Le taux d'usure Kw
L’usure peut étre définie comme la perte de matiere définitive des matériaux frottant en dehors

du circuit tribologique. Le taux d’usure K peut s'exprimer par la relation :

_Aav (Eq. 13)
Kw = Ful

AV est le volume usé et 1 la distance de frottement. Kw s'exprime en général en mm’N".m™,

1.1.3.2 - Modé¢le d’usure d’Archard
Aprchard [ARCHARD 1953] [ARCHARD 1956] montre que le volume d’usure adhésive décroit avec

Paugmentation de la dureté des métaux. Il définit un coefficient d'usure K, qui est lié a la dureté

H du matériau le plus mou et aux conditions opératoires. Cette loi d’Archard s’exprime par :

Fyl
AV = Ky % (Eq. 14)

ou K est un coefficient adimensionnel.

L’équation d’Archard est également souvent utilisée pour quantifier 'usure par abrasion.

Le modéle d’Archard est le modeéle le plus utilisé a ce jour pour quantifier 'usure en général, mais
il est le plus souvent valable pour des matériaux ductiles dont les propriétés mécaniques ou la

nature des matériaux en contact sont voisins.

1.1.3.3 - Modc¢les d’usure pour les matériaux fragiles
Pour les matériaux fragiles, d’autres modéles ont été développés en fonction du mécanisme

d’usure [KATO 1990] [WANG 1996][KATO 2002][HSU 2004].

Parmi ces modeles, Evans et Marshall [HSU 2004] quantifient, en se basant sur le modele de Lawn
et Swain [LAWN 1975], la perte de matiere par abrasion pour un matériau fragile lors du frottement
d’une aspérité anguleuse et dure sur une surface plane. A faible charge, un contact des aspérités
pointues provoque une déformation plastique et l'usure. Au-dessus d'un seuil de chargement, la
rupture fragile se produit par propagation latérale de fissure qui peut conduire a Iécaillage ;
l'usure augmente alors fortement (Figure 11). Ils montrent que le volume d’usure décroit si le
rapport (E/H) diminue, ou si la ténacité augmente.
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AV = C Ry L (5)4/5 (Eq. 15)

1/2 15/8
K,/ H5/ H

Ou C est une constante

Aspérité
pointue

L
I ]
1 Zone de déformation | Py
1 ]
plastique latérale

Figure 11 : Représentation schématique du mécanisme d’usure par une aspérité pointue glissant sur une surface plane
d’un matériau fragile par fracturation latéral selon Evans et Marshall

Les travaux de Wang et Hsu [WANG 1996] [HSU 2004] montrent que ce sont les contraintes de
traction a larriere qui provoquent la fracturation et l'usure dans un contact de frottement
hertzien. Ils montrent que le volume usé décroit avec I'augmentation de la dureté et de la
résistance a la fissuration.
AV =C Omax Fnl (Eq. 10)
op H
Ou 0y ax est la contrainte de traction maximale, Opest la contrainte critique de fracturation, Hest

la dureté.

1.1.3.4 - Usure des céramiques sous contact ¢lastique : les critéres d’Adachi

Les céramiques sont des matériaux fragiles pour lesquels le principal mécanisme d'usure est la
fissuration a partir de défauts de surfaces (rugosité, fissures ou porosités préexistantes). La
fissuration est de type transgranulaire et/ou intergranulaire suivant la microstructure des
céramiques. La propagation de fissure donne lieu a I'écaillage et la perte de matiere. Ce
mécanisme d'usure par fissuration est représentatif de l'usure quand le taux d'usure Kw (Eq. 13)
est supérieur 2 10° mm’N'm" [ADACHI 1997]. Dans ce cas, on considére que le régime d'usure
est sévere. Dans le cas contraire, 'usure est dite douce. Cette valeur limite correspond a ce qui est
admissible pour une céramique a usage commercial. Le taux d'usure des céramiques peut varier
entre 10° mm’N'm" et 10° mm’N'm’

Les fissures se créent dans les zones ou les contraintes en tension sont les plus importantes. En
considérant les équations de la mécanique de la rupture, les conditions critiques qui permettent de
décrire le régime sévere d'usure s'expriment par la relation suivante :

Boax/ M, < K, (Eq. 17)
ou 0_, est la contrainte exercée sur la fissure, a_ la taille du défaut, K_ le facteur d'intensité de
contrainte critique du matériau et || une constante géométrique.
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Si on considere le contact élastique glissant pion-disque (Figure 12), la contrainte maximale en

surface est égale a O

XxXmax

(Eq. 8). Le mode de fissuration est de type I (K. = K).

/gm

Figure 12 : Mode de fissuration dans un contact pion-disque glissant.

Si par ailleurs, V. = 0,25 (coefficient de Poisson de I'alumine), les équations (Eq. 12) et (Eq. 17)

permettent d'écrire la relation suivante :

(1 +10p)Py,/a, e _ (5

(Eq. 18)
K. m "~ <B_\/E) ’

C,, étant une constante

Adachi [ADACHI 1997] [ADACHI K 2000] définit le terme de gauche dans I'équation (Eq. 18)
comme correspondant a la sévérité critique de type mécanique, S_. Le régime d'usure douce est
alors défini lorsque :

Sem < Cnm (Eq. 19)

C,, est donc une valeur critique au-dela de laquelle le régime d'usure devient sévere.

Adachi introduit un second critére qui tient compte des contraintes dues aux effets thermiques
dans le contact. En effet, sous l'effet du frottement, I'énergie dissipée dans le contact donne lieu a
une ¢lévation de la température locale. Les contraintes thermiques qui s'exercent sur les défauts
en surface sont données par la relation suivante :

Ea (Eq. 20)

o = ——AT
1-v)

avec O le coefficient de dilatation et AT la différence de température due a I'échauffement local.
Cette température peut étre mesurée ou définie par 'approche d’Ashby [ASHBY 1991].

La contrainte thermique provoque la fissuration pour une valeur critique AT = AT, appelée
résistance au choc thermique.
Un parameétre de sévérité thermique S_ est alors défini par la relation suivante :

_ Ymk | viFyH (g 21)

S.. =
ot ATs lth Ps Cp

avec Y, le rapport de partition de chaleur (répartition de chaleur entre le matériau et le frotteur),

V. la vitesse de glissement, H la dureté du matériau, A, la conductivité thermique, P, la densité et
C, la chaleur spécifique.

Comme pour le critere S, Adachi définit un critére de régime d'usure douce d'origine thermique
par la relation :
Sc,t < G (Eq. 22)

C, est donc une valeur critique au-dela de laquelle le régime d'usure devient sévere.
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Les deux paramétres S_, et S_, permettent de définir les domaines de régime d'usure douce (sans
fissuration) et de régime d'usure sévere (propagation de fissure) comme représentés sur la carte

d'usure en Figure 13.
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Figure 13 : Carte d'usure de céramiques en fonction des parametres de sévérité Sc,m et Sc,t [ADACHI K 2000]

Sur cette carte d'usure (contacts entre des céramiques et elles-mémes), on voit que le régime
d'usure douce est défini pour des valeurs limites de S_,, et S_, respectivement égales a 6 et 4.107,

Tous ces modéles ne font pas intervenir Ia notion de 3° corps qui correspond aux débris
d’usure confinés et qui peut augmenter Ia complexité de I’étude du systéme. En réalité il
n’existe pas de modéles universels. Une étude spécifique est alors nécessaire pour
chaque mécanisme d’endommagement. De plus, lPusure présente une sensibilité
multiparamétrique (variation de masse, transformation tribologique, changement de
mécanisme d’usure, environnement...) dans le temps ce qui implique que la prévision
quantitative des taux d’usure dans Ia pratique est trés difficile. Néanmoins, ces modéles
montrent que Ila dureté, le module élastique et la ténacité sont des paramétres trés

Importants pour réduire lusure.
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[.1.4. Problémes liés aux couches

La mise en ceuvre d’un systéme couche/substrat peut engendrer des problémes de tenue
mécaniques par la différence de nature et de propriétés des corps assemblés. Un aspect a
considérer en ingénierie des surfaces est la possible présence de contrainte résiduelle des surfaces
traitées. Elles peuvent étre d’origine mécanique (écrouissage, variations des dimensions au sein du
film amplifiées par I'incompatibilité de déformation avec le substrat) , thermique (différence des
coefficients de dilatations et des modules élastiques entre la couche et le substrat, différence de
température), ou encore microstructurale (défaut du réseau cristallin, orientation des joints de
grains...). Généralement les contraintes résiduelles de compression sont bénéfiques pour la
résistance a 'usure et notamment en augmentant la tenue en fatigue [KADOLKAR 2007] et en
limitant la propagation de fissures a I'interface [LESAGE 2000].

En revanche, les contraintes de traction peuvent accélérer les dommages tribologiques car
elles augmentent la possibilité de fissuration et décollement du revétement [TOTEMEIER 20006].
Les modifications de surface et les traitements de diffusion induisent principalement des
contraintes de compression alors que les revétements peuvent présenter des contraintes de
compression ou de traction.

Dans le cas des revétements, deux parametres additionnels doivent étre pris en compte avec
attention :

- la capacité du substrat et du revétement a supporter les contraintes et les déformations

- 'adhérence du revétement sur le substrat

1.1.4.1 - Déformation revétement/substrat
Des revétements résistants a l'usure sont souvent plus durs et moins déformable que les substrats.

Le substrat peut se déformer plastiquement et former un bourrelet (« pile-up »), mais les
revétements peuvent ne pas ¢tre en mesure de subir une telle déformation sans se fracturer
(Figure 14). De plus, les différences de déformation élastique de part et d’autre de linterface
peuvent donner lieu a la nucléation et la propagation de fissures dans le revétement ou des
décollements de linterface couche/substrat, la conséquence est alors I'apparition d’une usure
importante.

Figure 14 : Fracture d’'un dép6t dur sur un substrat mou aprés application d’'une charge. La direction de ’écoulement
de matiére est indiquée par des fleches [HoMa09]

Ce phénomene peut étre limité en augmentant la dureté du substrat, ou en réduisant la différence
de déformation entre le revétement et le substrat.

D’un autre coté, Matthews et 1eyland [LEYLAND 2000] [HOLMBERG 2009] expliquent que I'usure
des matériaux revétus est fortement liée a la quantité de déformation élastique que la surface peut
supporter. Pour ces auteurs, le ratio (Hc/Ec) (ou He, et Ec sont respectivement la dureté et le
module d’Young du revétement) correspond a la possibilité pour le revétement d’étre étiré avant
que la déformation permanente n’ait lieu. Augmenter le rapport He/Ec permet d’augmenter la
résistance a 'usure par déformation plastique [NI 2004]. Une comparaison des ratios (H/E) du
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revétement et du substrat donne une indication de la quantité de déformation plastique qui a lieu
respectivement dans le substrat et le revétement [A.M. KORSUNSKY 1998].

Une autre possibilité pour réduire la fracturation de la couche est d'augmenter 1'épaisseur du
revétement pour que la couche supporte d’avantage les contraintes. Cependant, si le revétement
est en céramique, la probabilité de trouver un défaut critique donnant lieu a fracturation
augmente avec l'épaisseur du revétement.

1.1.4.2 - Adhérence revétement/substrat
Les revétements ne peuvent étre efficaces que si l'adhérence revétement-substrat est
suffisamment élevée (adhésion physico chimique, accroche mécanique sur les rugosités). Une
faible adhérence aura pour résultat un détachement du revétement et des délaminations.
L'adhésion dépend des interactions physico-chimiques, qui ont lieu a I'interface, et sont fortement
influencées par la présence de contaminants et de défauts.

Conclusion

Réduire les forces de frottement donc le coefficient de frottement permet de diminuer les
contraintes mécaniques en surface (compression, traction, cisaillement), Pénergie
engendrée dans le contact frottant et donc Pusure (moins de débris, moins de fissuration,
moins d’adhésion...). Néanmoins, un faible coefficient de frottement n’est pas synonyme
de faible usure car ce dernier n’est pas le seul paramétre intervenant dans un contact
tribologique.

L'étude de 1'usure dans un contact mécanique montre donc qu'en dehors des conditions
de sollicitations (mécaniques, environnementales, présence de 3 corps,...) et du
coefficient de frottement, les propriétés importantes intrinséques des matériaux qui
gouvernent les vitesses d'usure sont Ia dureté, le module élastique, 1a ténacité, et I'inertie
chimique des matériaux. Ce sont donc ces propriétés qu'il faut modifier si I'on souhaite
améliorer Ia résistance a 1'usure.
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I.2. Choix des matériaux pour limiter Pusure

Comme nous venons de le voir, le comportement tribologique dun matériau revétu est
fortement influencé par la dureté du revétement ainsi que ses relations avec le substrat.
Il est également possible de diminuer le coefficient de frottement et les énergies mises en jeu

grace a 'emploi de lubrifiant solide.

1.2.1. Sélection du matériau pour le dépé6t dur

Les matériaux durs utilisés comme revétements peuvent étre divisés en trois groupes selon la
prédominance du type de liaisons chimiques (Figure 15) [HOLLECK 1986] [HOLLECK 1995] :

- Les matériaux a prédominance liaison métallique comme TiC, TiN, VN, VC montrent une
bonne adhésion aux métaux, une bonne ténacité et une faible résistivité électrique ;

- Les matériaux a prédominance liaison covalente comme diamant, SiC, BN, Si;N,, AIN montrent
une grande dureté et de bonnes propriétés a haute température ;

- Les matériaux a prédominance liaison ionique comme ALO;, ZrO,, TiO,, BeO montrent une

bonne stabilité thermique et une inertie chimique.
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Figure 15 : Classement des matériaux en fonction de la nature de leurs liaisons chimiques

[Holleck 1990] [Holleck 1995]
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Le Tableau 1 présente un comparatif des propriétés thermomécaniques typiques de plusieurs
matériaux pour dépots durs appartenant a ces 3 groupes [HOLLECK 1986] [HOLLECK 1990]
[HOLLECK 1991] [HOLLECK 1995] [MARINESCU 2000] [VALEFI 2012].

Le coefficient d’expansion linéaire augmente en général, des matériaux a liaisons covalentes vers
les matériaux a liaisons métalliques. Les borures, les nitrures et les carbures sont les matériaux les
plus durs avec des modules élastiques élevés. Les modules élastiques les plus faibles et les plus
proches des aciers (environ 200 GPa) sont ceux des céramiques oxydes a liaisons ioniques. Ces
céramiques oxydes présentent des duretés trés satisfaisantes méme a haute température et sous
atmosphere oxydante.

Coefficient L
; i X L Module ; Résistivité
. Température dilatation Ténacité K. Dureté L
Phase Densité i R X 12 d’Young éléctrique
de fusion (°C) thermique (MPa.M™) (GPa)
105K E (GPa) (nQ.cm)
TiB, 4,50 3225 7,8 4,5-6 550-570 22-30 7
" Tic 4,93 3067 8,0-8,6 3,5-4,5 450-470 25-30 52
%;- TiN 5,40 2950 9,4 590 21 25
',=;, ZrB, 6,11 3245 5,9 540 23 6
e ZrC 6,63 3445 7,0-7,4 400 25 a2
4 ZrN 7,32 2982 7,2 510 16 21
-% VN 6,11 2177 9,2 460 15,6 85
o NbN 8,43 2204 10,1 480 14 58
g TaB, 12,58 3037 8,2 680 21 14
1 TaC 14,48 3985 7,1 560 15,5 15
.§ CrB, 5,58 2188 10,5 540 22,5 18
- CrsC, 6,68 1810 11,7 400 21,5 75
s CrN 6,12 1050 2,3 400 11 640
wc 15,72 2776 3,8-3,9 5,5-7,5 700-720 20-28 17
B4C 2,52 2450 4,5-5,6 2,5-3,6 120-150 30-40 0,5.10°
w 9 BN cubique 3,48 2730 - 15-17 660-720 50-90 10%
§ g C (diamant) 3,52 3800 1,0 9-10 910-1050 80-100 10%°
S Sic 3,22 2760 4,-5,5 2,5-4 480 26 10°
© 8 SisNa 3,19 1900 2,5-3,5 3,6-9 150-340 15-20 10%
AIN 3,26 2250 5,7 350 12,3 10"
3,98 (100%) 400 21-22 102-0
3,9 (99,8%) 6,7 4,5 386 15
@ a-Al,0; 3,7 (96%) 2047 8,2 4,5 303 8,2
z 3,6 (90%) 8,1 3,5 276 8,1
8 3,4 (85%) 7,2 3,5 221 7,2
§ Tio, 4,25 1867 9,0 205 11
3 ZrO; cubique 5,76-5,8 2677 8 2,4-3 100-200 10-17 10*
© ZrO; psz 6 7,3 6-9 200-210 9-11
ZrO; zp 6,1 10,6 4,5-12 200-210 8-13
BeO 3,03 2550 9,0 390 15 10
MgO 3,77 2827 13 320 7,5 10"

Tableau 1 : Propriétés mécaniques de quelques céramiques massives dures en fonction de leur type de liaisons.

Les matériaux mis en forme en tant que revétement auront des propriétés différentes des massifs.
Un grand nombre de propriétés des revétements telles que la porosité, la densité, la nature
cristallographique, T’homogénéité chimique, Iépaisseur, et les interactions a [Iinterface...

conditionnent leur comportement tribologique.
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La Figure 16 présente les domaines « épaisseurs de couche/dureté » obtenus pour les différentes
techniques de dépots durs ou de traitements de surface usuellement utilisés. [R. GRAS 2011]

Z
Diamant
moe Lo
§ 4000 i
c VC Vanadisation
e
TiC PVDICVD
3000 4 :
TiC, N)
PVD/CVD
TiN PYIVCVD
2000 1 Cr7€3 Chromisation
Al203
PVDICVD
Nitruration
Nickel chimigque
Trampe
PVD  Physical Vapor Deposition 1000 4 Chromage dur - Cémentation  gypnerficislle
{ef. §5.3.3) i
Projection
cvD E‘M;nsn?grjpar Deposition implantation ioni WI;.: + Co Recharg .“M
e Nickel brillant m’ﬂ o
PACVD Plasma CVD dure Rechargement Stellite
lef. §5.3.3)
1000A  1pm 1W0pm  100pym 1mm 10 mm
(0.1 pm) Epaisseur de couche

Figure 16 : Epaisseurs/dureté possible par différentes méthodes de traitements et revétements de surfaces.
[R. Gras 2011]

Contrairement a ces techniques de dépo6t durs ou de traitements de surfaces, la voie de dépots par
sol-gel est une méthode simple a mettre en ceuvre, ne nécessitant pas de gros investissements
comme de fortes pressions, des techniques sous vide ou des atmosphéres réactives. Cette
technique permet de déposer principalement des oxydes et a été majoritairement appliquée
jusqu’a présent a la réalisation de dépot d’alumine bien connue pour sa grande dureté et son

inertie chimique.
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1.2.1.1 - L’alumine

a. L’alumine et ses transitions de phases
Plusieurs formes cristallines ou polymorphes de I'alumine existent et les séquences de transition
entre les différentes phases selon la température sont présentées a la Figure 17 [LEVIN 1998]
[SANTOS 2000] .

Les 3 grandes familles d’alumine cristalline sont :
* Les hydrates d’alumine (Al(OH),, AIOOH) ;
* Les alumines cristallisées métastables ou alumines de transition (y, 8, 0, x, €, 1, Y)-ALO;;

e [alumine cristallisée de phase stable a-Al,O; ou corindon.

11 existe également une forme amorphe Al,O;. Les phases « g, 1,  » n’apparaissent qu’en présence
d’autres éléments tels que la zircone, des silicates ou encore des alcalins.

Les polymorphes peuvent également étre répartis en deux groupes cristallins selon les
arrangements atomiques du sous-réseau oxygenes. Nous pouvons ainsi distinguer les phases « vy,
3, 0, 1 » possédant un empilement compact cubique faces centrées des oxygenes (cfc) et les
phases « g, %, y, . » possédant un empilement hexagonal compact (hc).

La formation des polymorphes d’ALO; dépend des techniques ou conditions d’élaboration, des
précurseurs initiaux utilisés mais aussi de la présence d’impuretés ou de dopants [SHEK 1997]
[SANTOS 2000]. Ces phases sont généralement obtenues par déshydratation partielle des hydrates
d’alumine et dépendent de la nature de ces hydrates (trthydroxydes d’aluminium Al(OH),,
monohydroxydes ou oxy-hydroxyde d’aluminium AIOOH, hydroxydes trés déshydratés 5ALO;,
H,0).

{  owe [ewe
f_‘;’;;;‘gﬁl > v=Al,0, 5-Al,0,| e-a1,0, a-Al, 0,
*—

Bohemite :

gélatineuse

Bayérit E
u_:’l'["é"_l‘;z ' * n-Alz0 > g-Al.0, a-Al.0;
y-AI[OH] s ¢ o-AI[OH] > B N § _
rapide déshydratation poAl0; n-Al:05 o 8-Al0, a-Al:0,
Tohdite 5 Al,0; HO ] -0 k-Al;0; a-Al;0,
:. wapelmorphe—Al; O m— y-al.0; &-Al,0; {e-Al 0, a-Al, 0O,
vapeur [CY De— k-Alz0; a-Al0;
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a-AIO[OH) — o-Alz05
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‘C

Figure 17 : Séquence de transition des alumines polymorphiques selon la température. [LEVIN 1998] [SANTOS 2000]
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Parmi ces structures de transition, I'alumine y-ALO; peut se former a partir de tous les
précurseurs d’alumine, a Pexception du diaspore. Au-dela de 1050°C, le corindon a-ALOj;est la
plupart du temps cristallisé et totalement anhydre.

* Les phases 1 et y sont des phases de I'alumine trés utilisées en catalyse. Leurs structures
sont extrémement proches et different uniquement par la répartition des atomes a la surface du
cristal [SOHLBERG 2001]. La phase y est proche de la structure cubique spinelle AB,O, lacunaire
en ions aluminium pour obtenir la steechiométrie de I'alumine [WOLVERTON 2000] [GUTIERREZ
2001].

* Les phases intermédiaires (comme 3, 0) sont obtenues par transformation topotactique,
cela signifie que leur transformation est réversible au refroidissement.

La différence entre ces formes polymorphiques est causée par le changement de position des
cations A" entre les sites octaédriques (AlO) et tétraédriques (AlO,). Le passage de la phase y-
AL Oj vers 5-Al,O; est provoqué par la migration des cations des sites tétraédriques vers les sites
octaédriques.

La transformation 6 — 0 entraine une réorganisation de la structure. Des atomes d’aluminium en
position octaédrique se déplacent vers une position tétraédrique et la maille quadratique devient
alors monoclinique. La proportion des AlO, (position tétraédrique) est alors supérieure a celle de
I'alumine 8 [LEVIN 1998].

Les transformations de y — 8 et de 8 — 0 sont « displacives » avec une énergie d’activation
relativement faible et de ce fait les transformations peuvent se faire a basse température [LEVIN
1998].

La transformation vers la phase « se fait quant a elle par changement des positions des anions
oxygene de la structure cubique a face centrées (cfc) vers une structure hexagonale compacte (hc)
a haute température (T>1150°C). Clest une transformation dite «reconstructive » et donc
irréversible. Cette phase est uniquement composée d’octacdre AlO, contrairement aux autres
alumines et cristallise dans le systeme de symétrie trigonal. La maille primitive peut étre décrite
dans le réseau thomboédrique compris dans un sous-réseau hexagonal compact d’anions oxygene
de périodicité ABAB. Les atomes d’aluminium occupent 2 sites octaédriques sur 3 (Figure 18).
Un changement drastique dans la taille des cristallites, leur densité, la taille des pores et la
distribution de la porosité apres cette transformation a été observé [YANG 1988] [MCARDLE
1993a].

® Al &2 O
Figure 18 : Représentation de la maille primitive rhomboédrique de ’alumine alpha dans la maille héxagonale
[CHING 1994]
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Yoldas [YOLDAS 1973] a étudié les gels d’alumine et leur formation a partir d’alcoolates
d’aluminium tels que Al(OBW’) et AI(OPr),. 11 obtient des sols de boéhmite dans des conditions
hydrothermales (Imol de précurseur pour 100mol d’eau) au-dessus de 80°C et de la bayérite en
dessous de 80°C.

La transformation de la boéhmite AIO(OH) s’effectue de maniere topotactique en alumine y (la
morphologie et la taille des particules sont conservées).

Par contre, lorsque le sol n’est pas élaboré dans des conditions hydrothermales, le traitement
thermique conduit a une structure amorphe. Lee et al. [LEE 2009] expliquent que les atomes
d’aluminium dans cette phase amorphe sont coordonnés majoritairement par des unités AlO, et
des AlO.. La cristallisation de I'alumine se traduit par une disparition des AlO; au profit d’unités
AlO, et AlO,. La cristallisation en gamma a partir de 'amorphe nécessite alors une température
plus élevée pour atteindre la barricre énergétique de nucléation-cristallisation (500-600°C) en
comparaison au passage de la phase boéhmite en gamma (300-400°C).

En conclusion, I'alumine obtenue par voie sol-gel conduit la plupart du temps a la formation de
boéhmite, de bayérite ou d’alumine amorphe qui peuvent se transformer en fonction de la
température en phases de transitions (1 ou y) puis (5,0) et enfin la phase «.

b. Propriétés mécaniques des phases amorphes, y-Al,O; et x-Al,O;
Le Tableau 2 rapporte les propriétés physiques et mécaniques de revétements obtenus par
magnétron sputtering des phases amorphes, ainsi que gamma et alpha parfaitement denses et
cristallisées [FIETZKE 1996] [LEVIN 1998] [BARBOUR 2000] [HUNG 2006] [KHANNA 2006][MUSIL
2010]. Ces valeurs représentent alors les meilleures propriétés mécaniques, thermiques,
électriques et chimiques possibles.

hexagonal .
Paramétres cristallins a=0,47589 nm cubique amorphe
a= 0,7911 nm
¢=1,2991 nm
Masse volumique (g.cm3) 3,99 3,62 2,1-3,5
indice de réfraction 1,76-1,77 1,70 1,6-1,7
Point de fusion (°C) 2054
_ Popibésmlaniges 0000000000000
Dureté GPa 22 15-20 7-10
Module d'Young (GPa) 400 208-277 170-214
Coefficient de Poisson 0,25-0,26
Résistance 2 la flexion (MPa) 380
Résistance a la compression (MPa) 2800-3800
Kic: Ténacité (MPa.m!/2) 4-6
_ Popréésthenmies 0000000000000
Chaleur spécifique (J.K-1.kg™) 900
Conductivité thermique (W.mK,) :
- a20°C 27-36
- 2100°C 10-15

Coefficient de dilatation linéaire

. 10-2
(x106) K de 20 2 1000 °C 89 0-20

Constante diélectrique 10,5
Résistivité électrique a 20 °C (uL.cm) 1020 Sup a 10+
Rigidité diélectrique (kV.mm) 10-20
Bonne

Tableau 2 : Résumé des propriétés mécaniques, thermiques, électriques et chimiques des alumines selon la nature
cristallographique
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Les valeurs des masses volumiques retrouvées dans la littérature pour Palumine amorphe
montrent la dépendance de la méthode d’élaboration et sont alors trés variables (en g.cm™ : 2,84
[HOANG 2006]; 3,1 [LEVIN 1998]; 2,9-3,3 [HUNG 2000]; 2,1-3,5 [LIZARRAGA 2011]; 3,17
[REICHEL 2008]). La structure de Pamorphe est souvent poreuse (densité moyenne a 3 g.cm”) et
inférieure a celle des alumines cristallines (3,60 a 3,99 g.cm™).

La phase alpha est stable et présente les propriétés mécaniques (dureté, module élastique) les plus
élevées. Les valeurs du Tableau 1 montrent que les propriétés mécaniques de I'alumine chutent
rapidement avec I'augmentation de la porosité. Il conviendra des lors d’ajuster les parameétres

d’élaboration de facon a obtenir un revétement a-ALO; le plus dense possible.

1.2.1.2 - Mécanismes de transformation des phases de transition vers la phase «
Les phases de transition (y, 8, 0, a) se transforment vers la phase a« a des températures
supérieures a 1150°C par des mécanismes de nucléation-croissance [NORDAHL 1998] a partir de
cristallites a-AlL,O; suivant différents mécanismes. Généralement cette transformation
s’accompagne d’une croissance granulaire rapide et de la formation d’une structure vermiculaire
qui inhibe la densification de 'alumine nanométrique aux faibles températures.
Une température élevée pour le stade final de frittage (supérieure a 1600°C) est des lors
nécessaire pour atteindre une densité importante mais favorise le grossissement granulaire
[DYNYS 1982].
Le phénomene de nucléation-croissance de particules o dans une matrice d’alumine 6 a été
observé pour la premicre fois par Badkar et Bailey en 1976 [BADKAR 1970] sur des films minces
d’alumine apres traitements thermiques jusqu’a 1230°C. La microstructure révele des vermicules
o mélés et poreux, composés d'un seul gros cristallite qui est entouré par de fines particules
(cristallites) 0. Ces auteurs ont donc supposé qu’apres la création d’'un germe d’a-AlLO; une
croissance vermiculaire a lieu aux dépens de la matrice de 6-ALO;. Cette forme vermiculaire
s’explique par la difficulté de nucléation de germes d’a-Al,O; dont la croissance s’effectue a partir
d’un seul germe et le passage d’une densité de 3,6 g.cm™ pour 6 a 3,987 g.cm” pour a-AlL O,
Dynys et Halloran [DYNYS 1982] expliquent de plus que la transformation de phase en alpha se
produit par la nucléation et la croissance de colonies individuelles constituées de monocristaux
d'alumine alpha ayant une structure vermiculaire poreuse. Ils rapportent également qu’un
grossissement considérable des vermicules accompagne la transformation.
La Figure 19 illustre ces phénomeénes avec un germe d’alpha au milieu de nanocristaux d’alumine

de transition et la microstructure résultante.

) 5] g

Figure 19 : Vermicule d’x-Al,O; grandissant dans une matrice d’alumine de transition (gauche) [BAGWELL 1999] et
structure poreuse de ’alumine causée par la structure vermiculaire (droite) [NORDAHL 1998]
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Legros et al. [LEGROS 1999] ont étudié¢ de facon plus approfondie ces phénomenes et ont montré
que le degré de réarrangement des particules y peut améliorer la densification du matériau apres
transformation de phase y vers o (Figure 20). Ce réarrangement dépend de la densité a cru, de la
vitesse de chauffage et de la quantité d’alumine alpha présente au départ (densité de sites de
nucléation) [LEGROS 1999] [LEGROS 2002a]. En effet, ils ont constaté que le retrait volumique
aprés transformation de phase pouvait étre supérieur au simple changement de densité

cristallographique Agy entre 0 (3,6 g.cm™) et « (3,99 g.cm™).

(a) close packing

ApRr =10%
SO o @
00

total transformation grain growth  cuboctaedric microstructure

(b) loose packing

CECIE N « QU |

total transformation grain growth  vermicular microstructure

ApR >10%

partial transformation re-arrangement complLtlon of grain growth
transformation

(c) loose packing - with re-arrangement

000
0 —>
0

cuboctaedric microstructure

7

Figure 20 : Schémas des modifications microstructurales induite par les transformations de phases [LEGROS 1999]

Dans un empilement compact de particules, la transformation se fait en une seule fois et
s’accompagne d’une croissance de grains qui conduit 2 une microstructure dense et le retrait total
est de ordre des 10% théorique (Apg) ce qui correspond a la variation associée au changement
de phase.

Lors de la transformation de phase, si les particules voisines ne sont pas empilées de maniere
compacte ou symétriquement arrangées alors deux cas sont possibles :

- soit la transformation se fait en une seule fois auquel cas, des pores sont piégés et la croissance
des grains se fait d’'une maniere vermiculaire conduisant a une structure poreuse et réfractaire;

- soit la transformation est partielle un premier temps auquel cas, les forces interparticulaires
créées par la réduction de volume Ap, obligent les grains a se réarranger. Ce réarrangement se
cumule avec la réduction de volume associé au changement de phase ce qui aboutit a une
structure finale dense.

Dans une étude plus récente, Legros [LEGROS 2002a] explique en détails le processus de
transformation et densification lors du passage Y-« initialement peu dense. Elle montre que la
transformation de phase y-o survient par un processus de germination, réarrangement et
croissance de colonies monocristallines poreuses d’alumines alpha pendant le chauffage. Ces
mécanismes expliquent la taille des colonies monocristallines poreuses d’alumine o (environ 1,5
um de diametre),. Au voisinage d’un grain « transformé ou d’un germe, les cristallites de 7y se
déplacent et/ou changent d’orientation de fagon a prendre Porientation du grain o voisin. Ces
rotations sont de faibles amplitudes afin de faire coincider les plans d’oxygene des cristaux.

L’amplitude de ces mouvements dépend de 'espace libre (porosité) et de la densité de nucléation
[LEGROS 2005a].
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(b)

150 nm

Figure 21: (a) Reptésentation schématique du mécanisme de réarrangement/coalescence pendant la transformation
de phase y-a. (b) Grossissement des colonies « monocristalline poreuse composées de briques élémentaires
[LEGROS 2005a]

Les colonies poreuses se construisent par réarrangement des cristallites y et coalescence rapide
des nouveaux grains alpha transformés. Les petits grains d’alumine « (20-30 nm) observés en
périphérie des colonies sont obtenus par réarrangement d’un ou plusieurs cristallites de y. Ces
grains coalescent rapidement pour former des briques de diamétre supérieur a 70 nm. Les
désorientations observées entre les briques sont issues d’imperfections de raccordement lors du
réarrangement. La croissance de ces colonies monocristallines poreuses est achevée lorsque les
fronts de transformation ne peuvent plus se propager ce qui fixe la taille des colonies. Plus les
colonies sont étendues, plus le volume des pores est important et plus les pores sont difficiles a
¢éliminer. A contrario, plus les colonies sont fines plus le volume de pore est faible et rapidement
éliminé. La porosité intergranulaire (intra-colonies) est redistribuée en porosité plus grossicre
inter-colonies. La densification de la céramique se fera apres la densification des colonies et
d’autant plus rapidement que les grains sont petits.

Conclusion

En conclusion, Paugmentation de Ia densité a cru des particules d’alumine de transition
améliore Ia densification de Palumine aprés transformation de phase. La densification de
Palumine alpha ne s’effectue qu’une fois Ia transformation en « terminée et il est donc
important de diminuer Ia température de transformation de phase y D

Une augmentation de Ia densité peut étre obtenue par Pincorporation de germes
d’alumine alpha dans les gels d’alumine, par des méthodes de frittage sous charge, par le
dopage de poudre gamma avec différents éléments ou par lutilisation de colloides
[LEGROS 2005a]. Il a également été montré que Pattrition et/ou la compaction des
poudres améliorent Ia densité de nucléation mais n’influent pas sur le taux de croissance
[DYNYS 1982].
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1.2.1.3 - Diminution de la température de transition vers la phase alpha
Dans le cas des systemes sol-gel pour des couches, le seul paramétre pouvant étre ajusté est la

température de cristallisation de I'alumine alpha par 'incorporation de germes de nucléation alpha
ou par le dopage.

Le réle des amorces est de faciliter les réactions de nucléation-croissance en diminuant I'énergie
libre de nucléation. Des amorces fines permettent également de maintenir une microstructure
fine par épinglage précoce des colonies d’a-Al,O; [KERMEL 2003].

Un ensemencement efficace est possible si [BELL 1998] [KERMEL 2003] :

* La différence des parameétres cristallins entre 'amorce et la phase a cristalliser n’excede
pas 20% ;

* La présence d’amorces (germes) est en quantité suffisante et bien dispersés.

Le mécanisme lors de I'ajout d’amorce est de type croissance des germes par épitaxie. Pour un
dopage, le mécanisme est différent car les ions introduits ont pour but d’accélérer ou de réduire

les mécanismes diffusionnels des particules lors du frittage.

a. Addition de particules d’a-Al,O,
Dans une boéhmite non dopée, la densité de nucléation intrinséque est de I'ordre de 10°-10"

nuclei/cm’ et un traitement thermique a 1200°C pendant 100 minutes est nécessaire pour obtenir
une transformation compléte en alumine alpha a.

Tous les auteurs [KUMAGAI 1985] [SUWA 1986] [YARBROUGH 1987] [PROUZET 1990] [PACH
1990] [JAGOTA 1992] [URRETAVIZCAYA 1992] [NORDAHL 1998] [NORDAHL 2002] [KERMEL
2003] présentent les mémes conclusions :

- laddition de particules isostructurales o-ALO; permet de diminuer la température de
transformation Y=« par croissance épitaxiale pouvant conduire jusqu’a une diminution de 140°C
[KUMAGAT 1985]. Les nombreux contacts de 'alumine de transition avec I'alumine alpha donnent
des sites de basses énergies pour une nucléation hétérogene et réduisent I'énergie de la barriere
d’activation requise pour la nucléation de plusieurs dizaines de KJ/mol [KUMAGAT 1985]
[KERMEL 2003] ;

- lintensité de cette diminution de température dépend de la concentration en amorces
(augmentation du nombre de sites de nucléation) avec une valeur maximale au-dela de laquelle
effet se stabilise (environ 2%massique) [NORDAHL 1998] ;

- Pefficacité de 'amorce est d’autant plus importante que les particules ajoutées sont petites et
nombreuses, et qu’elles présentent peu d’impuretés [YARBROUGH 1987] [PACH 1990] [JAGOTA
1992] [URRETAVIZCAYA 1992] [NORDAHL 1998] ;

- Paugmentation du degré d’homogénéité de I’échantillon améliore la diminution de cette
température de transformation [NORDAHL 1998] ;

- Pensemencement par Palumine réduit la formation de la structure vermiculaire [NORDAHL
2002].
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b. Addition de particules d’autres oxydes
La présence d’autres particules d’oxyde métallique peut également entrainer la diminution de la

température de transformation de phase ou de nucléation, et 'amélioration de la cinétique de
transformation. Nordah/ [NORDAHL 1998] regroupe les résultats de plusieurs études
concernant leffet d’un oxyde métallique sur la température de transformation de phase 0
vers o (Figure 22).

w
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Figure 22 : Effet de différent dopant d’oxydes sur la température d’apparition de la phase « [NORDAHL 1998]

D’apres cette figure, on constate que certains oxydes ne modifient pas la température de
transition (Ta,0;, Li,O, Cr,O; et MgO), d’autres 'augmentent (B,O;, La,O;, Y,0; et CaO), et
enfin certains la diminuent (Fe,0O,;, CuO/Cu,O, TiO,, V,0; et MgALO, et ZrO,). Bien que
I'amplitude de la température de transformation varie entre les recherches, il est évident que les

oxydes de Fe, Cu et Ti sont les plus efficaces en raison de leur similitude de structure cristalline
avec celle de a-ALO;.

En outre, l'utilisation de sels d'addition dans un sol aqueux de boéhmite produit probablement
in-situ des amorces beaucoup plus fines, ce qui explique leur plus grande efficacité [MCARDLE
1993a] [NORDAHL 1998].

Dynys et Halloran [DYNYS 1982] ont ajouté 0,4% en masse de MgO, Cr,O; et Fe,O; a partir de sels
en solution aqueuse a de la boéhmite dérivée d’un tri-sec-butoxyde d’aluminium Al(OC,H,);. Ils
ont montré que seul Fe,O; accélere la cinétique de transformation. De méme, Kerwe/ [KERMEL
2003] rapporte un effet de diminution de température et d’amélioration de densification lors
d’ajout de particules d’a-Fe,O;.

Parmi les différentes amorces testées, le plus grand effet est sans conteste celui apporté par
Fe,O;. Une diminution de 'ordre de 50 a 150°C peut étre obtenue lorsque 'oxyde de fer est
introduit sous forme de particules, et de l'ordre de 200-250°C lorsqu’il est introduit par
l'intermédiaire de sels.
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c. Dopage
Il est possible d’introduire dans le réseau d’alumine des ions métalliques pour modifier les
températures de transformation [BOWEN 2002].
Ces éléments de dopage ont généralement une faible limite de solubilité dans l'alumine alpha et
ségrégent aux joints de grains ou précipitent lorsque les joints de grains sont saturés.[SONI 1995]
[SWIATNICKI 1995] [GAVRILOV 1999] [LARTIGUE-KORINEK 2002]
En revanche, I'alumine gamma a une structure spinelle ouverte qui permet d’incorporer un large
taux d’éléments dopants comparée a 'alumine alpha. [GUTTERREZ-ALEJANDRE 1998] [RAGAN
2003] [LARTIGUE-KORINEK 2000]. Les procédures de dopage par co-precipitation ou sol-gel sont
des voies beaucoup plus efficaces que 'imprégnation mais encore peu étudiées [GUTIERREZ-
ALEJANDRE 1998] [HERNANDEZ 2005] [LARTIGUE-KORINEK 2006] [KHALEEL 2013]. Ainsi, le
dopage peut modifier la température et la cinétique de transformation de phase et conduire a des
variations de la densité relative.

Okada et Hattori [OKADA 2000] imprégnent a I'aide de solution de nitrates métalliques (Ni, Cu,
Mn, Co, Mg, Ca, Sr, Ba) a 10%mol des particules d’alumine gamma. Ils reportent alors que ces
¢léments peuvent accélérer ou réduire la vitesse de transformation de phase en alpha. Dans cette
¢tude, Cu et Mn sont les plus efficaces et ils diminuent de respectivement 185°C et 139°C la
transition de phase en alpha. D’autres auteurs ont étudié 'emploi de sels pour doper I'alumine
gamma en milieu aqueux [XUE 1992] [LEGROS 2000] [ROSSIGNOL 2001].

La microstructure des alumines les plus denses de I'étude de Legros ef al. [LEGROS 2002a] présente
une croissance granulaire importante. Pour limiter ces phénomenes, elle introduit des éléments
dopant (Mg, Y, Zr, Ti) au sein de I'alumine gamma [LEGROS 2002a] [LARTIGUE-KORINEK 2000]
qui, par le phénomene de ségrégation-précipitation aux joints de grains, freinent la croissance
granulaire.

L’yttrium et le zirconium diminuent la diffusion aux joints de grain alors que le titane et le
magnésium I'augmentent. I’augmentation des mécanismes diffusionnels due a la présence de Ti
ou de Mg induit une accélération de la densification juste apres la transition de phase. Cependant,
tres vite la précipitation des éléments aux joints de grains (Al TiOs, MgAlL O, Y;ALO,,, ZrO,)
apparait et ralentit rapidement la diffusion et donc la densification. Il est observé au final que Mg,
Y, Zr n’améliorent pas la densification mais réduisent la structure vermiculaire en limitant les
diffusions. En revanche, Ti [LARTIGUE-KORINEK 2006] améliore la densification apres
transformation de phase par grossissement anisotrope (allongement) des briques élémentaires
dans les colonies poreuses. Cependant, tous ces dopants n’abaissent pas la température de
transition phase.
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d. Cas particulier du fer
Le fer est 'élément qui semble le plus prometteur pour densifier I'alumine a plus basse

température et plus rapidement tout en évitant une structure vermiculaire poreuse.

L'hématite a-Fe,O; est un isomorphe du corindon a-ALO; et représente 'oxyde de fer le plus
stable thermodynamiquement. Sa densité est de 5,24-5,27 avec une température de fusion située a
1566°C. Sa structure a été déterminée par Pauling et al. [PAULING 1925] puis tévisée par Blake et dl.
[R. L. BLAKE 19606]. Le comparatif des structures cristallines du corindon et de I’hématite
(Tableau 3) confirme 'emploi de a-Fe,O;en tant qu’ensemencement efficace.

structure a (nm) c (nm)
o-Al,O3 rhomboédrique 47,58 129,9
a-Fe203 rhomboédrique 50,35 137,5
% Di‘fférence de's ) 5.8% 5.9%
paramétres de maille

Tableau 3 : Similitude de structure entre ’alumine alpha et ’hématite

De plus, 'oxyde de fer suit en plus les mémes séquences de transition polymorphique que
I'alumine. II possede également des phases hydratées et des phases spinelle cubique y-Fe,O; et
hexagonale a-Fe,O;. La transition de phase maghémite (y-Fe,O5)=> hématite (x-Fe,O;) se produit
entre 450 et 600°C [MENDILI 2011].

Des cristallites d’a-Fe,O; peuvent se former par la décomposition de Fe(INO;); et servir de sites
de nucléation pour la cristallisation de a-ALO;. Par cette voie, les cristallites sont enticrement
transformés et leffet de nucléation est plus élevé que dans le cas de l'ajout de particules
[MCARDLE 1993a].

Tartay et Messing [TARTA] 1997] ont montré que I'ajout de particules d’oxyde de fer précipitées a
un sol de boéhmite accélere significativement la densification de Palumine et évite le
développement d’une structure poreuse vermiculaire. La microstructure finale est a grains fins
uniforme. A de plus hautes températures de frittage et une pression partielle en oxygene
différente (rapport [Fe’*]/[Fe’]) on retrouve une croissance anisotrope des grains en plaquettes
favorisée par de faibles taux Fe*'. Fe’* conduit a la création de lacunes d’ion oxygéne ou
d’aluminium interstitiel pour conserver la neutralité électrique. Sa ségrégation aux joints de grains
modifie les coefficients de diffusion ayant pour conséquence une croissance rapide et anisotrope
des germes tout en évitant la forme vermiculaire.

Un effet plus important avec un mécanisme différent est obtenu lors d’emploi de sels métalliques.
Bye et Simpkin [BYE 1964] [BYE 1974] dopent des alumines amorphe et gamma par des sels
métalliques de fer et de chrome. Ils les traitent ensuite a 995°C et 1100°C. Ils montrent une
accélération importante de la transformation de phase en présence de fer des 0,2%massique grace
a Paugmentation de la mobilité des ions. Une explication additionnelle est attribuée au fait que le
fer forme une solution solide avec I'alumine et comme y-F,O; se transforme en o-Fe,O; a plus
basse température (600°C) que son isomorphe I'alumine alpha, la transition se fait a plus basse
température.

Kakos et Baca [KAKOS 2001] ont montré que 'ensemencement d’un gel de boéhmite acide par des
particules de a-ALOs, a-Fe,O; ou par I'ajout de Fe(NOj;); conduit a des comportements différents
sur la cristallisation de a-AlO;.

Le gel diphasique de AIO(OH)/Fe,O, (lorsque issu de Fe(NO,);) a tendance a se transformer en
une solution solide monophasique (AlFe),O; au cours du traitement thermique. La diminution
de la transition de phase serait due a Peffet de solution des ions Fe’*. Ces ions Fe’* accélérent la
transformation en o alors que lors de I'ajout de particules la transition se fait de préférence par
croissance épitaxique.

31



Chapitre I - Bibliographie : Choix des matériaux pour limiter I’'usure

Ils en déduisent 2 mécanismes de transformation tout comme Po//i et al.[POLLI 1996] :

* v-(ALFe),0; — «-(Al,Fe),0; : sans transition par 6 et dominant lorsque le mélange est une
« solution solide monophasique » Ce mécanisme est aussi observé par Bye ez Simpkin.

* y-ALO; — 0-Al,0; — «-AlL,O;: dominant lors d’ajout de particules formant un « mélange
diphasique ».

On peut également constater que la transition y-(Al,Fe),0; — «-(Al,Fe),0; s’effectue de la

méme fagon que la transition y-Fe,0; = « -Fe,0; lors de l'utilisation de sels métalliques.

Kakos et al obtiennent, pour des vitesses de chauffage de 10°C.min" les valeurs de températures

de transformation suivantes :
Température de tranformation en phase «

Type d’ajout
Solution AIO(OH) non ensemencée 1195°C
Ajout de 5%massique particules «-Al203 0,5 pm 1100°C
Ajout de 5%massique particules «-Fe203 0,2 pm 1090°C
Ajout de 5%massique de Fe(NO3)3.9H20 960-1000°C

Tableau 4 : Température de transformation de phase en alpha en fonction du type d’ajout [Kakos 2001]

Polli et al. [POLLI 1996] remarquent également que les ions Fe’™ accélérent significativement la
nucléation de la phase spinelle y dans 'oxyde amorphe d’alumine. Des résultats similaires ont été
obtenus par Zhang [ZHANG 2011] qui part d’une solution solide élaborée par des précurseurs sol-
gel dans les proportions 1 mole de Fe(NO;); pour 19 moles de AIINO,);. Il constate que
I'apparition de la phase alpha se produit a2 900°C avec une batriere énergétique de transition y—a
abaissée de 300 kJ /mol a 176,36 kJ /mol avec I'ajout de nitrate de fer.

Il semblerait que la solubilité limite de a-Fe,O; et a-Al,O; ne soit pas bien définie en dessous de

1200°C et cette valeur est généralement estimée a 10%mol mais peut varier avec la voie de

synthése.[CORDIER 20006] [ZHANG 2011]
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] a, ALO, + liquid
1800 —
1730
g 1600 — o, AL O, + spinel Fe,;0,
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- 1
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)
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J
1
. 1
’
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Figure 23 : Partie du diagramme de phase du systéme Al;O3—Fe;03; [CORDIER 2006]
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e. Influence de la cristallinité de oxyde départ
La diminution de la température de transition en alpha est dépendante de la cristallinité de 'oxyde

de départ [LEGROS 2002a] [SHARMA 2003][HERNANDEZ 2005] [BOUSQUET 2008], et de la taille
des cristallites [TSUKADA 1999]. Plusicurs auteurs [SATO 1972] [TSUCHIDA 1989] [SHARMA 2003]
montrent qu’il est préférable de partir d'une alumine amorphe, qui se transforme en alumine (0
0U y), pour abaisser la température de transition y vers o en dessous de 1000°C. Cet effet est plus
marqué que dans le cas de lutilisation de boéhmite dont la transition s’effectue toujours autour
de 1200°C. Les séquences de transitions semblent surtout dépendre de I’état d’organisation des
atomes ou plus exactement des polyédres AlO, dans la phase amorphe [GUTIERREZ 2001].
Bousquet [BOUSQUET 2008] illustre par une représentation schématique, la transformation de
I'alumine selon la cristallinité de la poudre de départ (Figure 24). Dans son étude, Bousquet précise
que la boéhmite est composée de cristallites tres petits et que le compact de poudre est tres
poreux. De ce fait, la densification est difficile et le matériau présente différentes transitions de
phases qui conduisent a une alumine vermiculaire poreuse composée de grains submicroniques a
1200°C. Dans le cas de I'alumine amorphe, un premier réarrangement interparticulaire apparait
lors de la combustion des organiques, ce qui produit des cristallites de gamma rapprochées. A
1000°C lapparition des germes d’alpha se produit. Un second réarrangement s’effectue da a la
variation de densité cristallographique lors de la transformation gamma=>alpha et offre une
alumine alpha compacte a 1080°C. Pour cet échantillon, la densification et le grossissement
granulaire est trés important a partir de 1200°C.

(a) Loose packing

- ———-

' N e
g2 400/500°C | LR | 800/1150°C 0@ ~ 1 |
= ¢3 D @ Dy 1150°C - @
EQ% <00 | ZOROIRL % g :
23 OH, H,0 | - 9 - |
0 « | : : |200°q
| | | '

' ! ! !

(b) Close packing X " :
organics ! ' !

3 E o' : i
. oD ! ' e00900° G 10000c <D 0 | '
%E .. . : t: 800/900 00% 1000°C ©, w 1080°C :> :
g = o ' ) Q@ O ! !
<« - S==e- ' oCt
rearrangement rearrangement ', 1200°C

Figure 24 : Séquence de transformation selon la cristallinité de ’alumine de départ. (a) Boéhmite, (b) amorphe
[Bousquet 2008]

Par ailleurs, la transition par théta semble également dépendre de la quantité d’eau dans le sol-gel
d’alumine de départ. Une faible quantité d’eau permet d’éviter cette transition par 0 et accélere la
transformation en a. En effet, il est rapporté que 'énergie d’activation transition 02> a est de 650
kJ/mol alors que pour y=2o elle est de 360-431 kJ/mol. [YOLDAS 1982a] [TSAY 1997]
[BAHLAWANE 2000].
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Résumé

L’ajout de sels Fe(NO;); permet une diminution de température de transition d’au moins
200°C en moyenne et une augmentation de la cinétique de transformation sur les gels
d’alumine. Cet ajout permet également de garder un contréle sur la formation
vermiculaire, Iobtention rapide de Ia phase alpha ainsi que [Pamélioration de Ia
densification.

Les auteurs utilisent souvent une suspension aqueuse de particules d’hydroxyle amorphe
ou de boéhmite a laquelle ils ajoutent une solution d’un sel métallique. Les ions fer
viennent alors imprégner uniquement la surface des particules en suspension et Ia
diffusion du fer a Pintérieur des particules est fonction de sa solubilité dans le réseau et
de Ia taille de ces particules. La préparation est alors un mélange de particules d’oxyde de
fer et d’alumine dopée en surface du cristal par du fer en solution solide. 1I serait alors
intéressant de synthétiser directement Ia solution solide (Fe,Al),O; grice a Ia méthode
sol-gel. En effet, Ia chimie du sol-gel tire tout son avantage dans I’élaboration d’un
mélange intime entre les phases introduites a I’échelle moléculaire contrélant ainsi le
taux de fer dans les cristaux d’alumine. Ceci conduira probablement a une augmentation
du taux de fer en solution solide et une augmentation des mécanismes diffusionnels en
volume et donc a une meilleure efficacité du dopant. De plus, la séquence
polymorphique vers alpha semble facilitée lorsque Palumine de départ est amorphe et
qu’elle subit des décompositions ou des déshydratations poussant a un réarrangement
granulaire et facilitant d’autant plus Ia formation de Ia phase alpha.
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I.2.2. Les lubrifiants solides

Pour limiter les frottements il est usuel d’utiliser des films lubrifiants. Le matériau constituant ce
film lubrifiant doit pouvoir facilement s’étaler, créer un film continu et se reconstituer en cas de
rupture (filmabilité), s’accrochant suffisament au substrat. Il doit séparer les matériaux, supporter
les contraintes normales et permettent le déplacement relatif des deux surfaces frottantes en
limitant les efforts tangentiels et réduire les énergies mises en jeu (faible résistance au cisaillement
donc au frottement) [GRAS R. 2008]. D¢s lors, il est possible d’obtenir une diminution importante
du travail d’adhésion responsable de la formation des microjonctions et de I’élévation de
température dans le contact.

Les lubrifiants solides peuvent étre soit appliqués sur une surface par un simple dépot de poudres
libres, soit dispersés dans une huile ou une graisse, soit mis en forme dans des matériaux
composites autolubrifiants ou sous forme de revétement. En massif ou en revétement, les
lubrifiants solides sont généralement dispersés dans une matrice liante qui peut étre de nature
organique (résines phénoliques, epoxydes, polyimides) ou de nature inorganique (silicates de
sodium, phosphates, titanates, matrice céramiques) . [GRAS R. 2008]

Les coefficients de frottement, dont les extrema dépendent des conditions expérimentales, de
Ienvironnement et des températures lors des mesures, pour différentes classes de lubrifiants
solides sont donnés dans le Tableau 5. [JEAN AYEL 1997] [GRAS R. 2008] [SCHARF 2012] [ALI
ERDEMIR 2001]

Typical Range of
Classification Key Examples Friction Coefficient*
Lamellar solids MoS, 0.002-0.25
WS, 0.01-0.2
HBN 0.150-0.7
Graphite 0.07-0.5
Graphite fluoride 0.05-0.15
H,BO, 0.02-0.2
GaSe, Gas, SnSe 0.15-0.25
Soft metals Ag 0.2-0.35
Pb 0.15-0.2
Au 0203
In 0.15-0.25
Sn 02
Mixed oxides CuO-Re, 0, 0301
CuO-MoO, 0.35-0.2
PbO-B,0, 0.2-0.1
CoO=NMo0)y 0.47=0.2
Cs,0-Mo0O, 0.18
NiO-MoO, 0302
Cs,0-8i0, 0.1
single oxides B0, 0.15-0.6
Re,O, 02
MoO, 0.2
TiO, (sub-stoichiometric) 0.1
InQ 0.1-06
Halides and sulfates of alkaline CaF, BaF,, SiF, 0.2-04
carth metals CaS0O,, BaSD,, S50, 0.15-0.2
Carbon-based solids Diamond 0.02-1
Diamond-like carbon 0.003-05
Glassy carbon 0.15
Haollow carbon nanotubes _
Fullerenes 015
Carbon-carbon and carbon-graphite-based comp 0.05-0.3
Organic materials/polymers Zinc stearite 0.1-02
Waxes 02-04
Soaps 0.15-0.25
FTFE 0.04-0.15
Bulk or thick-film (>50 pm) Metal-, polymer-, and ceramic-matrix composites consisting 0.05-0.4
compasites of graphite, W5, MaS,, Ag. CaF,, BaF,, etc.
Thin-film (<50 pm) composites  Electroplated Ni and Cr films consisting of PTFE, graphite, 0.1-05
diamond, B,C, etc., particles as lubricants
Nanocomposite or multilayer coatings consisting of MoS,, Ti, 0.05-0.15
DLC, ete.

Tableau 5 : Classification des lubrifiants solides [ALI ERDEMIR 2001]
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Les lubrifiants solides avec les plus bas coefficients de frottement sont ceux avec une structure
feuilletée ou lamellaire. Ces lubrifiants sont les plus connus et les plus utilisés en industrie. Les

polymeéres sont aussi intéressants mais leur emploi est trés limité en température.

1.2.2.1 - Les lubrifiants a structure lamellaire
Ces matériaux ont des propriétés mécaniques anisotropes de part leur structure cristallographique

lamellaire hexagonale ou rhomboédrique. Les liaisons dans les plans basaux sont de type
covalentes ou ioniques et donc treés fortes. Ils présentent une faible résistance au cisaillement
entre les plans basaux (plans de forte densité) a cause des liaisons de type Van der Walls.
L’adhérence entre les lamelles doit étre faible, en revanche, 'adhérence de ces lamelles au frotteur
et surtout au substrat doit étre élevée pour éviter toute évacuation du lubrifiant solide
[STACHOWIAK 2013]. Ceci est illustré par la Figure 25.

Sliding counterfacel ————=

‘counterfacel 2

| | A

Suacimaa | |

Strong bonding maintains basal film Str()ng adhesion Weak bt}nding allows
of lamellae above sliding surfaces ~ Low and high friction expulsion of lamellar
friction ; material from contact

Figure 25 : Effet de la force d'adhérence du lubrifiant solide lamellaire a la surface usée pendant
le frottement. [STACHOWIAK 2013]

Lors d’essai de frottement sur métaux [STACHOWIAK 2013], les lamelles s’alignent parallélement
au frottement et forment une couche de transfert sur les surfaces usées notamment pour le
graphite et le MoS,. L’augmentation de la charge normale sur les lubrifiants lamellaires lors du
contact glissant tend a diminuer le coefficient de frottement jusqu’a une valeur asymptotique
[HALTNER 1961]. De méme, la vitesse de glissement ne semble pas avoir d’influence sur le
coefficient de frottement mais il agit sur la dureté de vie des films de glissement [BARTZ 1991].

Masse volumique (g.cm-) 2,292,
Coefficient de frottement souvent 0,02 a 0,2 souvent 0,05 a 0,2 souvent 0,2-0,3

Bonne, grice a la formation
Adhésion au substrat de ponts sulfure [HOLINSKI Moyenne Faible
1972] [BRUDNYI 1975]

400-450°C  (1200°C  en
service ponctuel), oxydation

- dans Pair 350°C (400°C en service
ponctuel), décomposition
en MoOj; et SO (corrosif)

750°C (1200°C en service
ponctuel), oxydation lente

en CO: et vaporisation de
P en B203

Peau des plans de clivage

Tableau 6: Propriétés des principaux lubrifiants solides [ROWE 1960] [ALI ERDEMIR 2001] [GraAs R. 2008] [YUAN 2013]

Lorsque les applications nécessitent des températures élevées ou des environnements agressifs,
C’est le nitrure de bore hexagonal h-BN qui est préféré (Tableau 06).
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1.2.2.2 - Le nitrure de bore hexagonal (h-BN)
Le nitrure de bore présente plusieurs phases cristallines analogues au carbone graphite (nitrure de

bore hexagonal h-BN) et carbone diamant (nitrure de bore cubique c-BN) mais il peut également
étre amorphe. La structure cristalline de h-BN est alors un empilement de feuillets hexagonaux
avec une alternance de séquence de couches de type (AB AB). Les plans des feuillets sont formés
par des cycles hexagonaux alternant atomes de bore et d’azote dont les atomes sont reliés par des
liaisons fortes de type o (hybridation sp?). Les liaisons entre les plans atomiques sont faibles de
type Van der Walls (liaisons m) porté par 'atome d’azote. Par rapport au graphite ces plans sont
décalés (Figure 20). L’analogie de h-BN avec le graphite lui vaut souvent le nom de BN-
graphitique ou « graphite blanc ».

@ Carbone ® Aote @ Bore

Figure 26 : Structures cristalline du nitrure du graphite et du bore hexagonal [Lirp 1989]

a. Propriétés du nitrure de bore hexagonal
Les composites avec du nitrure de bore sont difficiles a fritter a cause de liaisons fortement

covalentes. Ils sont souvent préparés par pressage a chaud a des températures élevées et sous
atmosphere. En revétement, h-BN peut étre déposé par PVD ou CVD [Haubner 2003], par laser
pulsé [YUAN 2013], «pack cementation» avec du SiC [ZISHAN 2012], par pulvérisation
magnétron [LI 2008], électrodéposé avec Ni-P [LEON 2005] et plus récemment par pyrolyse de
précurseurs précéramiques sous flash infrarouge [YUAN 2013].

Comme le carbone, les propriétés physiques du nitrure de bore sont différentes selon sa nature
cristallographique (Tableau 7). [HAUBNER 2003] [YUAN 2013]

h-BN Graphite c-BN Diamant
Densité (g/cm3) 2,29-2,34 2,26 3,45 3,51
Dureté (GPa) 246 - 45-76 (Knoop) 100 (Knoop)

0,164 L

Module d’Young 36,5 34 400 1000
(GPa)
Conductivité 600 I 200-2000 I 740 600-2000
thermique 30 L 2-800 L
(W.m-LK1)
Coefficient de 271 S151 1,2 0,8
dilatation thermique fren) 25 1
(106 K1)

Tableau 7 : Propriétés physiques de différentes formes cristallines du nitrure de bore et du carbone. (Il) paralléle aux

plans basaux, (1) perpendiculaire aux plans basaux

h-BN a une haute conductivité thermique et une dilatation thermique faible ce qui lui confere de
bonnes propriétés de résistance aux chocs thermiques. Il a de plus une résistance électrique
élevée, une constante diélectrique faible et une transparence aux micro-ondes. Il est non toxique,
inerte chimiquement (solvants, acides), et il n’est pas mouillé par la plupart des métaux en fusion.
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C’est pourquoi h-BN est un lubrifiant solide utilisé dans les turboréacteurs d’avion et commence
a Iétre fortement dans le travail de métaux a hautes températures [EICHLER 2008] [PODGORNIK
2015].

h-BN est également proche du graphite dans son comportement de lubrification. Comme pour
MoS, et le graphite, les propriétés lubrifiantes de h-BN sont dépendantes de I'environnement
comme le rapporte A. Erdemir [ALI ERDEMIR 2001] (Tableau 8).

Environnement Coefficient de frottement

Ultra vide, 10-8 Pa 0,6 - 0,7
CO,C3Hg, HoO, air (50% HR); 103 Pa 0,4-0,7
CO, Nz, O2; 10 Pa 0,6-0,7

Air (50% HR) 10 Pa 0,4

Cs3Hg; 10 Pa 0,4

Air (50% HR) ; 105 Pa 0,2

Air (50% HR), pression atmosphérique 0,1

Tableau 8 : Effet de différents gaz a différentes pressions sur le comportement au frottement de h-BN glissant sur lui-
méme. H.R = humidité relative [ALI ERDEMIR 2001]

h-BN a une haute stabilité thermique et chimique et ne s’oxyde pas significativement en dessous
de 900-1000°C. Les coefficients de frottement dans I'air de h-BN sont de 0,2-0,3 a 700°C en
service continu alors que ces homologues graphite et MoS, se décomposent au-dessus de 400°C
sous air. h-BN peut résister jusqu’a 1400°C sous vide et 2800°C sous atmosphere inerte (valeur
proche de son point de fusion, 3000°C) [YUAN 2013].

b. Amélioration du comportement tribologique avec h-BN
Le nitrure de bore améliore les performances des huiles ou des graisses lorsqu’il est présent (. Cet

effet est trés marqué quand la dispersion (huile +h-BN) imprégne des matériaux poreux
[PAWLAK 2009]. En raison de ses propriétés lubrifiantes, I'ajout de h-BN au sein de divers
matériaux (polymeéres [YI 2006] [ZHI 2009] [JIN 2015], métaux [XIAO-FENG WEI 2011]
[MAHATHANABODEE 2013], céramiques [JIANG 2009a] [BUCHHEIT 2008] [RUTKOWSKI 2014])
permet de diminuer de facon importante le coefficient de frottement et par conséquent les

contraintes thermiques et mécaniques.

La présence de h-BN réduit les propriétés mécaniques (dureté, module élastique) des céramiques
composites (Figure 27). L’effet sur la ténacité intervient dans une moindre mesure.

Ces comportements sont observables pour des composites B,C/h-BN [JIANG 2009a], h-
BN/Y,SiO; [ZHANG 2015], Si;N,/h-BN[WEI 2006] [KOVALCIKOVA 2014], SiC/h-
BN[KUSUNOSE 2002], SiAION/h-BN [SHUBA 2000] [LI 2015], AIN/h-BN [JIN 2006] [CHO
2006], MgAION/h-BN [ZHANG 2007], ALO,/h-BN [BRONISZEWSKI 2012] [KUSUNOSE 2005]
[LIANG 2015] [SHI 2008]. h-BN améliore la dissipation thermique et la résistance au chocs
thermiques des céramiques [BUCHHEIT 2008] [RUTKOWSKI 2014] [LIANG 2015] [L1 2015].
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Figure 27 : Exemple de effet de la teneur en h-BN sur les proptiétés mécaniques de composite h-BN/SizNy
[WEI 20006]

Le nitrure de bore diminue le coefficient de frottement, améliore la résistance a 'usure et la
résistance aux chocs thermiques dans des composites Si;N,/h-BN jusqu’a des teneurs de 10%vol
h-BN [SKOPP 1995] [CARRAPICHANO 2002] [KOVALCIKOVA 2014] (Figure 28). En revanche,
pour des teneurs plus élevées l'usure est fortement accélérée a cause de la dégradation des
propriétés mécaniques. L’orientation des plaquettes de h-BN dans le sens de glissement contribue
a 'amélioration des propriétés tribologiques.
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Figure 28 : Exemple de coefficients de frottement ainsi que de coefficients d’usure du pion et du disque pour
différentes teneurs en h-BN et orientations des plaquettes de h-BN au sens de glissement (// et L) dans des
composites SisNy/h-BN [CARRAPICHANO 2002]

Le h-BN améliore l'usure et le frottement a température ambiante ainsi qu’a chaud (800°C) de
revétements composites SiC/(10-15%m)h-BN [ZISHAN 2012]. Electrodéposé avec Ni-P sur des
aciers 3161, méme si les propriétés mécaniques sont diminuées, le frottement et I'usure adhésive
diminuent jusqu’a des teneurs de 11 a 35%m [LEON 1998] [LEON 1999] [LEON 2005].
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I.3. Le procédé sol-gel

1.3.1. Principe du procédé Sol-Gel

Un peu d’histoire ...
Le premier article sur ce procédé sol-gel a été publi¢ par le chimiste frangais Elbemen [EBELMEN 1846] en 1846
qui a remarqué que « sous laction d'une atmosphere bumide, un éther silicique se transforme progressivement en

une masse solide transparente qui n'est autre que de la silice comparable au cristal de roche le plus pur ». C'est
seulement depuis les années 1930 pour que les alcoolates ont tromvé une utilité et le premier brevet est déposé par
W. Geffeken et E. Berger pour la société verriere Schott en Allemagne |GEFFCKEN 1943] [BRINKER 1990a.
Ce brevet, qui concerne la préparation de film doxydes pour des applications optiques, a été largement repris et
développé par la société [H. SCHROEDER 1962].

Le procédé sol-gel n’a pas cessé par la suite de croitre en intérét et en versatilité. En effet, I'obtention de matériaux
sous différentes formes (Figure 29), telles que des massifs, des nanopondres ou encore des fibres, sont anjonrd bhui
possibles mais cest dans la réalisation de dépits en couches minces fonctionnelles qu’il tromve sa principale
application.
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Figure 29 : Différentes mises en forme de matériau obtenu par le procédé sol-gel [HAMD 2009]

1.3.1.1 - Définition
Le procédé sol-gel pour « solution-gélification » est une polymérisation minérale de particules en

solution (sol) en un réseau tridimensionnel d’oxyde (le plus souvent) interconnecté (gel). La
transition sol-gel est caractérisée par I'apparition d’une viscosité qui tend vers linfini. Apres
séchage, un traitement thermique permet d’aboutir a des matériaux solides comme le verre, ou la
céramique. Les réactions chimiques (hydrolyse-condensation) responsables de la formation du
réseau inorganique se produisent a de plus basses températures (inférieures a 800°C) que celles
des voies classiques de synthése (CVD, PVD, plasma) et c’est pourquoi le procédé est qualifié de
« chimie douce». Ces conditions offrent également la possibilité d’associer des especes
organiques et minérales pour former de nouvelles familles de composés hybrides organo-
minéraux, possédant de nouvelles propriétés inédites par rapport aux méthodes habituelles. De
plus, ’homogénéité et la pureté de la solution a I'échelle moléculaire ou nanométrique peut étre
conservée dans le matériau final.

Grace a ses conditions de chimie douce, il est aisé de revétir tout type de substrat (initialement le
verre mais aussi les textiles, les céramiques, les métaux, les plastiques) pour donner une multitude
de propriétés selon application visée (adhésion, super hydrophobicité, bio activité, catalyse, anti-

usure).
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Concernant les revétements sol-gel sur les métaux (Ti, Al, Cu, acier, acier inoxydable...), les films
ont, jusqu’a présent, surtout un but de protection face a la corrosion ou a 'oxydation[ GUGLIELMI
1997] [WANG 2009] mais d’autres domaines d’application sont en plein essor.

Le sol est défini comme une suspension colloidale d’oligomeéres ou de chaines polymériques
stables au sein d’un liquide dont le diametre des particules est de quelques nanometres, assez
petites pour que les forces responsables de la dispersion soient supérieures aux forces
d’attraction.

Le gel est défini comme un réseau tridimensionnel solide continu dans une phase liquide
discontinue.

Partlow et Yoldas [PARTLOW 1981] classent la texture du sol-gel polycondensé en gel de type
colloidal, si le réseau solide est constitué de particules colloidales liées par des effets
electrolytiques ; ou de type polymérique, si le réseau solide est constitué d’unités chimiques sub-
colloidales ou (macromolécules) liées par des liaisons chimiques covalentes. Le gel peut étre alors
assimilé a une « éponge nanoporeuse humide ».

11 existe deux voies principales de synthése sol-gel : la voie inorganique et la voie alcoolate.

a. La voie inorganique
Les précurseurs inorganiques sont sous forme de sels métalliques de type MX, ou M est le cation

métallique et X est I'anion associé (X= Cl, NO;, F, Br, CN...) [BRINKER 1990a] [LIVAGE 1998].
La réaction d’hydrolyse d’un sel métallique avant la condensation est la suivante :
M-(X), + x H,0— M-(OH),(X),, + x H-X pourx <n (Eq. 23)

En solution aqueuse, selon le pH et la charge z+ du métal, 3 types de ligands se forment

(Eq. 24) : un ligand hydroxo (M-OH-M) de charge faible en milieu acide ; un ligand oxo (M=0)

de charge élevée en milieu basique ou un ligand aquo (M-(OH,)) en milieu intermédiaire.
[M(OH)]"" & [M-OH]*"+ H" < [M=0]%"?"+2H" (Eq. 24)

Les ligands hydroxos conduisent a la formation de liaisons (M-OH-M) ou (M-O-M) pendant la
condensation. Dans un milieu intermédiaire, les ligands aquo (M-(OH,)) se forment.
Progressivement, au cours de la condensation, la charge totale des poly-ions diminue en passant
par le point de charge nulle («zero point charge» en anglais). Ce point de charge nulle
correspond au pH de précipitation des oxydes. Des solutions colloidales ou des gels stables
peuvent étre obtenus en gardant les charges de surface, ou directement le pH, constant autour de
ce point sans qu’il y ait précipitation d’hydroxyde, d’oxohydroxyde ou d’oxyde. La stabilité¢ des
colloides et leur gélification rentre dans le cadre de la théorie DLVO (Derjaguin-Landan
[DERJAGUIN 1941], VVervey-Overbeek [VERWEY W. 1948]). Les gels colloidaux peuvent étre
réversibles car les liaisons de type Van der Waals peuvent étre rompues par simple agitation.
Cependant, la stabilisation de tels systemes est parfois assez délicate. C’est pourquoi ces sels
métalliques sont plus facilement employés dans la voie polymérique décrite par le brevet Péchini
en 1967 [PECHINI MAGGIO P s. d.]. Son principe consiste a complexer les cations métalliques
sous forme de chélates par des agents organiques, principalement des acides -
hydroxycarboxyliques (acide citrique), ou dans une solution de polyol tel que I’éthyléne glycol. La
polyestérification des chélates métalliques ainsi stabilisés conduit a la formation d’un gel formé
par un réseau de liaisons métal-oxygene-métal.

Ce procédé a été repris et modifié par la suite dans la voie citrate modifiée [DOUY 2001] dont
Poriginalité réside dans la formation d’un gel de polymeére organique indépendant.
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Dans tous les cas, la finalité est Pobtention progressive d’un gel ou les cations métalliques sont
stabilisés et répartis de manicre aléatoire dans toute la structure polymérique. L’élimination des

composés organiques éventuels conduit a la formation du réseau inorganique recherché.

b. La voie alcoolate
Cette voie alcoolate s’effectue a partir de précurseurs d’alcoolates métalliques, de formule

M(OR), ou M est un métal et R un groupement organique alkyle de formule C H, ,,. Les
réactions chimiques a la base du procédé sont généralement en 2 grandes étapes quasi-
simultanées [BRINKER 1990a] :

= L’hydrolyse
L’hydrolyse du précurseur organométallique se produit dés le premier contact avec une molécule
d’eau par une substitution nucléophile. Une molécule d’alcool est éliminée avec la formation d’un
groupement hydroxyde (-OH).
M-(OR), +x H,0 —» M-(OH),(OR),, + xR-OH pour x (Eq. 25)
<n

= La polycondensation

Une condition a la condensation est I’hydrolyse, au moins partielle, des précurseurs. Cette
hydrolyse génére un groupe hydroxyle bien meilleur nucléophile que le groupe alcoxyde. 1l
s’ensuit que le groupe hydroxyle réagit par substitution nucléophile. La condensation permet la
création de ponts «métaloxanes » (M-O-M) avec une augmentation provisoire de la coordinence

du métal:
- Déshydratation ou alcoxolation -M-(OH) + (HO)-M- — -M-O-M-+ H,0O (Eq. 20)
- Dé-alcoolisation ou oxolation -M-(OH) + (RO)-M- — -M-O-M- + R-OH (Eq. 27)

Cependant, dans le cas ou la coordination du métal M n’est pas satisfaite sous sa forme alcoolate
métallique (N-z # 0 avec N nombre maximum de coordination de I'atome métallique dans
loxyde et z son état d’oxydation) et a condition que 'encombrement stérique da aux ligands le
permette, des mécanismes de dé-étheration dit d’alcoolation (pont M-OR-M) et d’olation (pont
M-OH-M) peuvent entrer en concurrence. Les cations de charge élevée et de petite taille
s’hydrolysant plus facilement, les groupements OH interviennent plus fréquemment en tant que
ligand. L’alcoolation induit la complexité moléculaire des especes par formation d’oligomeéres de
faible masse avant I'ajout d’eau. Cette réaction est fortement sensible a 'encombrement stérique
du systéme qui se retrouve ¢tre négligeable lors de la polycondensation mais explique I’état du
précurseur en solution avant I’hydrolyse.

En fonction des cinétiques, les réactions successives de polycondensation conduisent a la
formation, plus ou moins rapide (stabilité du sol), d’oligomeéres de plus en plus réticulés jusqu’a la
formation d’un gel (polymérique ou colloidal) ou d’un précipité.

Les alcoolates (surtout ceux possédant des ions métalliques a grande coordinence) sont
généralement trés réactifs vis-a-vis de 'eau dont I'ajout conduit a la formation de précipités. 11
est donc important de maitriser les cinétiques de ces réactions dans le but d’obtenir des sols
stables a P’humidité ou des gels.

Le controle des vitesses de ces réactions est réalisé par 'ajout de modificateurs, tout en maitrisant
la nature et les quantités de réactifs ainsi que les parametres de synthése.
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1.3.2. Paramétres réactionnels intervenant dans ’élaboration sol-gel

a. Le type de solvant
Les alcoolates ne sont pas miscibles dans ’eau car ils réagissent violemment et peuvent présenter

un caractere hydrophobe. Il est alors nécessaire de mélanger les précurseurs, l'eau et
éventuellement le catalyseur, dans un solvant commun. Les solvants n’affectent pas uniquement
la viscosité et les forces de tension superficielle ; ils affectent aussi les propriétés de l'oxyde
formé, telles que son organisation spatiale, la densité du gel, ou encore la porosité du matériau. Le
solvant organique dans un mélange alcool/eau (ROH/H,0O) modifie 'organisation des molécules
d’eau et donc la croissance des ramifications [SALLARD 2004]. II joue également un role dans les
cinétiques réactionnelles [LIVAGE 1992] [ARTAKI 1986].

Les solvants peuvent étre classés en 3 catégories : les solvants protiques et polaires (alcool,
formamide), les solvants aprotiques et polaires (diméthylformamide, acétonitrile), les solvants
aprotiques et apolaires (dioxane). Les solvants aprotiques rendent les ions hydroxydes plus
nucléophiles, alors que les solvants protiques (proton labile) rendent les ions hydroxoniums plus
électrophiles et favorisent donc les réactions d’hydrolyse. Les solvants moins polaires comme le
THF peuvent étre utilisés pour des alcoolates alkyl-substitués et/ou des systémes
incompletement hydrolysés[SALLARD 2004]. Les solvants polaires tels que les alcools sont les
meilleurs candidats dans le cas de la solvatation des alcoolates. La stabilité de ces especes
solvatées augmente avec la taille et le caractére électropositif du métal [LIVAGE 1992].

On utilisera alors un alcool proche de I’alcool parent (méme chaine alkyl —R) de ’alcoolate afin
de limiter les trans-estérifications qui pourraient affecter les réactions d’hydrolyse et de
polycondensation. Dans des conditions non hydrothermales, le sol de départ est donc souvent

une solution alcoolique.

b. Le type de précurseur et sa concentration
De nombreux métaux et non-métaux comme Al, Ti, Zr, Si existent sous forme de précurseurs

alcoolates. Ces précurseurs peuvent étre également fonctionnalisés en greffant des espéces
organiques. Ils sont soit liquides, soit solides et pour la plupart solubles dans les solvants
organiques.

La nature du centre métallique (électronégativité, charge partielle, rayon ionique, nombre de
coordination) et l'influence des substituants alkyles définissent majoritairement la réactivité de
I'alcoolate face a ’hydrolyse [SANCHEZ 1988] [LIVAGE 1988a] [LIVAGE 1992] [LIVAGE 1994].
Une diminution de la charge partielle positive des centres métalliques est constatée lorsque la
taille et les ramifications des groupements alkyl augmentent [MEHROTRA 1988]. De plus, la taille
des substituants entrainent également de la géne stérique ce qui induit une diminution de la
vitesse d’hydrolyse des alcoolates.

Les métaux de transition, moins électronégatifs que le silicium, présentent un caractere tres
électrophile du fait de I'instauration de coordinence (N-z). Cette insaturation de coordinence est
responsable de la forte réactivité des alcoolates de métaux de transition. Il est donc nécessaire de
diminuer cette réactivité (nature et longueur des chaines alkyles, ajout de complexants).
L’augmentation de la concentration du précurseur [x(M)] en solution accélere les réactions
d’hydrolyse et de condensation. En effet, I'espace entre les groupements réactifs (hydroxyle et
éthoxy) diminue ce qui augmente leur probabilité de rencontre et donc la vitesse de gélification.
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c. Le taux d’hydrolyse
Le rapport W est défini comme le rapport de la concentration en eau et en précurseur dans le sol.
H,0

=Ll .29
Ce rapport W gouverne les cinétiques d’hydrolyse et influence fortement la taille et la masse des
macromolécules formées dans le sol et de ce fait le type de matériau obtenu au final [YOLDAS
1982a] [YOLDAS 1986a] [YOLDAS 1986b] [LIVAGE 1988a] [LIVAGE 1992].
On observe trois principaux domaines en fonction du taux d’hydrolyse [SALLARD 2004]:
- W < 1: Dans de telles conditions, les réactions d’alcoolation (pont M-OR-M) et

d’alcoxolation (pont M-O-M) sont responsables de la condensation. On n’obtiendra pas de

réseau infini car peu de groupement hydroxyle peuvent condenser (trop éloignés les uns des
autres). Aucune gélification ni précipitation ne peuvent se produire tant que I’hydrolyse reste
précisément controlée, c’est-a-dire qu’il n’y a pas d’exces local d’eau.

-1 < W < z: Les mécanismes d’oxolation et d’alcoxolation sont en concurrence. Dans ces

conditions, les chaines de polymeéres s’accordent selon un modele linéaire simplifié tel qu’il est
montré dans I’équation (Eq. 29).
?R ?R OR (Eq. 29)
n M(OH)(OR); > ... [ -DIII-O-I\III-O-I\%I-O-]H ... +1 ROH
OR OR OR
Il est ainsi possible d’obtenir un réseau moyennement réticulé.

La formation de polymeéres olatés (M-(OH),-M) dans ce domaine est fortement accentuée par le
vieillissement, le solvant étant rejeté par synérese.
-W > z:1Les polyméres ramifiés, gels ou précipités peuvent étre obtenus quand un exces

d’eau est ajouté a 'alcoolate.

d. L’agent complexant et le taux de complexation
Les alcoolates de métaux de transition sont généralement trés réactifs vis-a-vis de I'eau dont

I'ajout peut conduire a la formation de précipités ou gélification immédiate. Dans le but de
stabiliser les sols, il est possible d'utiliser des agents chimiques fortement complexant (SCL :
« Strong Complexing Ligands »). Ces SCL modifient la sphére de coordination du métal.
L’augmentation de la coordinence et de I'encombrement stérique autour du métal a pour
conséquence la diminution de la réactivité du précurseur [SANCHEZ 1988] face a I’hydrolyse.
L’utilisation d’agents complexants permet, également, de conditionner la structure, la taille des
cristaux ou colloides, et la morphologie du matériau final désiré.

Dans le procédé sol-gel, les composés hydroxylés comme les alcools, les glycols, les acides
carboxyliques, les hydroxy-acides sont susceptibles de réagir avec les alcoolates métalliques. Les
B-dicétones qui se lient de manicre bidentates (notés L) sont les plus utilisés [SANCHEZ 1988]
[NASS 1990] [JING 2007a] [KURAJICA 2009]. Ils se substituent aux groupements (—OR) de
'alcoolate par une réaction de type nucléophile.

Le taux de complexant R, correspondant au rapport de la concentration totale du complexant
bidentate [I,] sur la concentration en alcoolate métallique [M*'], est défini par :

[Lp]
R = [M:+] (Eq. 30)
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Un autre intérét d’utiliser de ce type d’agent est la possibilité d’augmenter la concentration en
précurseurs dans le sol sans précipitation et d’augmenter ainsi 'épaisseur de la monocouche finale
déposée. Il diminue également la probabilité de fissuration du gel au séchage griace a
laugmentation de la taille des pores et de leur homogénéité au sein du gel ce qui facilite
I’évacuation des solvants et réduit les pressions capillaires. Les 3-dicétones tels que 'acétylacétone
(2,4 pentadione noté AcAc) sont tres employées dans le procédé sol-gel [SANCHEZ 1988] [NASS
1990] [KURAJICA 2009]. Chengbin Jing et al [CHENGBIN 2005] [JING 2007a] soulignent 'importante
de 'emploi de B-dicétone en vue de 'obtention d’un film d’alumine plus épais et sans craquelure.
Ils ont multiplié la concentration de précurseurs d’aluminium par 4 sans gélification dans un sol
dérivé de la méthode Yo/das (1 mol ASB pour 100 mol d’eau en milieu acide).

Le controle conjoint du taux d’hydrolyse W et du taux de complexation R gouverne les réactions
d’hydrolyse et de condensation ce qui conditionne la nature des espéces chimiques obtenues
(oligomeres en suspension, précipités cristallins, gels) [LIVAGE 1988a] . La nature de ces especes
influence le comportement des revétements a savoir les phénomenes d’agrégation pendant la
formation du revétement, les tendances a la densification et le comportement a la cristallisation
[SCHWARTZ 1995] [SCHWARTZ 1994].

e. Catalyse et pH
Les mécanismes et cinétiques des réactions chimiques sont dépendants du pH et de la nature des

especes (organique ou inorganique) en solution. L’espece introduite pour modifier le pH est
appelée catalyseur. Son role est double : maitriser les cinétiques réactionnelles et augmenter la
stabilité du sol et ainsi maitriser I'architecture du matériau final.

En catalyse basique [BRINKER 1990a], les réactions d’hydrolyse sont tres rapides. Bien plus
réactif, ion hydroxyde remplace 'eau comme agent nucléophile. L’hydrolyse des molécules de
précurseur est donc compléte avant méme que ne débutent les réactions de polycondensation.
Les especes s’ordonnent alors en particules colloidales.

En catalyse acide, un groupe alcoolate est facilement protoné. La densité électronique du centre
métallique est diminuée ce qui le rend plus électrophile. La protonation augmente ainsi le
caractere nucléofuge du groupe partant. Le transfert de proton entre le groupe entrant et le
groupe partant n’est plus nécessaire et donc la réaction se produit plus facilement. L’hydrolyse de
la premiere molécule de précurseur est plus rapide que les suivantes. Ainsi la polycondensation se
fera progressivement jusqu’a obtention d’une structure moléculaire linéaire ramifiée.

Des catalyses indépendantes du pH par attaque nucléophile, par exemple en utilisant les ions I,
sont possibles [BRINKER 1990a].

Les vitesses des réactions sont plus élevées en milieu basique qu’en milieu acide, ce qui augmente
la cinétique de la transition sol-gel [BRINKER 1990a]. Les pores moyens des gels obtenus dans
cette voie basique sont généralement plus grands qu’en milieu acide, les matériaux obtenus en
voie acide seront alors plus denses. En conclusion, le type de gel (polymérique ou colloidal) et la
porosité du matériau final sont essentiellement gouvernés par le pH de la solution (Figure 30).
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Figure 30 : Comparaison de la morphologie des gels obtenus suivant le pH. selon [Hench 1990] [Cushing 2004]

Lors du dépot du sol, la catalyse acide peut produire des revétements denses qui le seront
d’autant plus que les chaines ramifiées s’alignent. Les sols en catalyse basique forment des réseaux
de particules qui produisent généralement des revétements plus épais mais également plus
poreux. En outre, une combinaison de catalyse acide (cluster-cluster) et basique (monomere-
cluster) favorise la formation d’agrégats réticulés aléatoires qui ont tendance a former des

revétements trés poreux lorsque le sol est déposé sur un substrat.

1.3.3. Mise en forme des revétements : le trempage-retrait

1.3.3.1 - Principe
Plusieurs méthodes permettent de revétir une picce par le procédé sol-gel (dip-coating, spin-
coating, pulvérisation...). Nous nous concentrerons sur la méthode de trempage retrait (« dip-
coating ») qui consiste a plonger un matériau de forme plus ou moins complexe (plaque plane,
fibres, cylindre...) dans un fluide et de Ien retirer a une vitesse constante. Ce procédé est déja
bien connu dans lindustrie pour la protection des aciers (émaillage, peinture...), la
fonctionnalisation des films plastiques, le traitement du verre (pare-brise hydrophobe, verre de

lunette anti rayures...), la mise en ceuvre de fibres (textiles auto nettoyant, fibres optiques...).

1.3.3.2 - Paramétres physiques et épaisseur déposée
De nombreux paramétres liés au milieu d’immersion (viscosité, tension de surface, type de

solvant, composés introduits...) mais aussi au substrat lui-méme (rugosité, porosité, énergie de
surface, mouillabilité) influent sur la qualité et I'épaisseur du film déposé [MALEKI 2011][SEIWERT
2010]. Lorsqu’un substrat est plongé dans un liquide, la mouillabilité et la gravité sont
responsables de la déformation de la surface libre du liquide : un liquide mouillant aura tendance
a remonter le long du substrat pour s’étaler alors que la gravité aura tendance a maintenir la
surface du fluide de trempage horizontale. Cette compétition contraint a incurver l'interface

fluide sur substrat et un ménisque statique de longueur appelé longueur capillaire «1.» égale a
/% fait son apparition a I’équilibre. (g: accélération de pesanteur, p : masse volumique du

fluide, yLv : tension de surface du fluide).
Si le solide est retiré a la vitesse constante U, >0 (Figure 31), du liquide est entrainé car les
molécules adhérées a la surface du solide entrainent leurs voisines par effet visqueux.
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Le ménisque statique se déforme en ménisque dynamique de longueur « A » déposant un film
d’épaisseur « e » sur la paroi de la plaque. Proche du bain, les forces visqueuses sont faibles et le
ménisque garde sa forme statique.

Dans 'hypothese ou le film adhére parfaitement a la paroi (condition de non glissement) et en

négligeant les effets d’inertie (nombre de Reynolds Re= %UO <<V, Landan 1.evich et Derjaguin

(LLD) ont montré, par la résolution de I’équation de Navier-Stokes, que I'épaisseur « e » du film de
fluide newtonien déposée par dip-coating sur une surface plane peut étre estimée par la

relation :
2/3
e = 0,941, Ca* = 0,94 \/ng [%] 2/3 = % quand Ca<<1  (Eq.31)
1/2
el Ca” = | T [‘;T‘i" 112 = % quand Ca>>1  (Eq.32)

Ou e est épaisseur déposée (m), g I'accélération de pesanteur (ms?), p la masse volumique du
fluide (Kg.m?), y la tension de surface du fluide (N.m™), 1) la viscosité dynamique (N.s.m?) et U,
la vitesse de retrait (m.s™)

” % compare les effets visqueux entrainant le liquide lors du
LV

déplacement du substrat aux forces dues a la tension de surface liquide.

Le nombre capillaire Ca=

Lorsque Ca<<1, les effets visqueux prédominent sur la tension de surface.

Au régime Ca>>1, la gravité domine la tension de surface. Il y alors une compétition entre les
effets visqueux et gravitationnels. Un drainage du film d’épaisseur « e » s’effectue donc a la vitesse
(pge?) /M ce qui implique une limitation en épaisseur et des hétérogénéités si le drainage n’est pas
homogene.

Le systeme sol-gel est un systéme évolutif, de ce fait une réduction importante d’épaisseur est
observée entre le moment du dépot du sol et Pobtention du revétement gel. En effet, le sol est
constitué de particules en suspension. Lors de Pentralnement visqueux (Figure 31), le solvant
constituant le sol s’évapore. Lors de cette évaporation les particules se rapprochent et se lient
entre elles jusqu’a T'obtention d’une structure interconnectée nano-poreuse gorgée de solvant
correspondant a ce qu’on appelle Iétat gel.

Revétement gel -
Ao
U ondrement du film et/ou

formation de pore

o m ]

Les presuions capillaires.
exerodes au stade final
de wchage du ménisque |
nont relégués o
Fint érieur du gel

Cpe Iy CO8w

v

Alcoolf/eau
évaporation

Drainage gravitationnel
= .
. Evaporation
;.' Taill ores con ar:
. e - Epaisseur, structure, composition
e & .
= \ Entrainemaent du sol - Taux de condensation/ d'évaporation
- - Pression capillaire
F e ®a éservoirde surface ~
. - -
/ s  Sol
... .. -

Figure 31 : Evolution du dép6t pendant le Trempage retrait [Brinker 1990a]
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1.3.4. Séchage des gels et traitement thermique

Lors de Iélaboration d’une structure solide a partir de la technique sol-gel, il est nécessaire
d’éliminer les solvants du gel, et les produits organiques pour obtenir la densification du réseau
inorganique.

Hench et al. [HENCH 1990] décrivent les étapes d’évolution du sol-gel vers le matériau final en
fonction du traitement thermique (Figure 32).

1600
Etapes du procédé sol-gel
1400 —
_ (1) mélange hy:
(2) Mise en forme eseau
1200 — L gt dense
(3) Gélification Réseau
= (4) Vieillissement poreux
1000 — (5) Séchage T

- (6) Déshydratation et stabilisation
(7) Densification

7)

Température (°C)
[e-]
[=]
o
]

400 = Sol Gel Gel vieilli

S &
) i (@ @ (a)

Temps

Figure 32 : Séquence thermique du procédé sol-gel vers le matériau solide dense selon [HENCH 1990]

Les étapes (1) (2) et (3) correspondent respectivement a I’élaboration du sol, sa mise en forme
(massif, fibres, ou revétements) (Figure 31) et la formation du gel humide.

L’étape (4) correspond au vieillissement du gel. Durant cette étape ou le gel est encore immergé
dans le liquide, les polycondensations continuent au sein du réseau. Ce vieillissement a pour effet
d’augmenter la taille des particules (ou des chaines polymériques) et condense le réseau ce qui fait
décroitre la porosité. La contraction du réseau entraine I'expulsion d’une partie du solvant
interstitiel et conduit a de nouvelles polycondensations et ce jusqu’a ce que la structure ne puisse
plus évoluer. Ce phénomene est appelé la « synérese » du gel.

L’étape (5) correspond au séchage du gel. Durant le séchage, le liquide au sein des porosités
(alcool, eau) est évacué par chauffage (100-200°C). Ce liquide represente la majorité du volume
au sein du gel. L’élimination du liquide est particuliecrement problématique dans le procédé sol-gel
car les gels sont relativement fragiles, et de tres faibles contraintes mécaniques induisent des
déformations de grandes amplitudes pouvant mener a la fissuration. Les forces motrices et les
mécanismes de transport de masse sont trés importants durant le séchage des gels [BRINKER
1990a] [Q. YANG 1999].

Aux premiers moments du séchage, la vitesse d’évaporation ressemble a celle d'un récipient
ouvert rempli de liquide. La vitesse d’évaporation Vg est alors proportionnelle 4 la différence
entre la pression de vapeur Py et la pression ambiante P, : VE = k. (Py-P,.) (Eq. 33) avec k. un
facteur dependant de la température, du transport de masse et de la géométrie du systeme.
Lorsque le liquide s’évapore, les tensions créées dans les pores permettent de nouvelles
polycondensations des unités M-OH et donc une contraction du réseau. Cette contraction de
réseau impose une déformation de la structure et une diminution de la taille des pores. Les
déformations du réseau induisent des contraintes élastoplastiques et viscoélastiques.
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Des que les contractions du réseau ne se font plus, le liquide de surface disparait et celui contenu
dans les pores s’évapore a son tour ce qui génere un ménisque liquide dirigé vers I'intérieur du
pore. Le ménisque liquide induit au sein des pores de fortes pressions capillaires P, pouvant
atteindre les 1 000 atmospheres (Figure 31) [BRINKER 1990a]. Ces pressions sont définies par la
loi de Laplace :

P.=2vyy cos(0.5)/R, (pour un pore cylindrique) (Eq. 34)
ou Ypy est la tension liquide-vapeur et 6,5 'angle de contact du liquide (mouillabilité) et R le
rayon du pore.

Si la pression dans le liquide est uniforme, le réseau se comprime alors uniformément et il n’y
aura pas de tendance a la fissuration.

En revanche, une distribution de la taille de pores provoque une variation des pressions
capillaires dans la structure. Ainsi, cette variation dans ’épaisseur du film engendre un gradient de
pression qui provoque le transport du liquide a travers le réseau poreux.

Pour que le ménisque liquide reste a la surface du réseau gel, un flux de solvant égal au flux de
solvant évaporé doit s’écouler 4 travers la structure poreuse. La vitesse d’évaporation Vg égale au
flux de liquide ] (transport de masse) jusqu’a la surface, en négligeant les mécanismes
diffusionnels, est donnée par la loi de Dary.

Jourtace = % = VP, uitace = VE (Eq. 35)
ou D est la perméabilité du réseau et 1 la viscosité du liquide.
Les parois du réseau solide se trouvent alors soumises a une contrainte mécanique définie par :
o= 228 4 5
ou e est I'épaisseur du réseau que le liquide doit traverser.
Des fissurations ont lieu lorsque les contraintes au séchage dépassent la résistance mécanique des
parois du réseau solide. Nous pouvons donc comprendre que les risques de fissuration
augmentent avec 'épaisseur de gel, avec 'augmentation de la viscosité du liquide et de la vitesse
d’évaporation ainsi que la diminution de la perméabilité (liée a la taille des pores). Les fortes
contraintes induisent l'effondrement de la structure gel et le film déposé initialement ne
représentera qu'un tas de poudre au final. Au contraire, si le gel seche sans effondrement, il se
formera un revétement sol-gel plus ou moins dense sur le substrat. A cause de ces forces
capillaires, la fracturation du revétement a souvent lieu dés que Iépaisseur déposée dépasse une
épaisseur critique d’environ 0,5-1 pm.

Le gradient de pression peut étre minimisé par exemple en diminuant la tension de surface du
liquide grace a des surfactants, en éliminant les pores trés petits ou en obtenant une taille de pores
monodisperse grace au controle des réactions d’hydrolyse et de condensation. Le gradient de
pression peut aussi étre diminué lors d’un séchage supercritique mais ce type de séchage laisse
une structure hyper poreuse, peu dense et donc présentant de faibles propriétés mécaniques. Le
plus souvent, des séchages tres lents dans des enceintes a atmosphere controlée sont alors
recommandés pour éviter la fissuration.

Un renforcement des propriétés mécaniques du réseau (module élastique, dureté) par
Paugmentation du nombre et de l'intensité des liaisons du réseau ou encore 'augmentation de la
ténacité réduisent également le taux de fissuration.
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L’étape (6) correspond a I’étape de traitement thermique ou les hydroxyles de surface ainsi que les
composés organiques sont éliminés laissant place trés souvent a un solide chimiquement stable

mais tres poreux.

L’étape (7) correspond a la densification du matériau par traitement thermique a haute
température (supérieure a 1000°C). Les pores sont éliminés et la densité évolue vers la densité
absolue du matériau. La température de densification dépend considérablement des dimensions
du réseau de pore, de leur connectivité, et de la surface spécifique. Cest pourquoi les gels
colloidaux nécessitent des températures souvent bien plus élevées que les gels issus d’alcoolates
pour étre densifiés [HENCH 1990].
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I.4. Les revétements sol-gel pour applications mécaniques

I.4.1. Les revétements sol-gel

La littérature contient quelques travaux sur les propriétés mécaniques ou tribologiques de

revétement sol-gel hybride ou inorganique.

a. Les revétements sol-gel hybrides
Concernant les revétements hybrides inorganique-organique, ils sont le plus souvent composés a

base de précurseurs silicés modifiés par un groupement organique fonctionnel tels que le TEOS,
MTES, TPOT, MTMS, VIMS, GTMS [QUE 2003] [ATANACIO 2005] [CAIRNS 2008] [BALLARRE
2008] [CAMBON 2012] [MARSAL 2013] [RAHOUI 2013] ou de précurseurs d’alcoolate classiques
ayant réagi avec des composés organiques comme le PEG [ZHANG 2003] [WENGUANG 2002].
Ces revétements hybrides permettent d’obtenir des revétements de plusieurs micrometres
d’épaisseur sans fissuration dont la fonctionnalité est obtenue grace aux groupements organiques
introduits dans le réseau (hydrophobicité, hygrophylie, flexibilité, auto-cicatrisant...). Cependant,
ces revétements se dégradent pour des températures supérieures a 300-500°C selon le type
d’organique présent. La présence d’organique permet d’améliorer 'adhérence au substrat,
d’accommoder les contraintes internes notamment lors du séchage, et les déformations lors de
sollicitations mécaniques (augmentation de la flexibilité, réduction de la fissuration sous charge).
Cependant, la dureté reste trop faible (inférieure a 1 GPa) pour des applications anti-abrasion.
Les modules élastiques sont également faibles (souvent inférieurs a 10-15 GPa). Le
comportement de ces couches en indentation est généralement élastique dans un premier temps
puis viscoélastique grace a la mobilité des longues chaines organiques dans le réseau ou
viscoplastique[ATANACIO 2005]. Néanmoins, les revétements hybrides présentent des coefficients
de frottement faibles lors de frottement sec (0,2 a 0,5) [MARSAL 2013] [RAHOUI 2013].

b. Les revétements sol-gel inorganiques
Concernant les revétements inorganiques, ils sont le plus souvent composés d’alumine, de silice

[RAMS 2007], d’oxyde de titane [WENGUANG 2002] [VASCONCELOS 2012] [J1 2014] [COMAKLI
2014], de zircone [MEHNER 2005] [DIAZ-PARRALEJO 2010], de ZnO [LIN 2009], ou d’un mélange
d’oxydes [CHEN 2001] [CHEN 2002] [QUE 2003] [ZHANG 20006] [ZURLINI 2009] [RAHMANTI 2012]
[MARSAL 2013]. Ces revétements présentent des coefficients de frottement faibles (0,14-0,2) en
début de frottement lors d’éssais pion-disque [CHEN 2002] [ZHANG 2006] [RAMS 2007]
[RAHMANI 2012] [J1 2014]. Cependant, la nature fragile des couches induit une usure rapide et
une augmentation significative du coefficient de frottement. La durée de vie de la couche diminue
avec l'augmentation de la pression de contact bille-plan [CHEN 2002]. L’augmentation de la
température et du temps de traitement thermique permetent d’augmenter la densification du
réseau inorganique donc la dureté et le module élastique mais au détriment de I'épaisseur de
couche [VASCONCELOS 2012] . Des duretés de 5-6 GPa et des modules élastiques de 90-110 GPa
ont pu étre mesurés par nano-indentation aprés traitement thermique a 800°C sur des couches de
silice-oxyde de titane [QUE 2003]. De méme des duretés de 6 GPa sont mesurées sur des couches
de zircone apres traitement thermique a 600°C [MEHNER 2005] et jusqu’a 9-11 GPa pour des
traitements a 700°C [DIAZ-PARRALEJO 2010]. L’utilisation de dopant peut également améliorer la
dureté de ces couches et donc réduire 'usure [JT 2014]. Les mécanismes d’usure de ces films sont
généralement liés a la fatigue et la délamination.
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Le Tableau 9 présente un résumé des principales publications traitant des propriétés mécaniques et tribologiques des revétements sol-gel inorganiques
d’alumine.
C térisati P
Composition sol-gel Mise en forme arac erls'a ion fnecamque Principaux résultats Réf.
et tribologiques
Substrat : - L*épaisseur du dépot dépend de la concentration en sol et du nombre de couches.
Sol d’alumine : carbure de TiCo et W (Y'T15). 1 couche = 0,3-1 pm, 5 couches = 6 pm max
Sol de boéhmite méthode Yoldas: | Dip coating : 2 cm.min'! - Bonne qualité du dépot quand la viscosité est égale 2 10 mPa.s
isopropylate d’aluminium dans excés | Séchage : 80°C Test durée de vie en coupe - Evaporation des solvants = 124°C, combustion organiques = 532°C [CHEN 2000]
d’eau  (1/100) acidifié par HNO; | Traitement thermique : - Transformation bayerite /Boéhmite = y(380°C)> § = 6 = «(1140-1168)
agitation 90°C 24h sous N2 1h 1150-1300°C -1300°C : limite de traitement thermique (carbonatations, nitruration en surface de Ti)
Multicouches - Le revétement d’alumine alpha allonge la durée de vie en coupe (1200°C)
Sol alumine :
oy . : . | Substrat: verre ; ; o , , ;
Précipité alumine issu de AICI5 dispersé Dib coati 38 crm.min-| Pin-on-disc : - Dureté de vie face au frottement : Zn dopé > Cu dopé > alumine seule
- » . » Dip coating : 38 cm.min- s ; _ .
en milieu acétique acide dans I’éthanol. . . . bille SisNs diam. 3 mm, - Alumine seule p = 0,1 < 10 passes, Zn dopé u=0,1 < 35 passes
. Séchage : 15 min a 'ambiant ) ) X ) [ZHANG 2002]
AcAc complexe alumine. Traitement thermique vitesse 90 mm.min-!, - Wverre > 0,2 et p = 1 a partir de 6 passes
Ajout  de Cu(NO3)2,5H20 OU | "=009C 20 min chatge normale 0,5 et 3 N. - La fragilité du film est responsable des faibles résistances a I'usure
Zn(CH3COO)2, 2H>0 comme dopant
- Film sans fissures jusqu’a 3 pm. Taille cristallite = 0,2-0,4 um
Substrat : J w w
= o - Revétement : alumine phase y 2 900°C et phase a-Al2O3 au-dela de 1000°C.
acier  inoxydable  austénitique - Des phases spinelles (Fe, Ni, Mn)I (Fe,Cr)"™>04 au-dessus de 500°C par combinaison des
X5CrNi18-10 (AISI 304) éléments du substrat avec I'oxygene et la vapeur d’eau.
Sol d’alumine : ou X6CtNiMoTil7-12-2 (AISI S h - Un gradient de composition (Fe, Mn, Ni)!! (Fe, Cr, Al)'>,04 se forme par inter diffusion du
soldaumine : o ) 316Ti) - ?ratc t.eSt revétement et du substrat en température.
0,05 mol ASB (aluminium tri sec Dib-coating : 250 mm.min-! - Pin-on-disc : - Traitement long 2 1150°C => dissolution totale de la couche Al:Os, changements
butoxide) dans une solution de 2- Sechaee : bille AL,Os diamétre 10 mm, structuraux dans le substrat (grossissement de grain) et oxydation. [HUBERT 2006b]
methoxyethanol et d’eau a pH=2. 1000(?10. . charge normale 3 N, - Charge critique par scratch test = 20-30 N (substrat acier doux AISI 304) et 60-100 N (acier
Le ratio ASB/H,O est fixé a 1/1,5. oumm R . vitesse 5,5 m.min!, dur) comparable a un dép6t CVD.
Solution vieillie 1 semaine sous agitation M 500 C 30 min durée 40 min. - Enfoncement de la bille (pin-on-disc) réduit d’un facteur de 4 a 9 pour P'acier austénitique et
Traitement thermique : Test de frettin. de 4 pour I'acier dur comparé au substrat non revétu.
900°C a 1150°C 60 min sous i & - Test de fretting : taux usure de 10° mm3/Nm et p = 0,5 2 0,8 (fonction de ’humidité)
argon ou sous vide. comparable 2 un revétement TiN sur acier.
Multicouches Bonne adhésion couche/substrat + présence de la phase a-AlO3 = amélioration de la
résistance a 'usure
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Sol d’alumine : } Test abrasion 2 cotps par
N . acier doux avec et sans R K
Isopropylate ~ d’aluminium dans eau frottement  d’un  papier

phosphatation au zinc - Epaisseur de la couche d’accroche au phosphate = 2 pm

istillée ratio 1/1 (dific A - .

dlstj_]lee ratio 1/100 acidifié¢ par HNOs a Dib coating : 1 m.min-! abrasif sur le revétement, | Epaisseur de la tri-couche d’alumine = 20 pm

pH=4. ,I & charge 3N . o . [RUHI 2006]
Séchage : air sec - La couche phosphatation améliore I'accroche du revétement

Le sol est chauffé 85°C sous agitation et particule abrasive 12 pum,

) 3 o N K Traitement thermique : i i
Peau évaporée jusqu’a concentration = o vitesse abrasif 0,04 m.s™,
1M 400°C Th distance 25 m (400cycles)
c cyc
Multicouche : 3 couches v

- La couche d’alumine améliore la tenue a la corrosion et la résistance a ’abrasion
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Sol d’alumine :

mélange d’une solution ammoniacale
(0,13M) dans une solution aqueuse
AlCls. pH=9.

Agitation ~ 72h  85°C;  précipité
redispersé dans eau distillée avec acide
acétique puis ajout de PEG400 1,5%vol.
Concentration boéhmite = 0,17 2 1,6 M

Sol alumine/silice hybride :
Sol d’alumine+ GPTMS ratio 50/50

Substrat :

AISI304L poli Ra=0,6pum.
Dip coating : 300 mm.min-!
Séchage : 2h 80°C

Traitement thermique :
500°C / 25 min

Tableau 9 : Résumé des principales publications sur les propriétés mécaniques et tribologiques des revétements sol-gel

- Nano-scratch test :
13mN.min"! ; 100mN max
-Pin-on disc :

Bille AISI 316L diamétre
10mm

Charge normale 2 N
Distance de frottement 250
m (3970 cycles)

Vitesse 10 cm.s™!

Diametre circulaire 20 mm

- Attaque sulfurique du substrat améliore sa mouillabilité

*Sol d’alumine :

- Le sol est un sol de boéhmite (DRX)

- La viscosité augmente avec la concentration en boéhmite

- Sol boéhmite de concentration 1,3 M > épaisseur 3 um

- u plus élevé (=1) avec revétement que sans revétement (0,7).

- Réduction de la surface du sillon d’usure d’un facteur 2 avec le revétement alumine et le
volume décroit de 0,31 4 0,01 mm? soit une réduction du volume d’un facteur 30 pour la bille
et d’un facteur 7 au total.

- Nano scratch : craquelure hertzienne a 2 mN, craquelure chevron a 4 mN.

- La propagation de fissure de 45 mN jusqu’a 100 mN traduit un dommage localisé sans une

totale délamination ce qui confirme la bonne adhésion du film ;

* sol alumine/silice :

- L’épaisseur est égale 2 1,5 pm pour un dip-coating a 50 mm.min-1.

sur 25 m u= 0,5 croit et se stabilise a 1. Sur 25 m le revétement est similaite a celui de
Palumine.

[MARSAL 2013)]
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1.4.2. Les revétements sol-gel composites (CSG)

L’épaisseur et les propriétés mécaniques des couches sol-gel peuvent étre accrues par I'ajout
d’une phase de renfort dans les films tels que des fibres, whiskers, plaquettes, ou particules,
formant des sol-gel composites notés « CSG ».

Le procédé sol-gel composite a été développé intialement par Barrow, Petroof et Sayer [BARROW
1995] en 1995. Cette «nouvelle » méthode de revétement consiste a disperser des poudres
céramiques dans une solution sol-gel et a déposer le sol-gel composite par différentes techniques
telles que le trempage-retrait (« dip-coating »), la tournette (« spin-coating») ou encore la
pulvérisation (« spray-coating »). Des épaisseurs de revétements multicouches allant de 5 a 200
um sans craquelures ont ainsi pu étre obtenues. Ils attribuent ’absence de fissuration des films a

- la formation d’un réseau fortement lié entre les particules et la matrice sol-gel rendant moins
probable la fissuration du film ;

- une forte diminution du retrait lors du séchage et du traitement thermique par 'augmentation
de la phase solide dans le gel.

Le systeme céramique sol-gel composite (CSG) a été par la suite étudié par Yang [Q. YANG 1999].
Comme pour Barrow et al., ce systeme est constitué en majorité de particules céramiques fines
comme phase de renfort et une phase sol-gel mineure. Ils étudient des systemes gel de pseudo-
boéhmite chargés en alumine, en zircone ou en SiC. Ils en tirent plusieurs conclusions sur les
CSG:

*Lors de la dispersion de particules dans le sol d’alumine, le potentiel zéta mesuré
correspond a celui du sol d’alumine. En effet, Q. Yang et T. Trocgynski [YANG 1999] ont constaté
que les particules de renfort s’entourent de clusters de quelques nanométres de sol d’alumine
comme illustré par la Figure 33. Ces clusters fonctionnalisent la surface du SiC, par exemple, et
modifient le potentiel zéta du SiC initialement instable en milieu acide (Figure 34). Ils ont

également observé que les particules de SiC dans le sol a pH=4 avaient des tailles trés nettement

inférieures a celles obtenues dans une dispersion aqueuse de pH supérieur.
Double Layer

Oxidized Layer
Alumina Sol Clusters Thickness < 1 "SI“O, Double Layer
o=4J0nm SICPartice |\ /| Alumina Sol Clusters
o=35m | 4y " ©=4350m
a |

ALO, Particle
@ =0.1-05um

Figure 33 : Représentation schématique de la fonctionnalisation de surface des particules d’alumine (a) et de SiC (b)
apres hydrolyse par les clusters d’alumine du sol d’alumine. Les particules hydrolysées réagissent avec les clusters de
sol d’alumine [Q. YANG 1999] [YANG 1999]
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Figure 34 : Courbe de potentiel z&ta en milieu aqueux des poudres d’alumine brutes et fonctionnalisées par le sol
d’alumine (a), et des poudres de SiC brutes et fonctionnalisées par le sol d’alumine (b). [Q. YANG 1999]

* L’ajout de gel d’alumine améliore la densification de la poudre d’alumine pour 10-

30%vol de sol-gel et par conséquent améliore les propriétés mécaniques a Iissue du frittage de
massifs composites au dessus de 1100-1200°C. II en est de méme pour les autres charges

céramiques.
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Figure 35 : Densité relative et micro-dureté Vickers de composite sol d’alumine/charge d’alumine en fonction de la
température de frittage[Q. YANG 1999].

* L'utilisation de la technologie CSG en revétement permet de déposer des épaisseurs

importantes sur des métaux sans craquelure a condition que le taux de charge en poudre

céramique soit suffisamment élevé (>70%vol). L’épaisseur déposée augmente avec la viscosité de

la suspension et avec la vitesse de retrait lors du dip-coating (5-35 pm par couche selon les

conditions de dépot).

Plusieurs publications concernent les sol-gel composites en massifs mais peu d’articles font

référence aux propriétés mécaniques et encore moins lorsqu’ils sont mis en forme comme

revétements. Le Tableau 10 présente un résumé des principales publications traitant des

propriétés mécaniques et tribologiques des revétements CSG.
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Sol composite TiO; particule Au :
Sol de Ti(OC4Ho)s complexé par AcAc

dans une solution acide (HCI) d’éthanol.
HAuCli, 4H2O est ajouté au sol
(HAuCls/Ti(OC4Ho)4= (0 2 10)/100)

Sol hybride de silice composite
chargé particules de WS, :

Mélange de GLYMO et de slice
colloidale dans une solution

éthanol/eau acidifi¢ pH=4 par HNO:.
Ajout de nano poudre de WSz au sol et
dispersion par ultrason (ratio massique
WS./Silice=1/2)

Substrat :

Wafers silicium (100) et verre.
Dip coating : 42,4 cm.min!
Séchage :

50°C / 15 min

Traitement thermique :

30 min a température (300-
600°C)

Multicouches

Substrat : Acier 316Ti

Dip coating : 30 mm.min"!
Séchage : Air

Traitement thermique :

Sous air 150-360°C 1h ou sous
vide 900°C 10min

- Nano indentation: charge
max 2 mN et profondeur

maximale d’indentation 100
nm
-Tribometre :

bille diamétre 3 mm acier
AISI52100,

RH=50%,

charge 0,5 N a3 N,

Vitesse 60-120 mm.min!

- DRX angle rasant

- Fluorescence X

- Nano indentation Berkovich
CSM :

enfoncement max 2 pm mais
seules les valeurs entre 50 nm
et 250 nm d’enfoncement sont
gardées

- Le film est homogene sans craquelures mais poreux

- Particules d’Au de taille 14-22 nm bien dispersées dans matrice TiO2

- Epaisseur monocouche = 50 nm, multicouches =400 nm

- 5%mol Au-TiOz = taux optimal pour une usure minimale

- Dureté et module Young croit avec la température :

H=3,61 GPa et E=37,4 GPa (300°C) ; et H=06,45 GPa et E=89,9 GPa (600°C)
-u= 0,1 sous IN pendant 2000 cycles. L’augmentation de la charge normale ou de la vitesse
de glissement diminue le u (0,085)

- Usure pur TiO; : séveéres déformations plastiques et abrasion

- Usure couche composite Au-TiO: : peu de grippage et d’abrasion

- Application intéressante pour nano-lubrification en film ultra mince

- Viscosité sol = 11 mPa.s 4 20°C

- Taille particules du sol = 44,5 nm

- Revétement sans fissures jusqu’a des épaisseurs de 1,5 2 4 pm

- Taille particules WSz =80-220 nm, agrégats WS2=300-1000 nm, particules de silice=30-60
nm

- Début oxydation sous air de WS2=400°C mais reste en partie présent jusqu’a 900°C, sous
argon présent jusqu’a 1100°C. La matrice de silice autour du WS; réduit son oxydation

- 350-500°C décomposition des groupements organiques

- Matrice silice amorphe, présence de cristal de WO3 et de W 2 900°C

- Augmentation de la rigidité de la matrice en température due a la réticulation de la silice.

- H=0,25-0,3 GPa; E=3 GPa (150°C) ; H=0,75 GPa; E=8-12 GPa (350°C), H=0,8 GPa;
E=17 GPa (900°C). Propriétés mécaniques gouvernées par la matrice silice

- Dureté acier H =2 GPa

[L1U 2003]

[HUBERT 2009]
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particules ZrO2 ou alumine:

ASB  complexé par AcAc dans de
Pisopropanol. 2M HCI catalyse la
solution.

Sol  composite: sol alumine +
nanoparticules ajouté a 15%m de la
matrice théorique formé par le procédé
sol-gel. Les poudres nanométriques sont
soit ZrO2 soit Al2Os.

Substrat :

wafers de silicium.

Dip coating : 25 m.min"!
Traitement thermique :
2h 2 100°C et 500°C

- Micro tribometre :

bille ZtrO2/Y20; diamétre 5
mm’

charge normale 30-100 mN,
distance de frottement 10 mm
8 cycles

E [GPa)
51 316L substrate (SS)

- Taille nanoparticules inférieure a 40 nm pour ZrO; et 100 nm pour AlOs.

- Meilleure dispersion des nanoparticules d’alumine dans le sol d’alumine que la zircone dans
ce méme sol

- A 100°C u = 1 quel que soit le matériau. les revétements sont amorphes et relativement
mous.

- A 500°C formation de y-AlOs, diminution de p. p=0,65 pour revétement alumine seul,
u=0,25 pour composite ALO3/AlO3 et u=0,75 pour composite AlLO3/ZrOo.

- Diminution du sillon d’usure lors de la présence de nanopatticules avec un effet tres marqué
lorsque les nanoparticules sont composées d’alumine.

- Réduction plus significative de Pusure a 500°C que 100°C du 4 la cristallisation de ’alumine.

[PIWONSKT 2010]
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Sol composite hybride
alumine/sili hargé particules d. . .
Silén‘lme stice_charge parlialles €€ | Substrat : -T>380°C : perte des solvants et combustion des organiques
M * ! ASB lexé Aluminium Test d’abrasion : taber ab - 380-500°C : augmentation de la réticulation de la matrice
: rasion : T T T

SO o sot e (11 COMPIEXE PA | Spin coating : 750-1000 rpm | - o ¢ AOrASION HEADCEADIASEE | g isseur film = 15-17 um [ARSLAN 2010]
methylacetoacetate (1/1) =~ Traitement thermique : ~ Durée vie revétement sans SiC = 500-600 cycles, 26% SiC=1000 cycles.
sol2: sol GLYMO en milieu acide. A o R oo

. . . 160-175°C 15 min A des taux plus élevées de SiC les performances se réduisent
ajout de particule de SiC (1,8 pm) avec
dispersant en proportion de 5 a 50%.

Sol composite Al03/CrO3/P;0s - DRX CuKa

chargé particules Ag+MoS; : Substrat : - Pin-on-disc a chaud: - Liant phosphate amorphe jusqu’a 310°C

Liant phosphate de chrome- aluminium. | Acier GH4169 bille diamétre 6 mm Si3Na, - Bonne dispersion des particules Ag MoS»

CrOs dissous dans H3PO4 avec 20%m | Spray coating charge normale 5 N, - p = 0,1-0,25 4 température ambiante ; 0,05 pour MoS2 (300°C) ; 0,2-0,25 Ag/MoS: (300°C),

d’cau a 80°C. Ensuite, ajout de AI(OH); | Séchage : vitesse de frottement 0,1 m.s'!, | 0,65 MoS2 (500°C) ; 0,3-0,5 Ag/MoS2 (500°C) [L1u 2014]
et agitation 2 100°C 3h ; 120°C 2h durée de Tessai 40 min a | - Début oxydation de Mo et Ag a 500°C

Ajout de particules de Ag et MoS: tel | Traitement thermique : chaud, - Légeére diminution de p 4 700°C par réaction de Ag et MoS2en AgxMoSy

que  Ag/MoS»=0/1-1/1-2/1-3/1 et | 310°C 1h T° = ambiante-300°C-500°C- | - La présence d’Ag réduit fortement I'usure a 700°C par formation d’un glacis autolubrifiant
liant/particule=1/4 700°C

Tableau 10 : Résumé des principales publications sur les propriétés mécaniques et tribologiques des revétements CSG
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I.5. Bilan de la bibliographie

La partie bibliographique a permis en premier lieu de déterminer les caractéristiques des
matériaux qui influencent la résistance a I'usure.

* L'augmentation de la dureté du matériau permet de diminuer I'usure abrasive et adhésive
mais augmente le parametre de sévérité thermique S., donc la sensibilit¢ du matériau a la
fissuration de type thermique.

* Une augmentation du module d'élasticité réduit la déformation de la couche sous charge
et augmente le parameétre de sévérité mécanique S, (S., O P, donc a E*?) ce qui a pour
conséquence une augmentation de l'usure.

* En revanche, I'amélioration de la ténacité du matériau augmente la résistance a l'usure
puisque ce méme parametre S estinversement proportionnel a K.

* La diminution du coefficient de frottement M agit directement sur I'état des contraintes

dans le matériau et sur ’échauffement lors du frottement. L.a contrainte maximale en traction en

surface O

XXmax

diminue proportionnellement a [ ce qui se traduit par une diminution de la sévérité
de type mécanique S_,. Une diminution du coefficient de frottement se traduira par une
diminution de I'énergie dissipée dans le contact et donc une diminution du paramétre de sévérité
S..surtout pour des vitesses de glissement élevées.

* L’épaisseur du dépot est un parametre important qui influence les contraintes en
surface. La recherche d’une forte épaisseur de couche dure doit étre privilégiée afin que ce soit la
couche qui supporte les contraintes et les déformations.

La bibliographie a permis en second lieu de présenter Iétat de I'art en ce qui concerne les
revétements sol-gel céramiques sur substrat métalliques. Les revétements sol-gel pour des
applications tribologiques sont encore peu développés a ce jour et constituent une voie de
recherche intéressante et prometteuse en raison du faible cout et de la facilité de mise en ceuvre.
Il est possible de déposer des revétements sol-gel sur des aciers pour accroitre la résistance a
P'usure et/ou diminuer le frottement. Néanmoins, les faibles épaisseurs de couches sol-gel (< 1
um) non fissurées ne permettent pas d’obtenir des durées de vie importantes face a 'usure.

Une méthode pour augmenter les épaisseurs est d’incorporer des charges céramiques lors de
Iélaboration du sol. En outre, la présence de particules rigides permet d’augmenter la
perméabilité du revétement lors du séchage et de réduire le retrait de la couche. Apres
densification a haute température, suivant la nature des poudres incorporées dans le sol-gel
composite, il est possible d’obtenir une fonctionnalisation et un renforcement mécanique de
architecture du revétement

Le travail bibliographique a permis de montrer que I'alumine est un bon candidat de par sa dureté
tres élevée (jusqu’a 21 GPa pour I'alumine O dense). Néanmoins, le polymorphisme de 'alumine
et les mécanismes de croissance vermiculaire diminuent la densification de la couche.

Cette étude a également démontré que pour diminuer le coefficient de frottement dans un
contact sec, il est courant d'utiliser un lubrifiant solide (type graphite, MoS,, h-BN). Le nitrure de
bore hexagonal h-BN est particuli¢crement intéressant car il présente une bonne résistance a
l'oxydation thermique (qualité nécessaire lors du traitement thermique des couches sol-gel).
Lorsqu’il est simplement déposé en surface, le lubrifiant solide peut rapidement étre évacué du
contact et ne plus remplir son réle. Une approche intéressante est d’incorporer ces lubrifiants
solides dans une matrice céramique.
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Vers mes travaux de thése :

Dans ce travail de thése qui a pour objectif d'augmenter la résistance a l'usure de matériaux
métalliques il nous est apparu intéressant de développer des revétements composites ALO;/h-
BN a la fois dur et autolubrifiant par voie sol-gel.

Les particules d’alumine ont pour objectif d’augmenter la dureté et I'épaisseur des couches, les
particules de h-BN doivent permettre de diminuer le coefficient de frottement sec. Le sol-gel
d’alumine a deux fonctions : servir de matrice liante pour les particules et assurer I'adhérence au
substrat.

Les caractéristiques mécaniques étudiées seront la dureté, le module d'élasticité et le coefficient de
frottement dans le contact mécanique lors d’essais tribologiques de type bille sur plan.

La premicre partie expérimentale de la thése est consacrée a la mise au point des parameétres
d’élaboration des gels d’alumine. La compréhension des mécanismes de transformation de la
matrice sol-gel d’alumine permet de déterminer les conditions optimales (compositions, cycles de
traitement thermiques, phases cristallines) pour obtenir une matrice dense et cohésive.

La seconde partie expérimentale traite du développement des revétements sol-gel composite CSG
chargés en alumine et en nitrure de bore. L’optimisation des parametres rhéologiques des
suspensions ainsi que les parametres de dépot et de traitement thermiques sont développés.

La troisiéme partie expérimentale présente les résultats obtenus pour des revétements CSG traités
a l'acide phosphorique. L’objectif est de renforcer la cohésion et la densité des couches CB-CSG

et donc augmenter les propriétés mécaniques et tribologiques.

Enfin une conclusion générale permet de résumer 'ensemble des résultats obtenus et donc de
proposer des pistes d’amélioration pour développer des couches sol-gel qui présentent de bonnes
performances tribologiques.
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Chapitre II - Etude physico-chimique du sol-gel d’alumine

Ce chapitre est divisé en deux parties :

La premicre partie traite de l'optimisation des conditions d’élaboration du sol d’alumine.
L’objectif de la thése étant la mise au point d’un revétement sol-gel composite, le sol d’alumine
doit répondre a un certain nombre de criteres qui sont :

- un taux de précurseur élevé afin d’augmenter ’épaisseur du revétement apres traitement
thermique ;

- une stabilité dans le temps permettant la dispersion des poudres qui y seront ajoutées
(voir Chapitre 1V) ;

- une quantité de réactifs organiques la plus faible possible pour s’affranchir de la
présence de porosités résiduelles altérant les propriétés thermomécaniques du revétement apres
traitement thermique.

Dans ce contexte, des mesures rhéologiques ont été menées afin de suivre la viscosité du sol en
fonction des différentes conditions de synthese.

Pour que le revétement sol-gel composite final présente des propriétés mécaniques satisfaisantes,
la matrice sol-gel doit étre dense et dure. Ces propriétés étant directement liées aux conditions de
consolidation thermique des revétements, la seconde partie de ce chapitre traite de I'optimisation
du traitement thermique des couches. Les transformations physico-chimiques du gel optimisé ont
été suivies par analyses thermiques (ATD et ATG). L’évolution cristallographique de I'alumine
synthétisée par voie sol-gel aprés différents traitements thermiques a été caractérisée par
diffraction des rayons X (DRX) et microscopie électronique en transmission (MET). Enfin, des
mesures par pycnométrie hélium ont permis de suivre les variations de densité de la matrice sol-
gel en fonction des conditions de traitement thermique.
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I1.1. Formulation du sol-gel d’alumine
I.1.1. Choix des réactifs

I1.L1.1.1 - Précurseur et solvant
Dans ce travail, les revétements sol-gel d’alumine ont été élaborés a partir d’un précurseur : le tri-

sec-butoxyde d’aluminium (noté ASB). Cet alcoolate d’aluminium présente les avantages d’étre
liquide a température ambiante et facilement soluble dans les alcools comme lisopropanol.
Comme pour la plupart des métaux de transition [LIVAGE 1988b], le cation AI’* de l'alcoolate
possede une insaturation renforcée par la présence des groupements alkyles électronégatifs ce qui
le rend trés réactif vis-a-vis des réactions d’hydrolyse. Afin d’éviter des précipitations non
controlées au cours de I’hydrolyse, il est nécessaire de modifier ces précurseurs par des agents
complexants comme les 3-dicétones [SANCHEZ 1988] [LIVAGE 1988a].

I1.L1.1.2 - Agent complexant
Largement utilisée en chimie sol-gel [NASS 1990][KURAJICA 2009], lacétylacétone (ou 2,4

pentanedione, notée AcAcH), appartenant a la famille des B-dicétones, a été choisie dans ce
travail essentiellement pour deux raisons : réduire le taux d’hydrolyse du cation AI** par chélation
et diminuer les vitesses de réaction par encombrement stérique. De plus, des travaux ont mis en
évidence que l'utilisation de l'acétylacétone permet de réduire les contraintes au séchage des
revétements par 'augmentation de la perméabilité au solvant ce qui induit une augmentation de

I’épaisseur critique du revétement avant fissuration [JING 2007a].

11.1.1.3 - pH du sol
Le pH du sol est un paramétre important [HARIDAS 1999]. Afin de favoriser la formation de

longues chaines polymériques plus ou moins ramifiées, il est préférable de travailler en pH acide
[LIVAGE 1988a]. Un pH trop faible pH <3 inhibe les réactions de condensation par la formation
de Pespéce prédominante A" [LIVAGE 1988a][ALVES 2005] et aura tendance a former des
précipités lorsque le précurseur est complexé par les 3-dicétones [HARIDAS 1999]. De plus, en
vue de Iintroduction de poudre d’alumine au sein du sol, un pH inférieur a 4 permet d’assurer
une bonne dispersion de la poudre. Nous avons donc choisi de controler le pH du sol par ajout
d’acide nitrique concentré a une valeur comprise entre 3 et 4.

II.1.2. Paramétres d’élaboration

11.1.2.1 - Concentration des réactifs
Les quantités de réactifs (précurseurs, agent complexant, eau et isopropanol) ont été calculées par

rapport a la concentration en cations d’aluminium c’est-a-dire en précurseur (puisque dans notre
cas : [A'"] = [ASB]).

* La concentration molaire en précurseur ASB notée [x(M)] est fixée: valeurs de x
comprises entre 3,93 M (précurseur pur) et 0,5 M.

* Le nombre de moles d’agent complexant (AcAcH) est calculé a partir du taux de
complexation R(y) défini par R(y) = n,\q1/0ass R(y) variant de 0 2 0,8 (a titre d’exemple,
R(y)=0,8 sera noté R0,8 dans la suite de ce travail).

* La quantité d’eau distillée introduite est calculée en fonction des valeurs du taux
d’hydrolyse W(z) calculé par W(z)=n,;,0/0,55, W(z) variant de 0 a 4 (de la méme manicre,
W(z)=4 sera noté W4 par la suite).
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* L’isopropanol servant de solvant d’ajustement de concentration, la quantité introduite est
calculée en supposant le mélange idéal a partir de la concentration en précurseur [x(M)]
grace a I'équation (Eq. 37) :

[x(M)] = % = —% (Eq. 37)

-1
sol Visop+ 2111 Vi

ou n,g est la quantité en moles d’ASB, V. le volume d’isopropanol dans le mélange, V, le

isop

volume de chaque réactif du mélange hors I'isopropanol (précurseur, AcAcH et eau distillée)
La quantité d’isopropanol a introduire au mélange est donnée par (Eq. 38) :

Misop = Visop’|< Pisop — [[:?ns;;] - 2111_1 Vi ] * Pisop (Eq 38)

n;jM; . .
:) “ou n, M, pj, sont respectivement le nombre de moles, la masse molaire et la
i

1
masse volumique du réactif introduit et Misop, Pisop SONt respectivement la masse de solvant et la

avec V. =

1

masse volumique du solvant introduit.

Les gels synthétisés seront notés [(x)M], R(y), W(z) et le Tableau 11 récapitule toutes les
formulations testées au cours de ce travail.

——
CBoMEwW [ 3m |1 | | ggowe |
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|
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Tableau 11 : Tableau des différentes compositions testées
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11.1.2.2 - Conditions d’élaboration
Les sols sont réalisés dans des béchers en téflon hermétiquement fermés afin d’éviter toute

évaporation incontrolée et maintenus sous agitation constante a température ambiante (20-25°C).
Dans le cadre de cette étude, le précurseur ASB (tri-sec-butoxyde d’aluminium, Alfa Aesar 97%)
et le solvant alcoolique (isopropanol, Alfa Aesar 99,8%) sont mélangés 1 h sous agitation
magnétique.

L’agent complexant (acétylacétone, Sigma Aldrich, 99%) est ensuite ajouté au mélange.
L’agitation est maintenue pendant 1 h. La complexation de I'alcoolate d’aluminium par ’'AcAcH
forme de l'acetylacetanoate d’aluminium qui est ensuite hydrolysé par un volume d’eau distillée
défini par le rapport molaire d’eau W(z) variant de 0 a 4. Une turbidité apparait jusqu’a ce que le
sol soit totalement opaque témoignant de la présence de particules colloidales en suspension. Le
pH du sol au bout d’une heure d’agitation est de 12.

La suspension colloidale est acidifiée a pH=3 par ajout d’acide nitrique concentré (HNOj;, Carlo
Erra, 65%). La solution se clarifie jusqu’a devenir transparente avec une légere coloration
jaunatre. Le pH de la solution est réajusté a pH=3 sur une période d’environ 15 minutes : le pH
du sol est alors stable. Le sol final obtenu est vieilli 24 heures sous agitation a température
ambiante (20-25°C).
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I1.2. Etude rhéologique et choix de la composition de la matrice sol-gel

d’alumine

Au cours des réactions d’hydrolyse et de condensation, des colloides apparaissent au sein du sol.
La réticulation de ces colloides conduit au passage du «sol» en «gel » et s’accompagne d’une
augmentation de la viscosité de la solution. Le suivi de la viscosité des sol-gels est donc un moyen
de caractériser les vitesses de réaction d’hydrolyse et de condensation.

L’objectif de cette étude rhéologique est d’identifier les parameétres de synthése permettant
d’élaborer un sol suffisamment stable pour étre déposable par dip-coating sur les substrats. Pour
ce faire, linfluence du taux de complexant, du taux d’hydrolyse et de la concentration en
précurseurs a été suivie par des mesures de viscosité au cours du temps des sols maintenus sous

agitation dans des béchers en téflon hermétiquement clos.

I1.2.1. Influence du taux de complexant, du taux d’hydrolyse et de la concentration

sur le temps de gélification

11.2.1.1 - Conditions expérimentales
La viscosité des sols et celle des sols composites sont mesurées a 'aide d’un rhéometre Gemini de

Malvern Instruments en géométrie cone-plan (cone tronqué d’angle au sommet égal a «a=2° et de
diamétre 55 mm) surmonté d’un couvercle anti-évaporation (Figure 36). La régulation en
température se fait par effet Peltier.

Figure 36 : Montage du couvercle anti-évaporation sur une géométrie cone-plan (b).

Afin d’éviter toute évaporation, les sols sont stockés en quantité suffisante dans des béchers en
téflon hermétiquement fermés, sous agitation constante et a température ambiante.

Pour I’étude de I’évolution de la viscosité dans le temps, le temps de mesure initial, noté t,, est
fixé lors de I'ajout de la premiére goutte d’eau. Le suivi rhéologique se fait sur une période d’au
moins 15 jours avec plusieurs mesures par jour.

Les mesures sont effectuées a température ambiante (20°C), la viscosité dynamique instantanée
des suspensions a été mesurée via un cycle de gradient de vitesse défini comme suit : 0 4 300 s
en 60's;300s" palier 60's ;3002 0 s’ en 60 s.
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1.2.1.2 - Résultats

a. Influence du taux de complexant R(y)
Dans cette premicre partie de Iétude rhéologique, la concentration en précurseur et le taux

d’hydrolyse ont été fixés respectivement a [x(M)]=0,5 M et W(z)=4. La Figure 37 représente
Iévolution des viscosités instantanées des sols [0,5M]-R0,8-W4, [0,5M]-R0,6-W4 et [0,5M]-R0,4-
W4 au cours du temps.

D
o

140 oot [0,5M]-RO,4-W4
= = &= [0,5M]-R0,6-W4
& 120 A e—py— [0,5M]-R0,8-w4
E /

g 100 /
c

£ 80 /
S /
2 60 /

c

\w A

=

w

o

2

S

N
o

o

15 20 25 30
Temps vieillissement (jours)

Figure 37 : Evolution de la viscosité du sol au cours du temps en fonction du taux de complexant

Deés la fin de synthése du sol (a t=0), la viscosité montre une dépendance par rapport a la quantité
de complexant introduite. En effet, les compositions R0,8, R0,6 et RO0,4 présentent
respectivement des valeurs de viscosité instantanée de 3,69 mPa.s, 4,08 mPa.s et 14,11 mPa.s.
Comme pressenti, un taux de complexant plus élevé conduit a une diminution de la réactivité du
précurseur et donc a une viscosité du sol plus faible.

Pour la composition R0,4, Paugmentation de la viscosité est trés rapide (pour t=1h, N=45,45
mPa.s) et conduit a une valeur de viscosité proche de 100 mPa.s apres un vieillissement de 24 h.
Les compositions R0,6 et R0,8 présentent, quant a elles, des vitesses de gélification beaucoup
plus faibles. La viscosité de la composition R0,6 est stable jusqu’a 8 jours environ (N=13 mPa.s).
Au-dela de ce temps de vieillissement, la viscosité augmente plus rapidement (t=12j, N=>52
mPa.s). La viscosité de la composition R0,8 reste stable et faible (N=10 mPa.s) méme apres 28

jours de vieillissement.

Pour une concentration en précurseur de 0,5 M et un taux d’hydrolyse de 4, les taux de
complexant permettant d’obtenir des gels relativement stables au cours du temps sont R0,6 et
R0,8. Ce sont donc ces valeurs qui ont été retenues pour la suite de Pétude rhéologique
concernant I'influence du taux d’hydrolyse et de la concentration en précurseur.
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b. Influence du taux d’hydrolyse W(z)
La seconde partie de cette étude rhéologique porte sur I'influence du taux d’hydrolyse W de 2 a 4

pour des compositions dont la concentration en précurseur et le taux de complexant sont fixés :
[x(M)]=0,5M et R(y)=0,6 et 0,8. La Figure 38 représente les viscosités instantanées des
compositions [0,5M]-R0,6-W2 et [0,5M]-R0,6-W4 ; [0,5M]-R0,8-W2 et [0,5M]-R0,8-W4 au cours

du temps.
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Figure 38 : Evolution de la viscosité du sol au cours du temps en fonction du taux d’hydrolyse

Quelle que soit la composition testée dans cette étude, la viscosité initiale du sol est de 4 mPa.s.
La composition R0,6-W4 montre une augmentation assez rapide de sa viscosité au cours du
temps. En revanche, en diminuant le taux d’hydrolyse (R0,6-W2), le sol est plus stable. En effet,
méme apres un vieillissement de 13 jours, la viscosité du sol n’est que de 6 mPa.s.

Pour les compositions présentant un taux de complexation de 0,8, quelle que soit la quantité
d’eau introduite (R0,8-W4 et R0,8-W2), la viscosité ne subit pas de variation significative méme

apres un vieillissement de plus de 10 jours.

Pour une concentration en précurseur de 0,5 M et un taux de complexation de 0,6 ou 0,8, le taux
d’hydrolyse permettant d’obtenir des sols relativement stables au cours du temps est W2. Clest
donc cette valeur qui a été retenue pour la suite de 'étude rhéologique concernant I'influence de

la concentration en précurseut.
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c. Influence de la concentration en précurseur [x(M)]
La dernicre partie de cette étude rhéologique traite de l'influence de la concentration en

précurseur pour des compositions dont le taux de complexation et le taux d’hydrolyse sont fixés :
R(y)=0,6 — W(2)=2. La Figure 39 représente ’évolution des viscosités instantanées au cours du
temps des compositions pour lesquelles [x(M)]=0,5 M ; 0,8 M et 1 M.
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Figure 39 : Evolution de la viscosité du sol au cours du temps en fonction de la concentration en précurseur

A Tinstant t=0, la composition de concentration a 0,5M présente une viscosité apparente
d’environ 4,08 mPa.s, celles de concentrations 0,8M et 1M présentent une valeur proche de 5,88
mPa.s et 7 mPa.s respectivelement.

Pour le systtme R0,6-W2, la viscosité de la composition de concentration 0,5M est stable.
L’augmentation de la concentration en précurseur augmente la vitesse de gélification c'est-a-dire
que I’évolution la plus lente de viscosité concerne la concentration 0,5M et la plus rapide
concerne la concentration a 1IM. Pour la composition [0,8M]-R0,6-W2, la viscosité est de 9,5
mPa.s au bout de 4,77 jours et de 14,58 mPa.s au bout de 19,7 jours.

Cette ¢tude confirme I'impact de la concentration sur I'évolution de la viscosité c'est-a-dire
quaugmenter la concentration en précurseur peut accroitre significativement la vitesse de
gélification. I semblerait que la concentration a 0,8M soit un bon compromis entre solution

concentrée et gélification controlée.
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II.2.2. Conclusion

Iétude rhéologique montre une forte dépendance de la concentration en précurseur, du taux
d’hydrolyse et du taux de complexant sur la vitesse de gélification et donc la vitesse des réactions
de polycondensation sol-gel. Quelle que soit sa concentration, le précurseur doit étre
fonctionnalisé par PAcAcH car la moindre goutte d’eau produit un gel inexploitable. Une
concentration en précurseur de 1 M est trop élevée pour garder le systeme sous contrdle et
constitue donc une limite supérieure non franchissable. A contrario, une concentration de 0,5 M
en précurseur permet facilement Pélaboration d’un sol trés stable a condition d’étre dans les
bonnes proportions de complexant et d’eau au sein du sol.

Un ajout d’eau en faible quantité W=2 permet de garder un bon contréle du systeme alors qu’une
augmentation de ce ratio a W=4 accélere trés sensiblement les vitesses de réaction.

Le taux de complexant R est également un parametre tres influent, 'augmentation du taux
d’acetylacétone contribue a stabiliser le systeme sol. Il semblerait que le taux minimum d’AcAcH
pour un sol stable dans le temps soit de R=0,6.

Le but de cette étude étant d’élaborer des revétements sol-gel les plus épais possibles, la
concentration en précurseur doit étre maximale. De plus, la porosité apres traitement thermique
du gel doit étre minimale afin d’assurer de bonnes propriétés mécaniques. La composition
[0,8M]-R0,6-W2 présentent alors un bon compromis entre vitesse de gélification relativement

lente, solution concentrée et taux de composé organique minimum (AcAcH).
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I1.3. Comportement physico-chimique de la formulation choisie

L’étude des propriétés physico-chimiques de la composition [0,8 M]-R0,6-W2 est essentielle pour
comprendre I'évolution de la matrice sol-gel d’alumine lors de futurs traitements thermiques.
L’étude est effectuée par ATD/ATG et DRX. L'utilisation de ces techniques au laboratoire
implique que le matériau soit sous forme pulvérulente. L’hypothese faite dans le reste de ce
chapitre est que la matrice sol-gel en revétement soit comparable a la poudre analysée. Dans cette
optique, le xerogel étudié est préalablement séché a 85°C pendant 24 heures afin de former une
poudre. Cette poudre peut étre analysée telle quelle ou étre traitée thermiquement dans les mémes
conditions d’élaboration que les futurs revétements. La vitesse de chauffage-refroidissement lors

de ce traitement thermique est fixée 2 5°C.min".

I1.3.1. Etude des transformations physico-chimiques du sol-gel lors du
traitement thermique : méthode par ATD/ATG

11.3.1.1 - Conditions expérimentales
L’analyse thermogravimétrique (ATG) consiste a observer les variations de masse lors du

traitement thermique. La courbe d’analyse thermique différentielle (ATD) correspond a
Iévolution de la différence de température AT entre le creuset échantillon et le creuset de
référence. Toute réaction chimique propre a I’échantillon, et s’accompagnant d’une absorption de
chaleur (réaction endothermique) ou d’'un dégagement de chaleur (réaction exothermique), va
entrainer un AT non nul qui se traduit par un pic sur la courbe ATD. Un départ d’eau ou une
réaction de déshydroxylation, une fusion, par exemple, sont des réactions endothermiques et
provoquent donc un AT négatif. A contrario, 'oxydation de maticres organiques, ou bien encore
les transitions de phase, sont exothermiques et s’accompagnent d’un AT positif. Les variations de
masse enregistrées sur la courbe de thermogravimétrie s’accompagnent généralement d’un pic sur
la courbe d’analyse thermique différentielle. Le caractére endothermique ou exothermique de ce
signal est un élément d’information permettant l'attribution de la perte de masse a une réaction
chimique ayant lieu au sein de I’échantillon.

Les essais ont été réalisés sous balayage d’air a I'aide d’un appareil ATD couplé ATG, SETSYS-
SETARAM, jusqua 1300°C avec une vitesse de chauffage et de refroidissement de 5°C. min”

sous balayage d’air.

Les échantillons analysés sont des poudres xerogel obtenues apres séchage des gels a 90°C
pendant 24 heures. Environ 50 mg de poudre a analyser sont introduits dans un creuset en
alumine. I’échantillon de référence est, lui aussi, en alumine et contient de ’alumine corindon.
Afin d’éliminer les erreurs liées a la poussée d’Archimeéde et aux dérives dues a la capacité
calorifique de I’échantillon, les thermogrammes sont corrigés par soustraction d’un blanc de
mesure obtenu en réalisant un essai sur un creuset d’alumine.
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11.3.1.2 - Résultats
La Figure 40 présente les coutbes obtenues lors de la mesure dynamique ATD/ATG en

température.
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Figure 40 : Courbe d’analyse thermogravimétrique(ATG) et d’analyse thermo différentielle (ATD) d’une poudre
xerogel 0,8M R0,6 W2 (5°C.min-! jusqu’a 1300°C sous air)

Une perte de masse totale d’environ 13% est enregistrée. Plusieurs pertes de masse
s’accompagnent de phénomenes exothermiques jusqu’a 600°C environ. Au-dessus de 600°C,
aucune variation massique n’est observée. La totalité des composés organiques et autres produits
volatils (solvants, eau) au sein de la poudre xerogel ont été éliminés.
Les températures respectives de ces accidents thermiques ATD sur un gel d’alumine complexé
par Dacetylacétone ont été étudiées par infrarouge dans des travaux antérieurs [FU 1999][OZER
1999][Avct 2011]. Le large pic endothermique centré sur 120°C accompagné d’une perte de
masse correspond a une déshydration du gel et une évaporation des solvants. Le pic
exothermique centré a 190°C et le pic endothermique centré sur 206°C correspondent
respectivement a des décompositions de groupes organiques dans le gel et une perte d’eau liée.
Une succession de pics exothermiques est observée jusqu’a 400°C et pourrait étre attribuée a la
décomposition et la combustion de I'acétylacétone. Ces phénomeénes sont accompagnés par une
importante perte de masse entre 190°C et 400°C. Une partie du phénomene exothermique
observé a 400°C serait attribuée a la déhydroxylation de I'alumine pour former en majorité une
alumine amorphe [AvVCI 2011].
Au-dessus de 600°C, les pics exothermiques observés sont caractéristiques de transitions
polymorphiques de I'alumine issue du procédé sol-gel et correspondent trés probablement a :

- 813°C : transformation topotactique y-AL,O; — (8, 0)-ALO,

- 1022°C + 1065 °C : transformation reconstructive (6, 0)- ALO; — «-ALO,

L’étude ATD/ATG montre qu’il est nécessaire de traiter thermiquement le sol-gel a4 une
température minimale de 600°C afin d’obtenir une matrice inorganique. Des températures aussi
élevées que 1022-1065°C sont nécessaires afin de cristalliser 'alumine issue du procédé sol-gel en
alumine alpha. Néanmoins lattribution de ces pics exothermiques nécessite une étude
complémentaire par DRX qui fait 'objet du paragraphe suivant.
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11.3.2. Etude de [Pévolution polymorphique de Palumine lors d’un traitement
thermique : méthode par DRX

11.3.2.1 - Conditions expérimentales
L appareillage utilisé est un X’pert pro panalytical en géométrie Bragg Brentano 0-0, équipé d’une
anticathode au Cuivre (45kV, 40mA) et d’un détecteur X’cellerator de longueur linéaire 2,122°.
L’optique utilisée est constituée comme suit : fentes Sollers 0.04 radians avant et arricre, fente
primaire 2°, fente de divergence 1°, masque faisceau 15 mm et filtre arricre en Ni pour
supprimer la radiation K. La mesure est obtenue avec un pas de mesure 0,017°, sur une plage
de 10-110° a la vitesse de 111,765 secondes/pas. Le porte-échantillon de poudre est par
chargement arricre afin d’éviter les orientations préférentielles et d’assurer une bonne préparation

d’échantillon.

Les diffractogrammes ont été indexés avec le logiciel X’pert Highscore a l'aide de sa base de
données PDF (« Powder Diffraction File ») de 'ICDD (« International Center for Diffraction
Data »). Chaque poudre xerogel analysée est issue d’un sol-gel séché 24 heures a 90°C dans une
étuve puis traitée thermiquement dont la température maximale correspond a la température
d’étude (de 550°C a 1650°C par palier de 100°C) maintenue pendant 1 heure, 6 heures ou 24

heures.

11.3.2.2 - Résultats
La Figure 41 présente les diffractogrammes-X expérimentaux pour des conditions telles que

seules les phases cubiques (PDF 77-0396) ou hexagonales (PDF 42-1468) sont observées. Ces
diffractogrammes sont obtenus apres traitement thermique a 650°C (Figure 41-a), 950°C (Figure
41-b) et 1150°C (Figure 41-c). Ces premicres températures sont choisies de manicre a étre
suffisamment éloignées des températures des pics exothermiques a 813°C et 1022-1065°C
observés en ATD et présentés comme les transformations polymorphiques de I'alumine.

Cet ¢éloignement est justifié par le fait que I'analyse ATD est une mesure dynamique et que
I'analyse DRX sur poudre est ici une mesure statique obtenue aprés un cycle de traitement
thermique.
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Figure 41 : Diffractogrammes expérimentaux RX d’une poudre d’alumine traitée a4 650°C (phase cubique y) (a), 2
950°C (phase cubique ) (b) ; 2 1150°C (phase rthomboédrique &) (c)

Pour les températures de traitement thermique a 650°C et 950°C, seule la phase cubique y est
identifiable. Le pic ATD observé a 813°C ne peut ainsi quétre lié 4 une transformation
polymorphique réversible qui disparait alors au refroidissement.

L’indexation des pics de diffraction de la poudre traitée a 1150°C montre 'unique présence de la
phase hexagonale a. Le double pic observé en ATD a 1022°C et 1065°C est alors largement
franchi. Le double pic exothermique a 1022°C et 1065°C conduit donc a la transformation
définitive et non réversible en alumine hexagonale alpha.

77



Chapitre II - Etude physico-chimique du sol-gel d’alumine

Nous avons présenté sur la Figure 42 les diffractogrammes de rayons X des poudres xerogel
apres traitement thermique a des températures allant de 550°C a 1650°C (par pas de 100°C) et
des temps de paliers de 1 heure (Figure 42-a), 6 heures (Figure 42-b), 24 heures (Figure 42-c).
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Figure 42 : Diffractogrammes du sol-gel d’alumine en fonction de la température de traitement thermique pour un
temps de palier de 1 heure (a), 6 heures (b), et 24 heures (c)
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Sur Pensemble de ces figures, les courbes orange correspondent aux conditions ou seule la phase
cubique est présente. Les courbes rouges correspondent aux conditions ou seule la phase
hexagonale est détectée. Les courbes vertes correspondent aux conditions pour lesquelles des
phases cubique gamma et hexagonale alpha sont observées.

La phase gamma cristallise lentement en fonction du couple (température ; temps) a partir
d’alumine amorphe. En effet, aux basses températures (550°C et 650°C), seuls les pics les plus
intenses des plans y-(311) a 36,9°, y-(400) a 45,5° et y-(440) a 66,9° sont identifiables. Ces pics
sont tres larges laissant penser a une cristallisation en petits cristallites. L’importante ligne de base
suppose une grande quantité de phase amorphe. Une augmentation de température provoque une
augmentation de I'intensité des pics et 'apparition de nouveaux pics correspondant aux plans y-
(220) a 32,39° ; y-(222) a 39,4°; v-(333) a 60,58° et y-(444) a 84,45°. Une diminution de I'intensité
de la ligne de base est également observable avec 'augmentation de température jusqu’a 750°C-
950°C et varie avec le temps de palier ce qui démontre une augmentation du taux de
cristallisation.

La transformation Y=o se fait progressivement pour des conditions de traitement thermique

(température, temps de palier) étendues.
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La Figure 43-a, la Figure 43-b et la Figure 43-c présentent les diffractogrammes correspondant a
un mélange biphasique cristallisé d’alumines gamma et alpha observé pour les traitements

thermiques a 850°C pendant 24 heures (Figure 43-a), 950°C pendant 6 heures (Figure 43-b) et
1050°C pendant 1 heure (Figure 43-c).
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Figure 43 : Diffractogrammes RX d’une poudre sol-gel traitée 2 850°C pendant 24 heures (a), 950°C pendant 6 heures
(b), 1050°C pendant 1 heure (c)
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Ces figures montrent en détails les diffractogrammes ou les deux phases (Y et «) coexistent.

Pour le palier de 24h a 850°C, seules les raies les plus intenses a-(012), a-(104), a-(110), a-(113),
a-(024), a-(1106), sont identifiées.

On n’observe logiquement pas de pics de diffraction des phases intermédiaires comme par
exemple 0-ALO; ou 6-AlL,O; car ces phases sont métastables et disparaissent a la descente en
température a la fin du traitement thermique. Les intensités observées sur le diffractogramme-X
de l'alumine de transition gamma sont peu intenses, ou plus exactement le rapport signal/bruit
est beaucoup plus faible, et les pics sont tres évasés. Ces profils de raies sont I'indice que cette
phase cubique est formée de nano-cristallites avec une forte présence de phase amorphe. La
finesse et Iintensité importante des pics de la phase alpha montrent que cette phase se présente
sous forme de cristallites plus grands que ceux de la phase gamma avec un taux de cristallinité
important. Ces tendances sont observées quelles que soient les conditions de traitement
thermique.

Le fond continu ne bouge pas significativement au cours de la transformation y=2«. L’apparition
de la phase a se fait ainsi par transformation de la phase v déja cristallisée. L’intensité des raies de
la phase alpha augmente quand celle des raies de la phase gamma diminue.

Le tableau 12 résume le type de phase obtenu en fonction du traitement thermique :

_ € 750°C 850°C 950°C 1050°C 1150°C—»

Amorphe
Amorphe Amorphe Amorphe
1 heure +y—ALO «—AlLO
+y—ALO, +y - ALO, +y—ALOD, m_m;oj A
Amorphe
Amorphe Amorph
6 heures : m_";'? ; % m_“;'? E‘; +y—Al,04 a—Al,0, a-ALO,
Y 2t Y Uy +a— AlO,
Amorphe
24 heures +A"'_°:['h§ +y - ALO, a-ALO, a—AlL0, a-AlLO;
¥ —Aals +a-AlLOs

Tableau 12 : Résumé des phases obtenues en fonction du traitement thermique
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I1.3.3. Quantification par DRX : Détermination de la teneur d’alumine amorphe et de

ses polymorphes cristallins

11.3.3.1 - Conditions expérimentales
La méthodologie de calcul et 'incertitude concernant le dosage par étalon externe sont détaillées

en « Annexe ».

Les raies de diffraction ont été ajustées a I'aide d’'une fonction pseudo-Voigt grace au logiciel
MDI JADE 6 en tenant compte du doublet Ko,-Ka, du cuivre avec un ratio d’intensité de 0,5.
Cet affinement permet de déterminer I'intensité intégrale pour les différents pics de diffraction de
chaque constituant nécessaire au dosage.

Les poudres standard utilisées pour le dosage des phases en présence sont :

- Pour I'alumine de phase cubique y : une poudre de boéhmite (Condéa Dispersal) traitée
thermiquement 2 750°C pendant 6 heures avec une rampe de montée et descente de 2°C.min".
L’hypothese faite est alors que toute la maticre restante apres traitement thermique est totalement
cristallisée en phase gamma.

- Pour lalumine de phase hexagonale o : le sol-gel étudi¢ (étant pur et uniquement
constitué d’alumine aprés calcination) traité a 1650°C pendant 24 heures

11.3.3.2 - Résultats
La Figure 44 présente la quantité de phases amorphes et critallines (gamma et alpha) de 'alumine

en fonction de la température et du temps de palier du traitement thermique. La méthode de
calcul des quantités des différentes phases dosées par étalon externe est expliquée en «Annexe».
Les courbes bleues, vertes et rouges correspondent respectivement a des temps de palier de 1

heute, 6 heures et 24 heures.
O % amorphe O %y-Al203 A %o-Al203

Palier 6 heures iiier 24 heures . ‘

100 Palier 1 heure

90 A

80 A

70 1

60 -

50 -

a0 -

30 A

20 A

10

% massique de phase dans le mélange

0

900 1000 1100 1200

500 600 700 800
Temperature (°C)

Figure 44 : Evolution de la teneur en amorphe, phase y et phase « de la poudre sol-gel pour différents traitements
thermiques

Cette figure montre que pour des températures de calcination de 550°C et 650°C, quel que soit le
temps de palier, 'alumine se présente sous forme d’un mélange entre une phase amorphe
d’environ 45% et une phase cristallisée y-ALO;.

Il faut atteindre la température de 650°C, et ce pour tous les temps de palier étudiés, pour
observer une diminution significative de la quantité de phase amorphe et parallelement une
augmentation de la quantité d’alumine gamma. Des 750°C la quantité de phase cristalline
(gamma) dépasse 62% pour 1 heure de palier, 66% pour 6 heures de palier et 72% pour 24 heures
de palier.
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Les premiers pics caractéristiques de la phase alpha sont discernables des 850°C pour un temps
de palier de 24 heures (Figure 43-a). Les pics de diffraction de la phase alpha pour une
température de 850°C et un temps de palier 24 heures sont trop petits pour permettre la
quantification.

La quantité de phase alpha est de lordre de 30 % pour 950°C-6h et 70 % pour 1050°C-1h. Des
que la phase alpha est discernable, la quantité de phase amorphe se situe en dessous de 15%.

La cristallisation de I'alumine en phase o est de 100 % a 950°C apres 24 heures, a 1050°C apres 6
heures et a 1150°C aprés 1 heure. Des températures de traitement thermique plus élevées ne
changent pas cet état.

I1.3.4. Discussion

Dans ce paragraphe, nous avons étudié les mécanismes entrant en jeu lors du traitement
thermique du sol-gel d’alumine en milieu alcoolique.

L’analyse ATD/ATG a montré que le sol-gel d’alumine doit étre traité au minimum a 600°C afin
de minéraliser enticrement le xerogel. Cette température élevée est principalement causée par la
lente dégradation de I'acetylacétone.

A 550°C, méme si toutes les maticres organiques ne sont pas encore completement
décomposées, I'analyse par diffraction des rayons X confirme la présence importante de phase
amorphe (environ 45% massique). La durée de traitement thermique a 500°C et 650°C a peu
d’influence sur la quantité de la phase cristallisée (y) et sur la quantité de phase amorphe qui reste
toujours significative (43%).

La cristallisation de la phase amorphe en gamma n’est significative qu’au-dela de 650°C. Au-dela
de ces températures, la quantité de y-Al,O;croit au détriment de la phase amorphe. En dessous
de cette température, la présence de gamma est probablement la conséquence de deux
phénomenes. Soit un réarrangement local du réseau lors de la combustion des produits
organiques visibles sur la courbe ATG par une perte de masse significative, soit une densité locale
plus élevée au sein du sol polymérique lors de son élaboration favorisant I'apparition de cette
phase gamma. Pour information, la transformation de la boéhmite vers gamma s’effectue par
déshydratation a des températures de 350°C-400°C. Comme expliqué dans le chapitre
bibliographique, cette phase amorphe est composée dunités AlO, et AlO.. Lors de la
cristallisation, les unités AlO; disparaissent au profit de la phase y composée d’unités
tétraédriques AlO, et octaédrique AlO,.C’est probablement le taux d’unités AlO, présent
initialement lors de I’élaboration qui permet la présence importante de gamma et sa stabilité tant
que tous les organiques ne sont pas décomposés.

Les phénoménes exothermiques observés en ATD au-dela de 600°C sont attribués aux
transitions cristallines de I'alumine. Le pic observé en ATD a 813°C correspond a une transition
métastable car aucune autre phase cristalline que gamma ou alpha n’est observée a température
ambiante. Le double pic ATD a 1022°C et 1065°C est attribuable aux mécanismes de
germination et croissance cristalline de la phase alpha. Le premier pic a 1022°C peut étre
également attribué 2 un changement de phase de type (y ou 8) = 0. La phase alpha est, quant 2
elle, composée uniquement d’unités AlO,.
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Le taux de cristallinité de la phase gamma est dépendant de la cinétique du traitement thermique.
Cette cristallisation est d’autant plus importante que la température est élevée et que le temps de
traitement thermique est long. Ce résultat montre que la cristallisation se fait par diffusion lente a
longue échelle des atomes dans la phase amorphe.

La phase alpha est également dépendante de cette cinétique mais cristallise trés vite une fois
formée. De plus, La phase alpha apparait alors que tout 'amorphe n’est pas cristallisé en gamma
et de méme la phase amorphe reste présente tant que toute 'alumine ne s’est pas transformée en
alpha.

Ce résultat laisse présager que la formation de la phase alpha se fait au détriment d’une phase
amorphe/gamma et cristallise rapidement une fois le germe d’alpha formé. La température
accélere les mécanismes de diffusion et donc la cristallisation de I'alumine alpha. En effet, la
phase alpha est détectable des 850°C pour 24 heures de palier mais sa quantité est tres faible et
n’est pas calculable. Pour des temps de palier plus court, cette phase n’apparait qu’a 950°C pour
un palier de 6 heures et a 1050°C pour un palier de 1 heure. Pour des traitements thermiques plus
séveres, seule la phase alpha est présente avec un taux de cristallisation de 100 %. Nous avons
ainsi pu définir des couples (température, temps de traitement thermique) nous permettant
d’obtenir un matériau 100 % cristallin en a-AlLO,.
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I1.4. Evolution structurale des gels d’alumine en fonction des conditions de
traitement thermique

Nous présentons la taille des domaines cohérents de diffraction et micro-distortions des
cristallites d’apres 'analyse DRX. Les évolutions observées sont corrélées a des observations en

microscopie électronique en transmission (MET) et des mesures par pycnométrie hélium.

I1.4.1. Etude de la taille des domaines cohérents et des micro-distortions par DRX

11.4.1.1 - Conditions expérimentales
Les calculs des tailles des domaines cohérents et des micro-distortions sont obtenus a Iaide la
méthode d’Halder-Wagner-Langford décrite en « Annexe ».
Les raies de diffraction ont été ajustées a I'aide d’'une fonction pseudo-Voigt grace au logiciel
MDI JADE 6 en tenant compte du doublet Ka1-Ka2 du cuivre avec un ratio d’intensité de 0,5.
Cette fonction permet de déterminer les largeurs intégrales des différents pics de diffraction.
La fonction instrumentale est obtenue en passant un standard en silicium pur qui ne présente pas

de contraintes résiduelles et dont les domaines cohérents sont trés grands (supérieurs au micron).

11.4.1.2 - Résultats
La Figure 45 présente I’évolution de la taille moyenne des domaines cohérents et les valeurs de
micro-distorsion, notées « e », en fonction des températures-paliers de traitement thermique.
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Figure 45 : Evolution de la taille des domaines cohérents (a) et des micro-distortions associées (b) de la poudre sol-gel
pour différents traitements thermiques
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Les micro-distortions « ¢ » du réseau sont caractéristiques de la dispersion d’une distance inter-
réticulaire autour de la valeur moyenne. Elles peuvent résulter de dispersions d’état de contraintes
résiduelles mais également d’'une variation locale de la stcechiométrie induisant une déformation
du cristal.

Quelles que soient les conditions de traitements thermiques, la taille des domaines cohérents pour
la phase gamma est faible (de 'ordre de 1 a 5 nm) et augmente trés légerement avec les
conditions de traitement thermique. Les micro-distorsions sont importantes (¢>0,2) et sont assez
stables. Aux conditions de traitement conduisant a la coexistence des deux phases cristallines y et
a (850°C/24heures, 950°C/G6heures, 1050°C/1heure), la taille des domaines cohérents de -
ALOj est 2 son maximum (4-5 nm). La phase alpha présente une taille de cristallite minimale
variant de 56 a 74 nm selon les conditions.

Pour des conditions plus séveres de traitement thermique, seule la phase alpha est présente, et
laugmentation de la température ou du temps de palier provoque une augmentation trés
significative de la taille de cristallites. La taille des domaines, pour une heure de palier par
exemple, peut évoluer de 56 nm a 1050°C a 107 nm a 1250°C puis a 169 nm pour 1450°C et
jusqu’a 399 nm a 1650°C. Quant aux micro-distorsions, elles sont presque inexistantes dans la
phase a-ALO; (6=0,05) dés lapparition de «-AlLO; Elles deviennent négligeables pour des
conditions de traitements plus élevées (¢<0,005).

La phase gamma atteint tres vite une taille critique lors du traitement thermique (environ 5nm).
Le taux de cristallinité augmente avec la sévérité du traitement thermique mais cette phase
conserve les mémes tailles de cristallites. Cette cristallisation est alors attribuée a 'augmentation
du nombre de cristallites gamma plutét qu’a la croissance cristalline avant 'apparition des
premiers clusters d’alpha. Les fortes micro-distortions montrent que le réseau est trés mal
ordonné ce qui rend difficile la cristallisation de gamma.

Dés son apparition, la phase alpha est bien cristallisée (tres grande taille de cristallite et taux de
cristallinité élevé). L’apparition des germes alpha doit se faire par passage d’une barricre
énergétique et atteindre une taille critique suffisante pour faire cristalliser alpha. En effet, les
dosages montrent que plus la température diminue, plus il faut de temps a la phase alpha pour
germer et cristalliser.

En-dessous d’une taille critique, le germe se redissout et la phase alpha ne peut exister au
refroidissement. Par contre lorsque la phase est stable, la taille des germes est gouvernée par des
phénomenes cinétiques rapides. La taille importante des cristallites de 'alumine alpha (56-75nm)
en coexistence avec la phase gamma de faible taille (5nm) montre que la phase alpha se fait par
réarrangement des particules alumine gamma/amorphe ce qui est en accord avec la bibliographie.
Ce phénomene est montré également par la forte diminution des microdistortions avec la
cristallisation en alpha.
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I1.4.2. Analyse par microscopie électronique en transmission (MET) et diffraction

électronique des poudres xerogel

La microscopie électronique en transmission (MET) couplée a la diffraction d’électrons a pour
but de confirmer I’étude faite par DRX et d’en retirer des informations supplémentaires quant a
la compréhension des mécanismes de transformation de la phase gamma en alpha. Dans cet
optique, 3 poudres sont étudiées. La premiere est une poudre xerogel traitée a 750°C pendant 6
heures montrant uniquement la phase gamma (selon la DRX) noyée dans une phase amorphe. La
seconde est une poudre xerogel traitée a 950°C pendant 6 heures pour laquelle un mélange de
phase cristalline alpha et gamma est observée par DRX. La derni¢re poudre étudiée est une

poudre xerogel traitée a 1050°C pendant 6 heures ou seule la phase alpha est identifiée.

11.4.2.1 - Conditions expérimentales
L’étude des grains élémentaires de poudres fines nécessite un microscope électronique en

transmission. Les poudres xerogel apres traitement thermique ainsi que les poudres d’alumine
CT3000SG et de h-BN enrobé par le sol d’alumine ont été analysées au Laboratoire Unité
Matériaux et Transformations (UMET) de 'Université de Lille I.

L’appareil utilisé est le microscope PHILIPS CM30 (Figure 46) fonctionnant sous 300kV, équipé
d’un détecteur Si-Li, d’un émetteur a pointe en LaB, d’une sonde de microanalyse EDS NORAN
et permettant des résolutions au-dela de 3 nm. Tous les échantillons ont été préparés et analysés
avec la collaboration du Docteur Franck BECLIN. Les poudres xerogels sont déposées sur une
plaque carbonée pour I'analyse. Les images sont obtenues en champ clair.

Figure 46 : MET PHILIPS CM30

87



Chapitre II - Etude physico-chimique du sol-gel d’alumine

1.4.2.2 - Résultats

a. Etude d’une poudre xerogel de phase cristalline gamma
La Figure 47 présente des clichés MET et de diffraction électronique d’une poudre xerogel traitée
a 750°C pendant 6 heures.

((6}] Cercle brillant = polycristallin

oo

Figure 47 : Clichés MET (a,b,c) en champ clair d’une poudre xerogel traitée a 750°C pendant 6 heures et son cliché de
diffraction électronique correspondant (d)

Les Figure 47-(a, b, ¢) montrent que la poudre traitée a 750°C pendant 6 heures est constituée de
particules nanométriques ne dépassant pas les 5-10nm. Ces particules sont visibles par des taches
sombres (zone de plus forte densité) sur les clichés MET. En DRX, nous avons identifié des
cristaux de y-AlLO; avec des tailles de cristallites entre 1,8 et 2,4 nm, légérement inférieures a la
taille des grains estimée par MET.

La diffraction électronique de cette poudre montre des halos diffus mais également des cercles
concentriques brillants. Ces halos diffus correspondent a la phase amorphe de I'alumine ; quant
aux cercles concentriques, ils correspondent a une phase polycristalline. Peu de grains ont été
sélectionnés pour ce cliché de diffraction électronique ce qui explique que les cercles ne sont pas
continus et qu’il n’apparait que quelques taches de diffraction.

88



Chapitre II - Etude physico-chimique du sol-gel d’alumine

b. Etude d’une poudre xerogel de phases cristalline gamma et alpha.
La Figure 48 présente des clichés MET et de diffraction électronique d’une poudre xerogel traitée

4 950°C pendant Gh.

(a) Amorphé .|. y- Ale (a*) Cercle brillant = polyctistallin gamma
I ) ¥

— &

Figure 48 : Clichés MET (a,b,c,d) en champ clair d’une poudre xerogel traitée 2 950°C pendant 6 heures et clichés de
diffraction électronique correspondant (a* d*)

Dans cette poudre, plusieurs zones peuvent étre identifiées. Sur la Figure 48-a, de nombreuses
particules nanométriques similaires a celles observées lors d’un traitement a 750°C (inférieures a
10 nm, Figure 47) sont visibles.

La diffraction d’électrons (Figure 48-a*) présente des halos diffus et des cercles concentriques
brillants identiques a la poudre traitée a 750°C, ce qui prouve encore la présence de phase gamma
et d’amorphe. Cependant sur le cliché de la Figure 48-a, on observe des zones plus sombres donc

plus denses et plus grosses (en moyenne entre 18 et 80 nm) qui pourraient correspondre a une
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phase cristallisée de plus haute densité. Cette phase serait probablement la phase alpha (détectée
par DRX). Dans ces amas, on observe la présence de particules nanométriques de taille de I'ordre
5-10 nm (Figure 48-b) a c6té de larges particules denses dont la taille est de 'ordre de la centaine
de nanometres. La croissance de ces larges particules semble se faire au détriment des plus petites
laissant derriere elles des porosités visibles regroupées en zones claires de quelques dizaines de
nanometres au sein de zones plus sombres. Le cliché de diffraction (Figure 48-d*) montre que ces
larges particules sont des monocristaux d’alumine alpha. Ces derniéres se réunissent pour former
de grosses particules micrométriques nanoporeuses. Les petits grains résiduels seraient donc des
grains de y-ALO;.

La diffraction X semble corroborer les observations faites au MET. La phase alpha est présente
avec des tailles de cristallites de 'ordre de 70-90 nm (Figure 45) noyée dans un mélange de phase
amorphe et de phase gamma (Figure 44). La taille des cristallites de gamma est de ordre de 1 a 5
nm (Figure 45).

La Figure 49-a présente un mélange triphasique de particules nanométriques de phase amorphe et

gamma, ainsi qu'une phase alpha plus grosse qui croit au détriment de gamma. La croissance

vermiculaire de ces grains de a-Al,O; est clairement mise en évidence (Figure 49-b).

Vermicule/

o-Al,0,

200 nm

Figure 49 : Cliché MET en champ clair d’une poudre xerogel traitée a 950°C pendant 6 heures (a). Zoom montrant la
porosité créée par la croissance d’alpha en vermicules (b)
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c. Etude d’une poudre xerogel de phase cristalline alpha
La Figure 50 présente des clichés MET et de diffraction électronique d’une poudre xerogel traitée
a 1050°C pendant 6h.

/ £ .
Figure 50 : Cliché MET en champ clair d’une poudre xerogel traitée 2 1050°C pendant 6 heures (a). Zoom montrant la
porosité créée par la croissance d’alpha en vermicules (b)

La Figure 50-a montre que toute la poudre traitée a 1050°C est constituée de particules
micrométriques nanoporeuses formées par I'assemblage de nano-vermicules d’alumine alpha
(Figure 50-b). On observe des grains de a-Al,O; seuls de taille 50-90 nm la taille de cristallites en
DRX est d’environ 60 nm et a certains endroits des vermicules beaucoup plus grands (environ
200 nm) résultant probablement d’un frittage entre deux particules a-Al,O; (Figure 50-b).

La Figure 51 représente le cliché de diffraction électronique obtenu pour cette poudre xerogel
traitée a 1050°C.

(a) : T Particule «-Al,03

Figure 51 : Clichés MET en champ clair d’une poudre xerogel traitée 4 1050°C pendant 6 heures (a) et cliché de
diffraction électronique correspondant (a*)

Les clichés de diffraction électronique prouvent la présence unique de I'alumine alpha
monocristalline en large grain. Ainsi, ce traitement thermique (1050°C pendant 6 heures) conduit
a I'obtention de poudre micrométrique d’alumine alpha bien cristallisée et nanoporeuse.
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La Figure 52 est réalisée en champ clair (les images sont obtenues en faisceau direct) sur une
particule micrométrique a-AlLO; (traitement a 1050°C, 6heures).

-

=H

Figure 52 : Image MET montrant 'orientation cristallographique d’un agrégat micrométrique nano-poreux
d’alumine alpha

L’ensemble de la zone est noire ce qui sous-entend que dans cet amas (probablement formé de
vermicules) toute la particule diffracte et les amas sont donc orientés dans la méme direction.

De plus, il a été montré que la phase alpha plus grosse (50-100 nm) croit sous forme de structure
vermiculaire au détriment de gamma nanométrique (2-5 nm). Le développement de cette
structure vermiculaire et la consolidation des vermicules entre eux conduisent a I'obtention
d’agrégats micrométriques nanoporeux.

92



Chapitre II - Etude physico-chimique du sol-gel d’alumine

11.4.3. Etude par pycnométrie hélium de la densification de ’alumine polymorphique

11.4.3.1 - Conditions expérimentales
L’appareil utilisé est un pycnometre hélium Ultrapycnometre 1000 Quantachrome.

Cellule échantillon Cellule " expansion

Echantillon

| i T

Valve Hélium Valve d’expansion Valve sortie

Figure 53 : Ultrapycnometre 1000 Quantachrome et son schémas de fonctionnement

Le pycnometre a hélium est constitué de deux cellules reliées par une valve (cellule échantillon et
cellule d’expansion). Les volumes de I’échantillon, de la cellule échantillon et de la cellule
d’expansion sont notés respectivement V.

échantillon>

Ve €t V. Initialement, la valve est fermée et
les deux cellules sont a pression atmosphérique P, et a température ambiante T, .
De I’hélium est injecté dans la cellule échantillon a une pression P, connue.
L’hélium suit la loi de Mariotte des gaz parfaits telle que :
P, (Vc,ech = Vchantitton) = N, ecn R, T, (Eq. 39)
Ou n.est le nombre de moles d’hélium dans la cellule échantillon ; R la constante des gaz
parfaits, T la température absolue en Kelvin
Dans la cellule d’expansion, I’équation des gaz parfaits s’écrit :
P Vo = DR T, (Eq. 40)
Ou n,, est le nombre de moles de gaz dans la cellule d’expansion
Lorsque la valve est ouverte, la pression diminue jusqu’a une valeur P, et 'équation des gaz
parfaits s’écrit alors :
P, (Veern +Vexp ~Vchantitton) = Neech R Ty, +n,,, R, T, = Py (Veeon —Vechandtion) T (Eq. 41)
Poin Vesp
Et donc:
_ Vexp (Patm—P2) (Eq. 42
(P2=P1)
V., sont obtenus lors de la calibration a 'aide d’une spheére de volume connu.

cechet ¥ exp

La méthode utilise de 'hélium en raison de son faible rayon atomique qui lui permet de pénétrer

V' chantillon = Vc,ech

(<

Les volumes V,

jusqu’a lintérieur des cavités mesoporeuses (2-50nm). Le volume V, correspond, quant a

échantillon

lui, au volume réel (volume de matiere + porosités fermées) occupé par I’échantillon. Connaissant
sa masse, la densité réelle de 'échantillon, qu’il soit massif ou pulvérulent, peut en étre déduite.

Les échantillons ont été préalablement séchés a 200°C pendant 2 heures puis refroidis sous
dessiccateur. Chaque échantillon est dégazé manuellement dans la cellule de mesure par passage
d’hélium sous flux 2 minutes puis 10 pulsations automatiques de dégazage précedent la série de

mesure. Chaque essai est une moyenne obtenue sur 20 mesures.

11.4.3.2 - Résultats
La Figure 54 montre la variation de la masse volumique obtenue par pycnometrie He du sol-gel

d’alumine pour différents traitements thermiques en tenant compte de I'identification des phases
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amorphes et cristalisées. Les valeurs des densités notées a-Al,O;, y-AlL,O; sont les densités
théoriques des phases respectives. La densité de 'amorphe représente une gamme de valeur
(d=2,8-3,3) issue de la littérature (cf Chapitre I - Bibliographie).
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Figure 54 : Evolution de la masse volumique de la matrice sol-gel en fonction de la température de traitement
thermique et en fonction du temps de palier.

Cette Figure 54 montre que la masse volumique de la poudre xerogel est fortement influencée par
Paugmentation de la température de traitement thermique. Jusqu'a 1050°C, la densité du xerogel,
sans présence de la phase «, reste inférieure a la densité théorique de la phase gamma (d=3,65).
Ce résultat est en accord avec la diffraction X et le MET car I'étude a montré qu’en dessous de
cette température une phase gamma noyée dans une matrice amorphe existe. Cette phase
amorphe ne disparait pas tant que tout le matériau n’est pas cristallisé en phase alpha.

En revanche, la durée de palier ne semble avoir un impact que dans lintervalle de température
950-1250°C lorsque soit les 3 phases sont présentes c'est-a-dire amorphe/y/o ou soit lorsque
seule la phase o vermiculaire est présente avant sa densification.

Pour les temps de palier de 1 heure et 6 heures, la densité augmente et atteint un maximum a 3,82
pour un traitement thermique de 1050°C pendant 1 heure et 3,75 pour un traitement thermique
de 950°C pendant 6 heures. Au-dela de ces conditions de traitement thermique, I'étude en
diffraction des rayons X montre que seule la phase alpha est présente. Cette augmentation de
densité correspond a une contraction volumique par transformation allotropique de la variété
gamma en alpha. Cependant, les densités mesurées sont beaucoup plus faibles que la valeur
théorique de l'alumine alpha (d=3,989). En augmentant davantage la température, la densité
diminue ensuite jusqu’a un minimum d’une valeur de 3,63 pour (1450°C, 1 heure) et de 3,49 pour
(1250°C, 6 heures).

Deux explications sont alors envisagées: soit il reste une faible quantité d’amorphe non détectable
par DRX, soit les cristallites de phase alpha sont rassemblées en particules poreuses. Les images
MET et la diffraction d’électron valident la deuxieme hypothese.

Au-dela d’un traitement thermique de 1450°C pendant 1 heure et de 1250°C pendant 6 heures, la
densité augmente a nouveau jusqu’a la température maximum étudiée (1650°C). La densité atteint
une valeur maximale a 1650°C de 3,81 pour 1 heure de palier et de 3,92 pour 6 heures et 24
heures de palier.
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La Figure 55 représente la densité relative des poudres lorsque seule la phase alpha est observée.
Cette densité relative est le rapport entre la densité mesurée et celle théorique de I'alumine alpha.
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Figure 55 : Variation de la densité relative de la phase alpha en fonction du traitement thermique.

Quelle que soit la température de traitement thermique, la poudre présente des densités bien
inférieures a la densité théorique de I'alumine.

Pour 6 heures de palier, a la premicre température étudiée ou seule la phase alpha est présente
(1050°C), la densité relative de la poudre est de 91%. Cette densité décroit jusqu’a un minimum
de 87,7% a 1250°C puis enfin augmente rapidement a 98,5% de la densité théorique pour un
traitement thermique a 1650°C. Ce phénomene est présent mais décalé pour un temps de palier
de Theure ou une densité de 93% est observée a (1150°C; 1heure) pour décroitre a un minimum
de 91% a (1450°C; 1heure) et enfin augmenter a 96% pour (1650°C; 1heure).

L’augmentation du temps de palier a tendance a renforcer cette évolution. En effet, la perte de
densité de la poudre d’alumine est d’autant plus marquée pour 6 heures de palier que pour une
heure. Pour 24 heures, le nombre d’essais n’est pas suffisant pour observer la perte de densité.
Cette perte de densité est la conséquence de la croissance en vermicules de I'alumine alpha une
fois formée. La microscopie électronique a montré que cette croissance vermiculaire conduit a
l'obtention d’agrégats micrométriques d’alumine nano-poreuse. Un traitement thermique dans
des conditions plus séveres conduit a une élimination de la porosité ce qui se traduit sur la Figure
55 par une augmentation de la densité relative.

Méme pour des traitements trés longs et a température élevée (24h, 1650°C), la densité relative
n’est que de 98,5%. Il est trés probable que des nanoporosités difficiles a éliminer perdurent

dans la structure vermiculaire de I'alumine alpha.
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I.4.4. Résumé

Dans cette partie, la diffraction des rayons X est utilisée pour calculer la taille des cristallites et les
micro-distortions du cristal selon la méthode Halder Wagner. Les phases cristallines gamma et
alpha présentent des comportements différents.

La phase gamma présente des tailles de cristallites trés faibles (1-5nm) avec beaucoup de
microdistortions. La cristallisation est attribuée a 'augmentation du nombre de cristallites gamma
plutot qu’a sa croissance cristalline avant apparition des premiers clusters d’alpha. La quantité
d’alumine gamma/amorphe diminue ensuite par transformation en alpha.

La phase alpha se forme alors que la phase amorphe n’a pas completement disparu. La phase
amorphe cristallise donc pour les temps de palier testés d’une fagon progressive lorsque la
température augmente. Cette cristallisation progressive et assez lente s’explique par des états
d’organisation variables a lintérieur du gel. Les mouvements atomiques nécessaires a sa
cristallisation dépendent du degré d’organisation local (pré-minéralisation) dans le gel initial. Les
images MET et la diffraction d’électrons confirment les résultats de la DRX, c'est-a-dire une
phase gamma nano-cristalline dispersée dans une matrice amorphe.

L’apparition de la phase a est marquée par des tailles de cristallites 10 a 15 fois plus grandes (56-
74 nm) que les cristallites de la phase gamma (environ 5 nm). Cette phase alpha présente trés peu
de micro-distortions. L’augmentation de la température et/ou du temps de palier lors du
traitement thermique conduit a une augmentation significative de la taille des cristallites dépassant
350-400 nm a 1650°C avec de faibles micro-distortions. La DRX effectuée précédemment est
confirmée par 'observation MET et la diffraction d’électrons c'est-a-dire que la phase alpha est la
seule phase présente et montre des cristallites grande taille lors de traitements thermiques plus
séveres que ceux de coexistence des phases cristallines gamma et alpha. L’analyse MET lors de la
coexistence de phases a 950°C pour 6 heures de palier montre que la phase alpha croit
effectivement au détriment de la phase y. Par ailleurs, la croissance de la phase alpha se fait de
maniere vermiculaire conduisant a l'obtention de particules micrométriques nano-poreuses.
Cependant, cette croissance vermiculaire semble se faire de manicre orientée. En effet, les
particules micro-métriques sous champ clair paraissent noires sur toute la surface et le cliché de
diffraction électronique montre des points ordonnés correspondant a celui d’'un monocristal
d’alumine de phase alpha. La formation de la phase alpha se fait par réarrangement des particules
de gamma. Les particules de gamma se déplacent et s’alignent dans le plan de la phase alpha avant
de se faire consommer par celle-ci.

Le processus de transformation proposé par Legros et al. [LEGROS 2002a] [LEGROS 2005a] qui suit
les séquences de germination, réarrangement et croissance de colonies poreuses d’alumine alpha
pendant le chauffage est alors confirmé.

Ceci souligne la présence de phénomeénes quasi simultanés : une germination de la phase alpha
lente car peu de germes se forment ; les cristallites de y-ALO; se réarrangent en périphérie pour
former des grains d’alumine a-Al,O; (20-30nm) ; et ces nouveaux grains o coalescent rapidement
avec d’autres pour former des micrograins poreux. La croissance des colonies monocristallines
poreuses d’alumine alpha est achevée lorsque les fronts de transformation de phase y=2o ne
peuvent plus se propager, ce qui fixe la taille finale des colonies.
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En complément de I'étude de Legros, nous voyons que la transformation d’un matériau mal
ordonné composé d’un mélange y/amorphe, se fait également par les mémes mécanismes de
réarrangement et croissance.

La microscopie électronique en transmission montre que les briques élémentaires d’alpha
s'orientent dans le méme sens pour former des vermicules orientés qui eux-mémes se lient a
d’autres vermicules formant une microparticule orientée cristallographiquement. Ici la poudre est
dans un état libre c’est-a-dire que la compaction des particules avant traitement thermique est
faible (« loose packing ») ce qui augmente la probabilité de formation de vermicule.

La densité est peu influencée par le temps de palier mais croit significativement avec la
température de traitement thermique dans la gamme de température 500°C-850°C. Cette
augmentation de densité peut étre reliée a 'augmentation du taux de cristallinité de la poudre par
formation de nanoparticules de phase gamma. La valeur de la densité n’atteint pas la valeur
théorique de gamma ce qui est expliqué par la forte présence résiduelle de matiére amorphe avant
la transformation en alumine alpha. La densité de la phase alpha présente une évolution en dents
de scie dépendant de la température et du temps de palier. La densité absolue de la poudre n’est
au maximum que de 93% a 1150°C malgré son enticre cristallisation en phase alpha. La densité
décroit premierement de quelques pourcent avec l'augmentation de la température avant de
croitre a nouveau jusque 1650°C. Cependant, la densité a cette température ne dépasse pas
98,5%. Cette faible densité lors de I'apparition de la phase alpha et la décroissance de densité
peuvent étre attribuées a la formation des vermicules créant une porosité fermée. I.’augmentation
de la densité par la suite est due a la diminution de cette porosité fermée. Néanmoins, cette
porosité s’élimine difficilement et persiste a haute température méme aprés un traitement
thermique de 24heures.
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I.5. Diminution de la température de cristallisation par des dopants

I.5.1. Elaboration des sol-gel dopés au fer

Comme nous venons de le voir, la densification et la cristallisation de I'alumine alpha a partir des
gels nécessitent des températures trop élevées pour une application en revétements sur substrat
acier. 11 est alors intéressant, comme rapporté en bibliographie, de voir s’il est possible de doper
le gel afin d’accélérer ces processus de densification. De plus, il est rapporté que 'emploi de
dopant peut empécher la formation de vermicules préjudiciables a la densification. D’aprés la
littérature, le fer est le meilleur candidat face a la diminution de la température de transition. La
température recherchée est alors celle pour laquelle alpha se formera le plus tot afin de protéger
un maximum le substrat face aux hautes températures.

La Figure 56 présente le protocole opératoire utilisé pour doper nos gels.

FE{NO;];,EHzo +

Isopropanaol

Précurseur 1
Agitation 30 minutes a température amhbiante

3

Précuseur 2 |
Agitation 1heure a température ambiante

1 Acétylacétone

Complexatio n—|

Agitation lheure a température ambiante

3

Hydrolyse |

Agitation lheure a température ambiante

' Condensation
Agitation 24 heures 3 température amhbiante

Sol

bi-précurseur

Figure 56 : Synopsis illustrant la préparation d’un sol stable d’aluminé dopée

Le nitrate de fer III nonahydraté Fe(NO;);, 9H,O (Sigma Aldrich, 99,99%) se présente sous
forme de cristaux de sels solides. Ces cristaux sont réduits en poudres a 'aide d’un mortier en
agate. La quantité de fer introduite est détaillée dans le tableau de composition des gels dopés
(Tableau 13).
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Concentration en Dopant Quantités introduites (mole)
précurseur
Formulations (Fe(gg;)s - % mol. Fe Fegf;)s’ ASB AcAcH H;0 Isopropanol
(Mol/L)
[0,8M] OFe 0 - 1 0,6 2 11,74
[0,8M] 1Fe 1 0,01 0,99 0,6 1,91 11,76
[0,8M] 3Fe 0,8 3 0,03 0,97 0,6 1,73 11,80
[0,8M] 5Fe 5 0,05 0,95 0,6 1,55 11,85
[0,8M] 10Fe 10 0,1 0,9 0,6 1,1 11,97

Tableau 13 : Récapitulatif des synthéses de sols dopés au fer

Comme le montre le synopsis de la Figure 56, la quantité adéquate de fer est mélangée a de
Iisopropanol. Aprées une demi-heure d’agitation, ou la totalité du nitrate de fer se dissout rendant
ainsi la solution rouge, I'alcoolate d’aluminium ASB est ajouté rapidement. Le tout est maintenu
une heure sous agitation.

Au  mélange de  précurseurs, est ajouté  PAcAcH  dans le  rapport
R’=n(AcAcH)/[n(Fe(NO,);,9H,0 +n(ASB)] qui vient complexer les deux antagonistes. La
solution est mélangée une heure avant d’ajouter 'eau distillée dans les proportions molaire W’=
n(H,0) i/ [n(Fe(NO;),,9H,0 +n(ASB) 1.

Le nombre de moles d’eau ajouté n(H,0),;. €st calculé afin de prendre en compte les 9H,O de
[Fe(NOy);, 9H,0O] pour un rapport total W = [W + 9 *n(Fe(NO,);,9H,0)]
/ [n(Fe(NO,),,9H,0 +n(ASB)] égal 2 2 comme dans le cas du gel non dopé.

La solution est encore agitée une heure avant lacidification a pH = 3 par de 'acide nitrique
concentre.

Le sol obtenu est maturé 24 heures avant emploi.

Avant I'ajout de P'acide nitrique, le pH naturel de la solution varie selon la quantité de nitrate de
fer présente. Le Tableau 14 regroupe les valeurs de pH de la solution avant 'ajout de 'acide selon

le pourcentage molaire en fer (% molFe).

Dopant
Formulations

%mol. Fe pH
[0,8M] RO0,6 W2 0 Supérieur a 12
[0,8M] R0,6 W2 1 12,3
[0,8M] R0,6 W2 3 9
[0,8M] R0,6 W2 5 7
[0,8M] RO0,6 W2 10 3,75

Tableau 14 : Evolution du pH du sol avant ajout d’acide nitrique en fonction du taux de nitrate de fer introduit

Comme le montre le Tableau 14, 'augmentation de nitrate de fer dans le mélange induit un pH
initial, avant acidification du sol par HNO;, de plus en plus faible. L’ajout d’acide sera alors
introduit en plus faible quantité au fur et a mesure de 'augmentation du taux de nitrate de fer.
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I1.5.2. Caractérisations physico-chimiques des gels d’alumine dopées

11.5.2.1 - Détermination des températures de transformation de phase des gels dopés
par ATD
La Figure 57 présente les thermogrammes obtenus sur les poudres xerogel en fonction du taux

de dopants introduit. Les valeurs rapportées ne concernent ici que les températures supérieures a

600°C qui correspondent a la phase inorganique.
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Figure 57: Analyse thermo différentielle obtenue pour différent taux de Fe(NO3)3 , montée 5°C.min-!

Le pic exothermique correspond a la transformation allotropique y — (3,0) de I'alumine et le
second pic exothermique correspond a la transformation (3,0) — a.

Les thermogrammes des gels dopés sont similaires a I'alumine non dopée au-dessus de 600°C
avec de légeres fluctuations sur la position des pics telle que :

- Pour le premier pic exothermique, l'incorporation de 1 %mol de Fe induit une
augmentation de la température d’apparition du pic passant de 831°C a 844°C. La
température diminue avec un taux croissant de Fe jusqu’a une valeur minimale de
813°C pour 10% mol Fe. Ce pic exothermique tend a s’évaser et perd en intensité
avec un taux croissant en fer jusqu’a quasiment disparaitre a 10% mol Fe.

- Le deuxiéme accident thermique est un couple de pic. A 0 % mol Fe, nous
remarquons deux pics exothermiques évasés a 1022°C et 1065°C. Pour 1% mol Fe,
les deux pics semblent se rapprocher, le premier se situe a 1020°C et le second a
1040°C. L’apparition de ces deux pics attribués a la formation de I'alumine o se
produit a plus basse température que dans le cas sans dopant. Au-dessus de 3% mol
Fe, un seul pic est observable dans cette zone qui diminue progressivement en
température avec l'incorporation croissante de Fe dans le gel passant de 1013°C a 3%
mol, a 996°C pour 5% mol Fe jusqu’a 969°C pour 10% mol Fe.

Le fer a bien un effet bénéfique sur la température de transition des formes allotropiques de
I'alumine.

Le premier pic exothermique attribué précédemment a des transitions intermédiaire (gamma =
delta, theta) a tendance a disparaitre avec 'incorporation du fer dans le réseau.

Le second pic doublé ne forme plus qu’un pic intense et apparait a plus basse température avec
I'incorporation du fer. L’introduction de 10%mol en fer a permis la diminution de la transition de
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phase en alumine alpha de presque 100°C par rapport a un gel non dopé. Le premier pic du
doublet de pic est attribué a la formation d’une phase métastable telle que 6.

L’incorporation de fer modifie ainsi les transitions intermédiaires de I'alumine et conduit a la
génération de la derni¢re phase transitoire tres homogene d’un point de vue structural ce qui se
traduit par un dernier pic exothermique (transition finale vers la phase alpha) tres fin et non plus
évasé comme dans le cas de gel non dopé en fer.

Contrairement a I'alumine qui présente des phases métastables tel que 8 et 0, 'oxyde de fer ne
présente que les formes cubiques (y) et rhomboédriques () sans passer par des polymorphes
intermédiaires. Son introduction dans le réseau d’alumine tendrait ainsi a faire disparaitre les
intermédiaires métastables & et 0.

3% de fer suffit pour faire disparaitre I’épaulement de la dernicre transition. L’alumine dopée
intermédiaire est donc tres homogene d’un point de vue structural. Au-dela de 3% d’addition, le
pic unique ATD s’affine de plus en plus et se décale vers les basses températures.

Concernant le premier pic ATD correspondant a des transitions vers des alumines intermédiaires,
il disparait lui aussi progressivement. A 10% d’ajout, cette premicre transition est a peine visible :
la phase gamma semble stabilisée. Elle se transforme ensuite en phase alpha a plus haute

température. En conclusion, Iincorporation de fer favorise la transformation directe y = a.
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11.5.2.2 - Etude du dopage au fer par diffraction des rayons X

a. Influence de la température de traitement sur des poudres dopées a 10% de fer
Les poudres xerogel dopées a 10%mol de fer sont traitées thermiquement a 650°C, 750°C,
850°C, 950°C, 1050°C pendant une heure avec une rampe de 5°C.min"".
La Figure 58 montre Iévolution de la transition de phase de cette alumine dopée a 10%mol Fe
apres divers traitements thermiques.
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Figure 58 : Influence du dopage a 10%mol. Fe sur la température de formation des différentes phases du corindon

Les diffractogrammes ne présentent pas de pics de diffraction supplémentaires comparés a une
poudre xerogel non dopée. On reste simplement sur des diffractogrammes caractéristiques des
phases gamma et/ou alpha. Pour un gel dopé a 10% mol de fer, seule la phase cubique est
identifiable jusqu’a la température de traitement de 750°C. Au-dela de 950°C, seule la phase
corindon est présente. En revanche, a 850°C, on peut observer de fins pics d’alpha sortant des
larges pics correspondant a la phase cubique. Comme observé pour la poudre xerogel non dopée,
cette différence de largeur des pics souligne une croissance explosive d’alpha a partir d’une phase
cubique fine en faible proportion.

Pour 1 heure de palier, 'alumine sans dopant ne présente pas de phase alpha avant 1050°C ; au
contraire, la poudre dopée a 10% mol présente déja a 850°C des pics caractéristiques d’une
coexistence entre les phases gamma et alpha. De méme, I'alumine dopée a 10% mol Fe est
enticrement cristallisée en alpha a partir de 950°C alors que I'alumine non dopée pour le méme
temps de palier a besoin d’'une température supérieure a 1050°C pour I'étre.
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b. Influence du taux de dopage en fer pour des températures de traitement de
850°C, 950°C et 1050°C et 1heure de palier.

Les diffractogrammes correspondant a des traitements thermiques différents (850°C, 950°C,
1050°C pendant Theure) sur les poudres dopées sont présentées en Figure 59.
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Figure 59 : Influence du taux de dopage (0, 1, 3, 5, 10%mol.Fe) en fer sur le xerogel sur la nature des phases en
présence a 850°C (a) 950°C (b) et 1050°C (c)
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L’augmentation du fond continu et la diminution des pics de diffraction s’expliquent par la
fluorescence du fer introduit (anticathode au cuivre).

Le Tableau 15 est un résumé des phases obtenues d’apres I'analyse des diffractogrammes.

(1 heure) € 750°C 850°C 950°C 1050°C 1150°C=

Amaorphe
Amorphe Amorphe Amorphe ~
Ultte +y—ALO, +y-ALOD, +y—ALO, e *=h0;
+a—AlLD,
Amaorphe
1% Fe orEne ek +y—Al,0, a-AlLO, a-AlLO,
+y—ALO, +y—-AlLO, B
Amorphe
3% Fe f‘:‘”;':h; +y-ALO, a-ALO, a—Al0, a-AlLO,
'] +a-AlD,
Amorphe
5% Fe Amorphe +y—ALO, a-AlLO, a-AlLO, a-ALO,
Y =AD 0 J‘\Ir.D:
Amorphe
10% Fe Amorphe +y-ALQ, a-ALO, a-ALO, a—ALO,
=M +a-ALO,

Tableau 15 : Résumé des phases obtenues sur des gels dopés en fonction du traitement thermique

Le dopage au fer semble réduire de maniére significative la température de transition de phase
jusque 3%molFe. Au-dela, I'effet n’est plus aussi visible. A 850°C, 'alumine dopée a 1% mol Fe
ou non dopée présente uniquement la phase gamma. Nous avions vu pour une poudre non
dopée (0%mol Fe), quil faut un temps de palier minimal de 24 heures a cette température de
traitement pour observer 'apparition de phase alpha. Au-dela de 1050°C (pour lheure de palier),
et ce quel que soit le taux de dopant seule la phase alpha est identifiable.
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Figure 60 : Zoom du diffractogramme de la figure (c) sur la plage 34-44° 20 de poudres traité a 1050°C

La Figure 60 est un agrandissement sur la plage 34°- 44° correspondant aux pics les plus intenses
des diffractogrammes de la poudre xerogel dopée (ou non) et traitée a 1050°C pour une heure de
palier. La figure nous montre un décalage angulaire systématique des pics de diffraction vers la
gauche lorsque le fer est présent. Ce décalage n’est aucunement du a la fluorescence mais bien a la
présence de fer dans le réseau. Ceci montre que le réseau cristallin présente des contraintes
d’extension homogene. Cette dilatation est expliquée par la substitution d’atome d’aluminium par
des atomes de fer plus gros sans changement de la structure cristallographique mais uniquement
des parameétres de maille. Nous avons donc synthétisé une solution solide de substitution d’Al par
Fe.
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a-ALO; et a-Fe,O; sont des isomorphes appartenant au groupe d’espace R3c (No 167). Nous
venons de voir que lors de I'ajout de fer dans le réseau celui-ci ne change pas de structure
cristalline mais uniquement de paramétre de maille (décalage des pics, et pas de pics
supplémentaires). Les poudres cristallines a-(AlLFe, ),0; ainsi synthétisées peuvent étre décrites
pat une maille hexagonale (a=b#c et «a=p= 90° y=120°). La relation qui lie les parametres de
maille a la distance inter-réticulaire d’une telle maille est donnée par I'équation :

1 _ 4 h?+hk+k? | 12 Eq. 43
s = Ta a4
Ou h,k,I sont les indices de Mz/ler, a et ¢ sont les parametres de la maille hexagonale.
Hors,
lorsque 1=0 on obtient : ¢ = 1dpq (Eq. 44)
(Eq. 45)

lorsque h=0 et k=0, on obtient : a =\/§ (hZ + hk + k2) d?,

En d’autres termes, pour chaque poudre, les parametres « ¢ » sont calculés a partir des pics (0.0.6)
et (0.0.12) et les parametres « a » sont calculés a partir des pics (1.1.0), (3.0.0) et (2.2.0) de la phase
o (Cf Fiches PDF). La Figure 61 montre Iévolution des parameétres de maille «a» et «c» en
fonction du taux de dopant au fer pour une poudre ayant été traité a 1050°C pendant lheure.
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Figure 61 : Evolution des paramétres de maille « a » (1) et « ¢ » (2) en fonction du taux de dopant au fer initialement
introduit

Les paramétres de maille ayant été calculé pour I'alumine non dopée (a=4,7586 A ; ¢ = 12,992 A)
sont tres proches des parametres de maille théoriques. De méme, les parametres calculés pour les
compositions a-(AlFe, ),O; sont bien compris entre les parameétres de mailles de a-ALO; et de
a-Fe,O, (Cf Annexe et Chapitre I-Bibliographie).
Drapres la Figure 61, nous constatons que I'ajout d’atome de fer dans le réseau fait croitre de
maniere linéaire les parametres de mailles « a » et de « ¢ ». Ce résultat confirme la dilatation du
réseau avec Fe. Ainsi, il est possible d’établir des relations entre 'évolution des parametres de
maille de a-(Al Fe, ),O;et le taux de substitution en atome de fer :

a (A) =4,7586 + 3,09.10°. x%molFe (Eq. 46)

c (A) =12,997 + 5,03.10°. x%molFe (Eq. 47)
La détermination des parameétres « ¢ » est plus approximative car il n’est pas aisée de définir avec
exactitude la position des pics (0.0.6) et (0.0.12). En effet, ces pics de diffraction ont des
intensités relativement faibles et sont légérement évasés. En revanche, la détermination de «a »
est fiables car les pics (1.1.0), (3.0.0) et (2.2.0) ont de fortes intensités et sont bien définis. Clest
pourquoi la relation sur « a » présente un coefficient de corrélation élevée (Rc*>0,998).
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I1.5.3. Influence du dopage au fer sur la densification des poudres xerogel d’alumine.

11.5.3.1 - Conditions expérimentales
Le frittage apparent est suivi par un dilatomeétre a contact linéique DIL 402C de chez NETZSCH

(Figure 62) équipé d’une canne en alumine. Il se compose d'un four tubulaire (jusque 1600°C)
monté sur glissieres et d'un systéme de suivi du retrait linéaire de I'échantillon. Le retrait ou la
dilatation sont suivis par le déplacement du transducteur induit par celui de la canne d’alumine.
Nous pouvons ainsi mesurer les coefficients de dilatation linéique thermique d’un échantillon ou
¢tudier le comportement au frittage d’une céramique. Lorsque les processus de diffusion sont
activés a haute température au sein d’une céramique le retrait augmente brutalement puis atteint
une asymptote lorsque I’échantillon se rapproche de sa densification maximale.
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Figure 62 : Dilatomeétre DIL 402 C

La force de contact appliquée par la canne sur I’échantillon est fixée a 30 cN. La vitesse de
montée en température est de 5°C.min” jusqu’a la température de 1550°C sous air. Pour limiter
les interactions éventuelles entre les éléments du systeme et I'échantillon, des cales en alumine
frittée sont disposées entre la canne et I'échantillon et entre la butée et I'échantillon.

Les échantillons sont des compacts de poudres de forme cylindrique de dimension (0,6-0,7cm) de
hauteur pour un diameétre de (0,9-1cm). Les échantillons sont obtenus a partir d’'une poudre
xerogel calcinée a 650°C pendant Gheures afin d’éliminer tous les organiques et éviter toute
variation de masse pendant la mesure. Apres calcination, les compacts crus sont obtenus par
pressage isostatique a froid dans un moule en silicone. Le pressage des poudres s’effectue a 2500
bars pendant 15 minutes. Au démoulage les cylindres obtenus sont polis de maniére a obtenir les
dimensions désirées et deux faces planes paralléles.

Les masses volumiques instantanées, p(T), et les courbes de vitesse de densification ont été
calculées a partir des données enregistrées lors du retrait et a partir de mesures de densité finale a
l'aide des formules suivantes :

1\ (Eq. 48)
P = Pf AL
T
Vitesse densification = ) (Eq. 49)

a(T)

Ou L, est la longueur initiale de I’échantillon, L est la longueur finale et L, est la longueur de
I’échantillon a la température T. Les masses volumiques finales ont été mesurées par la méthode
d’Archimede.
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La mesure de la masse volumique a cru des compacts de poudres est obtenue par mesures de la
géométrie avec un micrométre et une balance de précision (£10%g).

La masse volumique apparente des échantillons frittés est déterminée par immersion dans I'eau
selon le principe de la poussée d’Archimede.

Les échantillons sont pesés directement en sortie du four. La masse correspond a la masse seche
m,. Les échantillons sont plongés dans 'eau distillée pour déterminer leurs masses immergées
m,,.... Cette masse est représentative du volume d’eau déplacé et donc du volume de I’échantillon.
La densité apparente des échantillons est calculée en utilisant la relation :

m m (Eq. 50)

'~ Vechantillon ~ (Ms~Mimm)
11.5.3.2 - Résultats
La Figure 63 présente l'analyse thermodilatométrique effectuée sur les compacts pressés de
xerogel non dopé et dopés a 3% mol Fe, 5% mol Fe et 10% mol Fe jusqu’a 1550°C a une vitesse
de chauffage de 5°C.min".
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Figure 63 : Courbes de densification des poudres xerogel contenant 0% mol Fe, 3% mol Fe, 5% mol Fe et 10% mol Fe,
pressé a 2500 Bars avec des vitesses de chauffage de 5°C.min-!

La courbe de densification de la poudre non dopée (0% mol Fe) montre un début de frittage vers
850°C. La densification s’accélere au-dessus de 1000°C pour atteindre un maximum a la
température de 1096°C. Ceci est en accord avec la température de transition vers alpha par ATD
(1022°C). Au-dela de 1130°C, la densification est fortement ralentie. A 1550°C, la densification
n’est pas terminée.

Les courbes de retrait des poudres dopées a 3% mol Fe et 5% mol Fe sont similaires sur toute la
gamme de température. Ces courbes montrent 3 zones de retrait différentes. Le début de la
densification se situe vers 550-650°C et la vitesse de retrait est maximum a 804°C pour 3% mol
Fe et a 795°C pour 5% mol Fe. A partir de 840-850°C, la vitesse densification est semblable au
début de densification. Ce premier pic de densification est absent dans I’alumine non dopée. La
vitesse de densification croit de nouveau a partir de 940°C et atteint son maximum a la
température de 1032°C pour 3% mol Fe. Elle croit a partir 980°C et atteint son maximum a
1025°C pour 5% mol Fe. Ces températures correspondent également assez bien avec les résultats
ATD. Au-dela de 1050-1060°C, la vitesse de densification est 2 nouveau fortement ralentie et elle
est similaire a ’'alumine non dopée.
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La courbe de retrait de la poudre dopée a 10% mol Fe est semblable en termes d’allure a celle de
la poudre non dopée. Elle présente également deux zones. Le frittage débute vers 700-750°C. La
densification est tres rapide a 977°C mais la densité reste inférieure aux autres compositions. A
partir de 1000°C, la densification est fortement ralentie. Au-dela de 1340°C, la densification est a
nouveau accélérée et ce de maniere plus importante que les autres taux de dopage a tel point que
la densité dépasse l'alumine non dopée a la température 1410°C et les autres pour des
températures plus élevées.

Les pics aux hautes températures (977°C a 1096°C) correspondent a la transformation de phase
en alumine alpha comme il a été montré par DRX et ATD. La forte variation de densité a ces
températures peut étre expliquée par une variation de la densité cristallographique (0o :
Ap=10,75%) a laquelle s’ajoutent des mécanismes de réarrangement.

L’incorporation de fer décale vers la gauche les pics de vitesses maximales de densification, ce qui
est en accord avec I'étude précédente. L'incorporation de 10% mol Fe permet de diminuer de
100°C la transformation de la phase alpha. De plus, les vitesses de densification montrent des
pics de plus en plus resserrés que le taux de fer augmente. Ceci montre que la densification et la
transformation de phase sont d’autant plus accélérées que le fer est présent. Ce phénomene est
attribuable a un meilleur réarrangement de la phase gamma en présence de fer par une
augmentation de la mobilité atomique (diffusion) au sein des cristallites et ’élimination des autres
alumines de transition que gamma.

Pour des concentrations en fer inférieures a 10% mol, il persiste probablement des alumines de
transition (autres que gamma) et leurs transformations successives expliqueraient Iapparition
d’accidents de retrait en température. A 0% mol Fe, I'accident n’est pas visible, cela signifierait a
priori que la transition de phase intermédiaire se fait trés progressivement. De ce fait,
I'introduction de fer accélérerait également les changements de phases intermédiaires tant que le
taux de fer n’est pas tres élevé.

Pour 10% de fer, en accord avec PATD et la DRX, la phase gamma est pratiquement la seule
présente et fait disparaitre 'accident de densification. Elle se densifie plus facilement que la phase
gamma de la poudre non dopée grace a l'augmentation de la diffusion atomique. Le retrait
démarre a plus haute température pour y-Al,0;-10%mol Fe.

Le retrait a 1000°C pour y-ALO;-0%mol Fe est plus faible que pour y-Al,O;-10%mol Fe. L’ajout
de 10%mol Fe facilite donc le pré-frittage de y-Al,Os. 1l facilite aussi le frittage de a-Al,O; apres
transformation puisque I’échantillon Al,O;-10%mol Fe présente en fin d’essai une densification
plus importante que pour la poudre non dopée. La transformation y=o est aussi
significativement décalée sur les basses températures.

Dans tous les cas, la densification est fortement ralentie voir quasiment bloquée apres
transformation en alpha.
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La Figure 64 monte les microstructures des échantillons frittés dopés ou non en fer apres essais

dilatométriques a 1550°C, 5°C.min"' sans traitement de surface.
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Figure 64 : Microstructure des échantillons frittés 0%molFe (a), 3%molFe (b), 5%molFe (c), 10%molFe (d) apreés essai
dilatométrique a 1550°C a une vitesse de chauffe de 5°C.min-1.

Tous les échantillons montrent des blocs macroscopiques plus ou moins denses formant la
céramique (Figure 64-a,, a,, by, b,, ¢, ¢,, d;, d,). Ces blocs sont constitués d’alumine alpha frittée
qui laisse entrevoir une forte porosité inter-blocs. Ceci explique les faibles densités obtenues
apres Pessai de dilatometre. La raison peut étre attribuée a la préparation des compacts de poudre.
Les poudres ont été calcinées a 650°C pendant 6 heures avant d’étre pressées a sec a 2500 bars
sous pression isostatique. Lors du pressage, il est possible que la compaction ne soit pas
homogene et que la poudre densifie préférentiellement aux endroits les plus compactés pendant
la transformation de phase. Une fois les blocs frittés, ces derniers sont trop gros pour fritter entre
eux ce qui empéche la densification de I'alumine a.

Néanmoins, I'effet du dopage au fer peut étre apprécié du point de vue microstructural.

A 0% mol Fe, la compaction n’a pas empéché la formation de structure vermiculaire observable

au sein des blocs frittés créant ainsi une forte porosité inter-blocs (Figure 64-a;).
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Les Figure 64-b; et Figure 64-c;, présentent la microstructure des blocs frittés dopés a 3% mol Fe
et 5% mol Fe. Le dopage a permis la formation de blocs denses sans porosité apparente et
surtout sans vermicules. La taille des grains semble étre comprise entre 2 et 6 pm.

Un dopage a 10% mol Fe, conduit a la formation de blocs fortement poreux mais sans
vermicules (Figure 64-d;). Cette porosité est partagée entre une porosité inter-granulaire et intra-

granulaire. La taille des grains avoisine les 5um.

I1.5.4. Discussion

L’introduction de sels de nitrate de fer a un sol de boéhmite conduit a la mise en place d’un
mécanisme double : une précipitation tres fine d’oxyde de fer en suspension et un dopage en
surface des cristaux de boéhmite. La précipitation fine de fer provoque un nombre important de
nuclei sur lequel 'alumine alpha peut croitre par épitaxie, diminuant ainsi son énergie d’activation
et donc la température de transformation.

Néanmoins, Pefficacité du dopage aux ions fer est limitée par la solubilité du fer dans les cristaux
(cf Bibliographie). Le fer forme alors une solution solide avec 'alumine en surface améliorant les
mécanismes diffusionnels et abaissant la température de transition de phase vers a.

Notre procédé sol-gel nous a permis de synthétiser directement des cristaux de solution solides
(ALFe),O; comme le montre I'analyse par DRX. Des relations sur I'évolution des parametres de
maille et le taux de substitution en atome de fer ont pu étre établies.

Ceci confirme 'emploi de sol-gel en milieu alcoolique pour accéder a des niveaux de dopage plus
élevés, car nous ne sommes plus limités par la solubilité en surface des cristaux.

L’introduction de fer favorise la transformation directe y = « en faisant disparaitre les phases
intermédiaires avec l'augmentation du taux en fer. Ceci est rendu possible par deux
phénomenes simultanés: le premier est une dilatation du réseau cristallin augmentant la diffusion
atomique et le second est attribué au fait qu’il n’existe pas d’intermédiaire dans la transformation
v-Fe,O; 2 a-Fe,O,.

L’étude de densification montre que non seulement le fer diminue la température de
transformation de phases mais accélere également la densification par Délimination de la
formation de vermicules. Les compacts de poudre restent néanmoins trés poreux causés par une
hétérogénéité du compact cru. Cette hétérogénéité pousse les particules qui sont proches a
densifier rapidement et ce conjointement a la transformation de phase dans le cas des dopés. Une
fois les blocs macroscopiques formés, il est tres difficile de poursuivre la densification de la
céramique.

A partir de 10% mol Fe, les blocs sont trés poreux ou cette porosité est partagée entre les grains
et au sein des grains. La porosité intra-granulaire étant extrémement difficile a éliminer a taux de
dopage élevés, 10% mol Fe est donc a éviter. Un optimum du dopage se situe des lors entre 5 et
10% mol Fe permettant ainsi d’éviter la formation de vermicule, de diminuer la transformation de
phase et d’avoir la densification la plus importante.

Malheureusement, le dopage a 'oxyde de fer ne permet pas de descendre suffisamment les
températures pour densifier significativement lalumine sol-gel (env. 1025°C) pour nos
applications.
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I1.6. Conclusion du chapitre

Dans un premier temps, les parametres de synthése d’un sol d’alumine stable dans le temps ont
été optimisés en faisant varier la concentration en précurseur, le taux d’hydrolyse et le taux de
complexant présents dans la solution. Il a été montré que la concentration ne peut atteindre 1M
lors de lutilisation d’ASB dans lisopropanol et que I'ajout d’'un chélatant est obligatoire pour
éviter la gélification. Une maitrise du temps de gélification est importante en vue de réaliser des
dépots de bonne qualité de maniere reproductible. La composition permettant d’envisager
I’élaboration des dépots est donnée par la composition [0,8M]-R0,6-W2.

Dans un second temps, les propriétés physico-chimiques et microstructurales de cette
composition ont été déterminées. Un traitement au-dela de 600°C est nécessaire pour produire
une couche céramique. Cette alumine subit une série de transformations de phase en température
avant d’atteindre la phase alpha qui présente les propriétés recherchées. Cependant, la
cristallisation du gel est trés progressive et nécessite des conditions de températures et de temps
de palier élevés ce qui est défavorable pour le substrat en acier austénitique AISI 304. De plus, la
formation de I'alumine haute température se met en place sous forme de vermicules qui conduit
inévitablement a des grains nano-poreux peu résorbables. Cette porosité est également génante
car elle limite les propriétés mécaniques.

Pour obtenir une matrice dense a partir de ces précurseurs, il faut :
- ¢éviter le développement vermiculaire : c'est-a-dire éviter la croissance trop rapide d’alpha
générant les nanoporosités ;
- obtenir le plus rapidement et a plus basse température possible la phase alpha

- densifier rapidement les particules cristallisées.

L’analyse DRX des alumines dopées par les atomes de fer par voie de synthese sol-gel montre
que le fer forme une solution solide du fer dans le réseau alpha alumine.

IATD montre que la présence de fer fait disparaitre les phases métastables de I'alumine
favorisant ainsi la transition directe y = o. I’ATD montre des pics exothermiques apparaissant
plus rapidement dans le cas du dopage. L’atome de fer dilate le réseau cristallin facilitant ainsi le
mouvement atomique et donc le réarrangement de la matiere cristallisée. Ce comportement
implique des besoins énergétiques plus faibles d’ou une diminution des températures-intensités
des pics exothermiques observés en ATD. 1l faudrait un temps d’au moins 24 heures a 850°C ou
une température de 1050°C pour une heure de traitement pour I'alumine non dopée afin
d’obtenir des résultats similaires a 'alumine dopée.

L’introduction d’atomes de fer, en plus d’abaisser les températures et accélérer la transformation
en alpha, permet aussi d’éviter la formation de vermicules.

Le dopage au fer présente des effets bénéfiques multiples mais insuffisants. En effet, il ne permet
pas de baisser suffisamment la température de transition y=2o avant que la phase y-ALO; ne
commence 2 se densifier. Il faudrait pouvoir décaler cette température de transition jusqu’a 700-
800°C au lieu de 977°C obtenu avec 10% mol Fe.

On obtient alors un réseau pré-densifié avant transformation, lequel ne peut pas se réorganiser

pour accommoder la réduction de volume due 2 la transition y=>a.
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La matrice obtenue peut néanmoins présenter une certaine cohésion et on pourrait imaginer
quelle soit suffisamment cohésive pour lier des particules dure d’alumine et/ou de lubrifiant
solide afin d’élaborer des couches composites pour applications anti-usure.

Pour la suite du travail, nous allons donc nous attacher dans un premier temps a la mise en forme
de sol-gel composites puis dans un second temps a la caractérisation de leurs propriétés

mécaniques.
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Chapitre III - Revétements sol-gel composites CSG

Dans le chapitre 1I, une composition de sol d’alumine stable et les conditions de traitements
thermiques ont été déterminées.

Cependant, I’épaisseur des couches sol-gel d’alumine sans fissures n’est gucre plus élevée que
450nm apres traitement thermique (Figure 65), ce qui représente un frein pour des applications

anti-usures.

]
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Figure 65 : Vue MEB en coupe (a) et de surface (b) d’un revétement sol-gel obtenu par dip-coating avec une vitesse de
retrait de 85,67 cm.min-! et traité thermiquement a 750°C

Par ailleurs, des craquelures, dont lorigine est essentiellement attribuée au séchage, sont
observables pour des revétements plus épais. La bibliographie montre que I’élaboration de sol-gel
composite (CSG) permet d’augmenter les épaisseurs tout en réduisant le taux de fissuration.
Gardant en mémoire P'objectif d’un renforcement face a 'usure au frottement sec, des charges
d’alumine, choisies pour leur grande dureté ; et de nitrure de bore hexagonal, choisies pour leurs
propriétés de lubrification a sec, sont utilisées dans I’élaboration de CSG.

La premicre partie de ce chapitre traite de I’élaboration des barbotines CSG. Le protocole
d'élaboration est détaillé ainsi que les caractérisations des charges d'alumine et de nitrure de bore.
La seconde partie présente les résultats de caractérisations rhéologiques des sol-gel non chargés
ou chargés d'alumine et de h-BN. La loi de comportement rhéologique est identifiée et les
influences du vieillissement du sol-gel, de la température et du taux de charges sur la rhéologie
sont étudiées.

Un aspect important qui doit étre pris en compte lors de l'opération de dépot du sol-gel sur le
substrat est le phénomene de sédimentation des chatges, ce point fait 'objet d'une étude détaillée.
Une troisicme partie présente le protocole d'élaboration des revétements sol-gel par trempage-
retrait du substrat dans la barbotine.

Les revétements élaborés sont ensuite caractérisés par microscopie électronique (MEB et MET).
Les microstructures en surface et en coupes ainsi que les épaisseurs des revétements sont
¢tudiées. Plusieurs parameétres expérimentaux qui influencent la qualité (craquelures, porosités) et
les épaisseurs des dépots sont pris en compte dans cette étude : il s'agit de la température de
trempage-retrait, de la nature des charges (alumine et/ou h-BN) et du taux de charges.

Enfin, dans la dernicre partie de ce chapitre les caractéristiques mécaniques obtenues (dureté et
module d'élasticité) sont présentées.
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III.1. Préparation des barbotines CSG

III.1.1. Protocole d’élaboration des barbotines CSG

Les poudres d’alumine et de nitrure de bore sont ajoutées lentement sous agitation chacune dans
un sol d’alumine. Les poudres sont dispersées a I'aide d’une sonde ultrasonore (600W, 20KHz)
pendant 2 minutes. La température des barbotines apres passage aux ultrasons est de 55°C.

Les deux barbotines CSG ou sol-gel composite (sol(ALO;)/charge(ALO,) et sol(Al,O,)/charge
(h-BN)) sont par la suite mélangées en tenant compte du rapport de charge ALO;/h-BN désité.
Les barbotines CSG sont maturées pendant 24 heures sous agitation constante et avec régulation

A pH=3.

La Figure 66 reprend les différentes étapes du processus d’élaboration des barbotines CSG.
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Figure 66 : Schéma de principe de préparation des barbotines composite sol-gel CSG

II1.1.2. Méthode de calcul de la quantité de charge a introduire dans le sol

La fraction volumique de h-BN Z%vol correspond a une fraction de la concentration volumique
X%vol de charge totale h-BN/ALO; (Figure 67).

Z%vol (100 - Z%vol) Matrice sol-gel
h-BN CT3000SG finale

Y

X%vol en poudre

Figure 67 : Représentation schématique des volumes composant la couche composite apres traitement thermique

Les concentrations volumiques théoriques X%vol des couches composites étudiées sont égales a
50%vol, 70%vol, 80%vol, 90%Vol (soit respectivement 50%vol, 30%vol, 20%vol, 10%vol de
matrice sol-gel). Par la suite les compositions seront dénommées par X% Vol poudre/Z%vol h-
BN. Par exemple, pour une composition (90%vol/20%vol h-BN), 90% du volume final est
composé de charge céramique (soit 10%vol de matrice) et dans ces 90%vol, le volume de h-BN
représente 20%vol des poudres.
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l1.1.2.1 - Calcul de la concentration en taux de charge total a introduire dans le sol
La quantité de poudre introduite dans le sol est calculée en fonction de la quantité en volume

théorique composant le matériau final (aprés traitement thermique) telle que :

V .
0 = P = oP:. *
X%vol VptVsg  M(AIZO3matrice) mp; 100 (Eq. 51)

p(Al203 matrice) = ppj

Avec m (ALO, matrice) = = * M(ALO;)
Car 0,5 Nagg = Njj203 (Eq 52)

X%vol. : Fraction volumique théorique de poudre dans le matériau final
M(ALOj;) : Masse molaire de 'alumine
mp; : Masse de poudre «1» introduit dans le sol
Ou pp; : Masse volumique de la poudre i introduite dans le sol
n,g; : Nombre de mol de précurseur dans le sol
V,, : volume de poudre dans la suspension
V.. volume de sol dans la suspension

Donc la masse de poudre «1i», (mp;) a introduire pour un volume de sol donné a la concentration

en précurseur [ASB] est :

X 0,5+[ASB]* M(51203)
mp. = ]V, Eq. 53
Pi [100—X P(AI203 matrice) 1Ppi] Vea (Bq. 53)
NAsSB
car e Eq. 54
[ASB] Vsolution ( q )

Dans ces équations, P ;o correspond a la densité de la matrice gel obtenue apres traitement

matrice)

thermique.

l.1.2.2 - Calcul de la proportion des charges de h-BN par rapport aux charges
d’A1,0,

Le mélange de la barbotine contenant la charge d’alumine avec celle contenant la charge de h-BN
est réalisée a 'aide de pipettes jaugées.
Pour une concentration volumique totale en poudre X%vol, on préleve un volume Vy, de la
barbotine d’alumine de concentration X%vol auquel on ajoute progressivement un volume Vz de
la barbotine contenant h-BN, de méme concentration en poudre X%vol, sous agitation. Le taux
de renfort en h-BN Z%vol est alors égal a :

(Eq. 55)

Z OA)VOI (Vh-BN dans Vpoudre tota.l) = * 100

Vz+Vy
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III.1.3. _Caractérisations des charges céramiques

Les charges céramiques d’alumine et de nitrure de bore hexagonal sont caractérisées dans ce
paragraphe. La Figure 68 présente la morphologie des poudres d’alumine et de nitrure de bore a

partir d’images obtenues par MEB.

Figure 68 : Microstructure de la poudre CT3000SG (a) et de la poudre nitrure de bore hexagonal (b) par MEB

Les clichés MEB montrent une forme quasi-sphérique des particules d’alumine CT3000SG dont
le diametre moyen est proche de 300nm. Le nitrure de bore hexagonal est, quant a lui, sous forme

de larges plaquettes dont les dimensions des plus grandes faces sont supérieures au micron.

La Figure 69 présente la répartition granulométrique de la poudre d’alumine (Figure 69-a) et de
nitrure de bore (Figure 69-b) déterminée par granulométrie laser. Le milieu de dispersion est

lisopropanol.
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La distribution granulométrique de I'alumine CT3000SG se répartit de manicre gaussienne et
bimodale dont les maxima sont centrés sur 0,3 um et 1 pm. Les plus hautes valeurs mesurées
correspondent probablement a des agglomérats. Concernant le nitrure de bore hexagonal, la
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Figure 69 : Analyse granulométrique de la CT3000SG (a) et de la poudre h-BN (b)

distribution se présente sous forme d’une gaussienne monomodale centrée sur 4 pm.
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La surface spécifique de la poudre est déterminée par la méthode B.E. T et permet également de
déterminer un diameétre de grain équivalent. Le Tableau 16 regroupe les données obtenues en
pycnométrie hélium, granulométrie laser et celles obtenues par la méthode B.E.T pour ces deux

poudres.
Alumine CT300SG h-BN
Pycnométrie Hélium Q 3,99 g.cm3 2,34 g.cm?
dio 0,19 pm 1,38 um
Granulométrie laser dso 0,55 pm 3,58 pm
doo 2,56 pm 7,57 pm
BET SBET 519 + 0,05 m?/g 12,5 + 0,1m?/g
Dser 0,290% 0,003 um rette

Tableau 16 : Résumé des propriétés des poudres utilisées

La Figure 70-a et la Figure 70-b présentent les analyses DRX des poudres commerciales CT
3000SG et h-BN. Les poudres sont de type hexagonal, bien cristallisées et sans phases cristallines

secondaires détectables.
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Figure 70 : Diffractogramme RX de la poudre CT3000SG (a) de la poudre de h-BN (b)

La Figure 71 présente 'analyse ATD et ATG de la poudre de nitrure de bore hexagonal sous air
jusque 1300°C avec une vitesse de chauffage de 5°C.min™".
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Figure 71 : Courbe d’analyse thermogravimétrique(ATG) et d’analyse thermo différentielle (ATD) de la poudre de h-
BN (5°C.min! jusqu’a 1300°C sous air).

Aucune variation de masse et aucun phénomene thermique ne sont observés avant 960°C-
1000°C. Un pic exothermique, intense et bien défini, dont le maximum se situe a 1100°C est
observable. IATD montre un gain de masse important entre 1040°C et 1160°C qui peut étre
attribué a 'oxydation du nitrure de bore h-BN en oxyde de bore B,O,.
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III.2. Comportement rhéologique des barbotines CSG (Al,0, / h-BN)

II1.2.1. Rhéologie et loi de comportement

La Figure 72 présente la viscosité dynamique instantanée des sol-gel chargés (h-BN ou alumine)
ou non en fonction du gradient de vitesse de cisaillement. Les sols étudiés ont été vieillis 1 heure

ou 4 jours avant la mesure.

140 “ Sol-gelt=1h
E et 90%V 0| Al203 t=1h
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Figure 72 : Comportement rhéologique type de quelques sol-gels

La viscosité apparente du sol diminue avec 'augmentation de la contrainte de cisaillement ce qui
correspond a un fluide pseudo-plastique. La viscosité atteint une valeur asymptotique pour des
taux de cisaillements élevés. Il en est de méme pour les sols chargés en poudre céramique.
Cependant, lorsque les gels chargés vieillissent, le «palier newtonien » semble plus long a
atteindre. La chute brutale de viscosité aux premiers instants du cisaillement correspond au
franchissement du seuil de contrainte pour la mise en écoulement.
Le comportement rhéofluidifiant a seuil peut étre décrit par les fluides dit de Hersche/ Buckley
T = 1o+ Ky", dés que 1> 1, (Eq. 56)

Ou 71 est la contrainte de cisaillement, 1, est la contrainte de cisaillement seuil (ou contrainte
d’écoulement), ¥ le gradient de vitesse et K la consistance du fluide (égale a la viscosité 1 quand
n=1). La contrainte de cisaillement seuil correspond a la contrainte nécessaire pour passer d’un
régime de déformation viscoélastique a un régime d’écoulement plastique.
Néanmoins, lorsque :

* n>1,le fluide a un comportement rhéoépaississant.

* 0<n<1,le fluide a un comportement rhéofluidifiant.

* n =1, le fluide a un comportement Newronien et correspond a un fluide de Bingham.

Ce modecle rhéologique décrit parfaitement le comportement rhéofluidifiant de nos sol-gels
composites. A linstar des peintures, il est nécessaire d’appliquer une certaine contrainte de
cisaillement pour permettre au fluide de s’écouler. Le seuil provient probablement de la
formation d’interconnexions entre les chaines de polymeére.

120



Chapitre III - Revétements sol-gel composites CSG

II1.2.2. Etude des parametres influengant la rhéologie des CSG

Pour Iétude rhéologique, la concentration en précurseur est toujours fixée a 0,8M et la densité de
matrice est fixée a 3,27 g/cm’ (densité du sol-gel apres traitement thermique a 750°C). Nous
avons étudié I'influence de la température de la solution, de la teneur en charge céramique, et du
temps de vieillissement du sol sur le comportement rhéologique des suspensions CSG.

l.2.2.1 - Effet du temps de vieillissement
Le Tableau 17 présente les constantes du modeéle de Herschel-Buckley pour le sol sans et avec

charge, en fonction du temps de maturation. Le temps t>t,, correspond au temps apres la
transition sol-gel. Pour ce faire, le gel est mécaniquement fluidifié en une sorte de sol tres
visqueux. L’intérét est de ramener I’étude a une simple mesure de viscosité d’'un sol fortement
réticulé situé a la transition sol-gel. Néanmoins, la caractérisation des « gels fluidifiés » est a
prendre avec précaution mais constitue une bonne approximation pour appréhender le
phénomene de blocage visqueux lors du passage du sol au gel.

10) (Pa) Exposant n K (Pa.s) Re?
Sol-gel timeune (20°C) 0,10020,004 0,989%0,005 0,00660,0002 0,99983
Sol-gel tiou (20°C) 0,096%0,006 0,979%0,006 0,0093£0,0003 0,9998
Sol-gel tioun (20°C) 0,098+0,004 0,978%0,004 0,0109£0,0002 0,99991
Sol-gel tasheures (20°C) 0,095%0,003 0,970%0,002 0,0146%0,0002 0,99998
Sol-gel taours (20°C) 0,0920,005 0,967%0,003 0,0176£0,0003 0,99995
Sol-gel © g 39+ 1 0,51% 0,02 2,79 0,35 0,99534
0, (e}
LA P{ 1‘:“"‘“ @) 0,11740,003 1,0000,002 0,0104£0,0001 0,99971
0
90%vol P{ >Atlpha (20°C) 5,0 1,2 0,63 £ 0,01 4,20+ 0,26 0,99891
el
0 ~ o,
LA P{: LI (D) 0,1270,002 1,0020,002 0,012120,0001 0,99998
1o}
90%vol P{;’;BN (20°C) 75418 0,56 % 0,01 6,4240,49 0,99789
el

Tableau 17 : Calcul des parameétres rhéologiques selon le modéle de Herschel Buckley pour des sols et des barbotines
CSG chargées en alumine ou h-BN en fonction de leur temps de vieillissement.

Les coefficients de corrélation sont supérieurs a 0,99 ce qui montre la pertinence du mode¢le
rhéologique de Herschel Buckley. Les exposants « n » calculés sont inférieurs ou égaux a 1 ce qui
confirme le caractere rhéofluidifiant proche newtonien des sols et des sols composites. Ce
comportement rhéofluidifiant est trés marqué lorsque le sol a passé le point de gel.

Les mémes remarques peuvent ctre établies pour les barbotines CSG. Celles-ci, lorsqu’elles sont
fraichement élaborées, présentent des contraintes seuils légerement supérieures au sol-gel seul.
Cette contrainte augmente tres fortement apres la transition sol-gel.

La consistance K est toujours plus élevée lorsque les poudres sont présentes dans la suspension
et augmente lentement avec le vieillissement du sol. La valeur de K devient tres élevée lorsque les
sols ont dépassé le point de gel.

121




Chapitre III - Revétements sol-gel composites CSG

11.2.2.2 - Effet de la température
Le Tableau 18 présente les constantes du modéle de Hersche/ Buckley obtenues pour le sol sans
charge en fonction de la température de la solution. Ces mesures sont réalisées pour des temps de
maturation égaux.

10) (Pa) Exposant n K (Pa.s) R¢?
Sol-gel 4°C 0,104 * 0,010 0,973%0,004 0,0274%0,0006 0,99998
Sol-gel 20°C 0,095+ 0,003 0,97410,002 0,015520,0002 0,99993
Tableau 18 : Calcul des parametres rhéologiques selon le modéle de Herschel Buckley pour des sols en fonction de leur
température.

L’abaissement de température ne modifie ni 'exposant « n », ni la contrainte d’écoulement seuil.

En revanche, diminuer la température augmente la consistance K .

La Figure 73 présente I’évolution de la viscosité instantanée des barbotines CSG apres une
maturation de 4 jours sous agitation en fonction de la température. Les taux de charges étudiés
sont de 0%vol-50%vol-70%vol-80%vol et 90 %vol de poudre d’alumine ou de h-BN et le
gradient de vitesse est égal 2 300s” pour étre sur le « plateau newtonien ».
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Figure 73 : influence de la température sur le comportement théologique des CSG vieillis 4 jours.

Quel que soit le taux de charge (50-70-80-90%vol poudre) et quel que soit le type de poudre dans
la barbotine (h-BN ou ALO,), les essais montrent une diminution de la viscosité qui tend vers
une valeur asymptotique au-dela de 50-60°C. Les variations relatives de viscosités sont du méme

ordre de grandeur pour toutes les barbotines CSG indépendamment du type et du taux de charge
(50-70-80-90%vol).

L’équation empirique Guzman Andrade est une représentation simple de la dépendance de la
viscosité des solutions polymériques avec la température. [VISWANATH 2007]

B
Ny =A . e@ (Eq. 57)

Ou A et B sont des constantes positives et caractéristiques de chaque substance exprimées
respectivement en mPa.s et en Kelvin.

La Figure 74 montre que dans lintervalle de température étudiée (-1°C a 60°C), la viscosité des
sol-gel seuls et des barbotines CSG chargées de 90%vol poudre/0%vol h-BN et CSG 90%vol
poudre/100%vol h-BN suivant le modeéle de Gugman Andrade. La viscosité est presque doublée
quand la barbotine est refroidit de 20°C a 4°C (m4ec = 2 120°c).
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@ sobGel [0SMIROGW? A D0%el poudre [ 00%uel NBN 4 00%uol, posdre / 100%val, CT 300056 Equation n=A.exp (B/T)
— ¥ = 300 1 Adj Rc-Square 0.999
) [ Value Standard Error
120 4 A 3.246 E-4 1.910 E-5
B 3.0557 E+3 1.628 E+1
@
= 100 i
& Equation n=A.exp (B/T)
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Figure 74 : Application du mod¢le Guzmann-Andrade au sol-gel et aux barbotines CSG

l.2.2.3 - Effet du taux de charge
Outre la température, la concentration en matiere seche influence également la rhéologie de la
suspension [WOLFF 1994] [VISWANATH 2007] [MUELLER 2010].
Le Tableau 19 présente les constantes de Hersche/ Buckley calculées pour le sol CSG a 20°C et
avant gélification en fonction du taux et du type de charge introduit.

1) (Pa) Exposant n K (Pa.s) Rc?
Sol-gel (20°C) tineme 0,100£0,004 0,98920,005 0,0066£0,0002 0,99983
0, 0,
50 /‘"’°1(%32‘; Voalpha 0,104%0,005 0,986+0,007 0,0066+0,0003 0,99997
70% °"°1(f;(/}32(;°/°alpha 0,111+0,003 0,9930,004 0,00730,0002 0,99991
0, 0,
s /‘"’°1(%3?§ EIRES 0,1170,003 1,000£0,002 0,0104+0,0001 0,99971
50% °V°1(P2{)},‘é‘;°/°h'BN 0,106+0,003 0,987£0,002 0,0072£0,0001 0,99987
0 0/ e
i /‘"’°1(1;{)3‘():‘;/"h BN 0,11420,004 0,983+0,005 0,009920,0002 0,99996
0 0/ 1o
0% °V°1(P2{)},‘é‘;/ oh-BN 0,127+0,002 1,002£0,002 0,0121£0,0001 0,99998

Tableau 19 : Calcul des paramétres rhéologiques selon le modéle de Herschel Buckley des barbotines CSG chargées en
alumine ou h-BN en fonction du taux de charge.

Les coefficients de corrélation élevés (R>0,99) montrent la pertinence du modéle appliqué a nos
suspensions. Peu importe le taux ou la nature de la poudre dans le sol, la suspension garde un
caractere rhéofluidifiant voire proche du newtonien (n<1). Une faible augmentation de 1, est
observée lorsque h-BN est présent plutot que I'alumine mais aussi lorsque le taux de poudre
passe de 50%vol a 90%vol. Les valeurs de consistance K augmentent rapidement avec la quantité
de poudre introduite dans le mélange.

Pour des suspensions diluées (¢ < 0,03), ’écoulement d’un fluide autour des particules n’est pas
perturbé par les autres particules présentes dans la solution. Pour décrire I'évolution de la
viscosité d’un tel systeme, Einstein propose la relation suivante :

n="m-(1+25¢)
v, (Eq. 58)

avec e
q) Vp+ Vsol

Ou 1 est la viscosité de la suspension, No la viscosité du fluide interstitiel et ¢ la fraction
volumique en particule. V et V,; sont les volumes respectivement occupés par la poudre et la
solution (le sol ici) dans la barbotine.
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Pour des suspensions plus concentrées, la viscosité n’est plus essentiellement gouvernée par celle
du fluide interstitiel et la fraction volumique solide ¢ ; mais elle dépend également de
l'organisation optimale de cette fraction solide a sec. Le modele de Quemada ou Maron-Pierce
[MULLER 2010] a été précédemment appliqué avec succes pour décrire le comportement
rhéologique de suspensions CSG de PZT [BARBAINE 2008]. Dé¢s lors, ce modele semi-empirique
peut étre utilisé pour décrire nos suspensions CSG.

n=no.(1 — ¢¢ )2 (Eq. 59)

Ou Ppax est la fraction de I'empilement compact maximale (compacité), ¢ est la fraction

volumique en charge, Mo viscosité du fluide interstitiel (sol-gel seul).

Pour des spheres monomodales, ®pax = 0,64 (correspondant a un taux de compaction de
sphéres de méme taille reparties de maniere aléatoire et tend vers 0,74 correspondant a un
arrangement hexagonal compact). G ax tend théoriquement vers 1 quand la suspension est
polydispersée. Physiquement, ce terme Ppax représente la fraction massique ou la suspension ne

s’écoule plus (viscosité infinie) a cause de 'empilement ordonné des particules.

La Figure 75 présente les viscosités (mesurées a 20°C et 4°C sous un cisaillement constant de
300s™") des suspensions CSG en fonction de la fraction volumique ¢ dans le sol. Les courbes
vertes et bleues sont des courbes d’affinements obtenus par le modéle de Quemada.
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Figure 75: Evolution de la viscosité en fonction de la fraction volumique en charge dans le sol composite alumine+sol
ou h-BN+ sol

Le Tableau 20 résume les parametres d’affinement du modéle sur nos suspensions CSG.

Ct3000SG

h-BN

Tableau 20: Paramétres d’affinement du modéle de Quemada obtenue sur les mesures rhéologiques des barbotines
CSG en fonction du taux de poudre de h-BN ou d’alumine pour des températures de 4°C et 20°C.
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La relation de Quemada semble bien décrire le comportement de nos barbotines CSG (R>0,975).
Les parameétres d’affinement du modele de Maron-Pierce (Quemada) mettent en avant deux
composantes : la viscosité du liquide interstitiel o et la fraction volumique maximale Ppax
admise dans le systeme.

Le parameétre Mo présente des valeurs supérieures a celles obtenues lors des mesures effectuées
sur le sol seul a savoir 23,2-257 mPa.s a 4°C et 13,1-10,4 mPa.s 2 20°C au lieu de 20,5 mPa.s a
4°C et 10,4 mPa.s a 20°C. Cette valeur est d’autant plus élevée que la suspension est chargée en
alumine plutot qu’en h-BN. Ce résultat est peut-étre la conséquence d’interactions physiques
et/ou chimiques non négligeables entre les particules et le sol.

Les fractions maximales en poudre P ax sont proches de 0,19 quel que soit le type de poudre ou
la température de la suspension pendant la mesure. Cette valeur de Py est tres inférieure aux
valeurs de l'intervalle 0,64-0,74 espérées pour un systeme composé de spheres monomodales. De
plus, une distribution en taille de particule, comme c’est le cas pour une poudre réelle, devrait
permettre un taux de compaction encore plus élevé que cet intervalle de valeur. Ceci est
probablement un autre indice d’interactions entre particules, amplifiées par un liquide
interstitiel « réactif » : le sol d’alumine. Rappelons que le sol est constitué d’un solvant inerte dans
lequel des chaines polymériques sont en suspension. Ces chaines de polymeres réticulent
lentement et peuvent former des liaisons avec la surface des particules d’oxydes ou hydroxydes. 11
pourrait alors se former alors des agrégats au sein de la dispersion acide (pH=3) qui viendraient
perturber I'écoulement. Une autre hypothése envisagée est que la taille des particules de sols est
supérieure a celle du solvant de telle maniére qu’elles agissent directement sur I’écoulement

visqueux.

Dans tous les cas, la relation de Quemada montre que 'augmentation de la fraction volumique en
poudre dans la barbotine augmente la viscosité de cette barbotine. La viscosité 1 (2 300s™) est de
224 2,5 fois plus importante pour une barbotine CSG contenant ¢ = 0,1 de charge céramique (ce
qui correspond a un taux de charge dans le matériau final de 90%vol ) que pour un sol chargé en
particule pour une barbotine CSG contenant environ ¢ =~ 0,047 de charge céramique (ce qui
cotrespond a un taux de charge dans le matériau final de 80%vol ) (N©o%p) = 2 a 2,5 N8o%p) )-
Cette viscosité est de 4 a 6 fois plus importante comparé pour un sol non chargé (N9owp) ~ 4 a 6
N%p) )-

Par ailleurs, une augmentation du nombre de particules pour un méme volume de charge (emploi
de particules plus petites) dans le sol pourrait induire une amplification des interactions
interparticulaires et donc certainement modifier également la stabilité des suspensions.
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II1.2.3. Résumé

Les sols et les barbotines CSG sont rhéofluidifiant, quasi-newtonien, a seuil bien modélisés par
les fluides d’Herschel Buckley.

Le premier parameétre étudié est le vieillissement du sol. Lors du vieillissement, la longueur des
chaines de polymeéres augmente ce qui réduit la mobilité des polymeres dans le solvant et conduit
a une augmentation de la consistance K. L’augmentation de la longueur de chaine s’effectue sans
pour autant former une macromolécule géante (le gel), c’est pour cette raison que la contrainte
seuil n’évolue pas dans un premier temps.

Apres le point gel, Paugmentation de valeur de 1, montre que la solution doit étre fortement
cisaillée pour permettre la mise en écoulement. Ce comportement peut étre la conséquence de
fortes interconnections créées entre les chaines de polymeres. La formation du gel réduit la
mobilité au sein du fluide ce qui implique également une forte augmentation de K.

Le second parametre étudié est la température. Lorsque celle-ci diminue, la viscosité instantanée
des suspensions CSG augmente. Cette viscosité instantanée peut étre modélisée dans la plage |-
1°C: -60°C] par le modele de Gugman Andrade. Pour un méme taux de charge volumique, la
viscosité des barbotines contenant I'alumine est légerement supérieure a celle contenant le nitrure
de bore. La viscosité de la barbotine peut étre doublé lors que la suspension est refroidt de 20°C
a4°C.

La diminution de la température réduit Iagitation thermique ce qui a pour conséquence une
augmentation de la rigidité des chaines polymeéres. La réduction de la mobilité des chaines
polymeres dans le solvant se traduit par une augmentation de la consistance K mais pas de la
contrainte seuil 7 car il n’y a pas formation de liaisons entre les chaines polymeres lorsque la
température diminue.

Le dernier parametre qui influence la viscosité est Paugmentation du taux de particules rigides
dans le sol. La viscosité instantanée et la consistance K de la suspension augmentent avec le taux
de charge mais pas la contrainte seuil de cisaillement. Cette augmentation est plus importante
avec la charge de h-BN. Le modele de Quemada décrit parfaitement 'augmentation de viscosité en
fonction du taux de charge.

Lors du « dip-coating », I'épaisseur déposée est directement liée a la viscosité comme le montre la
relation établie par Landean I evich Darjaguin (bibliographie). Toutefois, le procédé de trempage-
retrait permet uniquement de déposer I'extréme surface de la suspension. C’est pourquoi, il est
également important de connaitre la vitesse de sédimentation des particules de charges
céramiques et leur stabilité.
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III.3. Evaluation du temps de sédimentation des suspensions

Pour qu’une suspension soit fonctionnelle, les poudres doivent s’agglomérer et sédimenter le
moins possible. Ceci est particulicrement vrai lors de dépot. Une stabilité de la suspension doit
donc étre recherchée afin d’éviter que la surface de liquide ne soit dépourvue de particules de
charge lors du dépot.

La stabilité des barbotines CSG est fonction des forces électrostatiques qui s’exercent entre les
particules en solution. La bibliographie montre qu’une suspension de particules d’alumine est
stabilisée en milieu acide car les forces de répulsion électrostatiques (potentiel zéta > 30mV) sont
suffisamment fortes pour que les particules se repoussent pour éviter leur agrégation/floculation..
Ces conditions expliquent pourquoi 'alumine est stable a pH=3.

L’étude de la sédimentation des barbotines CSG est faite, ici, de maniére qualitative.

Apres la synthése des barbotines, celles-ci sont laissées au repos dans des tubes en verre
hermétiquement fermés. A T'instant initial, toutes les particules constituant la suspension sont
réparties de maniére homogene dans le tube (Figure 76-a). Durant la phase de repos, les
particules les plus grosses commencent a sédimenter et une zone plus claire apparait. Cette zone
mesure environ 2-3mm d’épaisseur apres 2 jours (Figure 76-b). Cependant, cette zone reste
relativement blanche et opaque ce qui traduit d’une suspension encore concentrée.

Au bout de 31 jours (Figure 76-c), le front de sédimentation opaque progresse et laisse apparaitre
une zone jaune turbide. Cette zone est dépourvue de la plupart des particules et laisse supposer
que seules subsistent en surface les particules les plus petites.

Apres un repos de 100 jours (Figure 76-d), il reste une zone claire transparente proche de la
surface pour la CT3000SG qui traduit une absence de particules céramiques dans cette zone. Une
zone blanche opaque nette visible dans le fond du tube montre que la majorité de la suspension a
sédimentée. Une phase intermédiaire jaunatre et trouble témoigne d’une suspension peu
concentrée en particules de charge. Il n’est pas nécessaire de stabiliser la suspension sur une aussi
longue période, mais ce résultat permet de mieux se rendre compte de la répartition des

sédiments a travers le tube.

by |

zone plus claire
e

CT30005GIMl-BN SEIE B CT30005GM:-BN

(2) (©) (d
Figure 76 : Photographies représentatives des CSG au repos. (a) correspond a P’instant initial, (b) montre une zone

claire aprés un temps de repos de deux jours, (c) aprés un repos de 31 jours et (d) correspond au repos pour un temps

long de 100 jours.

Afin d’estimer une vitesse de sédimentation, nous avons mesuré la distance entre le front de
sédimentation de la zone opaque blanche et la surface du liquide en fonction du temps. La Figure
77 présente la variation de la vitesse moyenne de sédimentation pour des barbotines CSG
chargées a 90%vol de poudre en alumine ou de h-BN pendant 12 jours.
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Figure 77 : Représentation de la variation de la vitesse moyenne de sédimentation en fonction du temps pour des
barbotines CSG charge a 90%vol de poudre d’alumine ou de h-BN.

Les vitesses de sédimentation sont similaires au départ pour les deux types de charges proches de
0,04 um.s'. Durant les deux premiers jours, les vitesses de sédimentation diminuent pour
atteindre une valeur proche de 0,015 um.s™.

Ensuite elle augmente pour la suspension d’alumine pour atteindre une valeur constante de
Pordre de 0,04 um.s™ aprés 4 jours.

En ce qui concerne la suspension de h-BN, la vitesse de sédimentation est plus faible que pour
Palumine. Elle reste constante au-dela de 2 jours, proche de 0,015 um.s™.

L’affinité chimique de I'alumine avec le sol et 'augmentation de sa vitesse de sédimentation
(supérieure a la la vitesse théorique d’une particule isolée) montre que I'alumine s’agglomere et
sédimente d’autant plus rapidement que cet agglomérat grossit. Les particules de h-BN étant déja
relativement grosses et ayant peu d’affinité chimique avec le sol, leur sédimentation est moins
soumise au phénomene d’agglomération. Par ailleurs, la forme en plaquette de h-BN ralentit le
déplacement comparée a la forme plus sphérique de 'alumine.

Néanmoins, le systeme sol-gel est un systéme évolutif. Les chaines de polymeéres composant le
sol finiront par grossir et réticuler de manicre a augmenter le taux d’agglomération ou conduire a
la gélification du systeme. C’est pourquoi il est important de travailler avec des charges fines mais
surtout avec un sol stable afin d’éviter une formation d’agglomérats trop importante.

Hormis ces remarques, les vitesses de sédimentation des particules d’alumine et de h-BN sont
faibles ce qui permet d’avoir suffisamment de temps pour élaborer correctement les revétements.
En effet, au bout d’une heure pour des vitesses de sédimentation comprises entre 0,01 et 0,04
um.s” le front de sédimentation progresse de 36 pm a 144 pum. Un temps de repos avant
trempage permet d’éviter la présence de gros agglomérats sur le revétement car ils auront
précipités au fond du bécher.
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I11.4. Elaboration des revétements Sol-gel Composite CSG

II1.4.1. L’acier inoxydable austénitique AISI 304

L’acier choisi dans cette étude est un acier inoxydable austénitique de nuance AISI 304. Cet acier
est le plus communément rencontré et présente des tenues tres élevées a la corrosion ainsi qu'une
transformation de phase négligeable durant les traitements thermiques.

La composition chimique de I'inox AISI 304 est donnée auTableau 21.

Elément Fe mC Cr Ni Mn max. Si max. S max. P max.
ax.
%massique | 66-74 0,07 17-19 8,5-10,5 2,00 1,00 0,015 0,045
q

Tableau 21 : Composition chimique de P’acier AISI 304

Les propriétés mécaniques de la nuance AISI 304 non écroui a 'ambiante sont regroupées dans le
Tableau 22.

Coefficient de R R
Masse dilatation Module Dureté _P (_"2 .. N . Conductivité

. . .- . ., gk Limite Résistance a la i

AISI 304 volumique linéique o d’élasticité vickers clastiq — thermique
élastique ure
3 20°C-700°C E [GP: H KqLK1
g/cm’ 0°C-700 [GPa] [Hv] [MPa] [MPa] [J.Kq ]
[10-6-°C-1]
7,9-8 16 - 18,5 200 160 - 200 200 500 - 700 14,6

Tableau 22 : Propriétés physiques de la nuance AISI 304

Les aciers austénitiques sont sensibles au grossissement de grain sans régénération possible par
traitement thermique. De plus, des carbures de type M,;C, tres riches en chrome précipitent au
joint de grains pour des maintiens de plusieurs heures a des températures de 'ordre de 500-650°C
et moins d’une heure pour des températures de Pordre de 750-850°C. Les grains grossiers et la
précipitation de carbure conférent une baisse de la limite d’élasticité et une sensibilité a la
corrosion inter-granulaire. Souvent en présence d’élément d’alliage, il peut se former des phases
intermétalliques de type o, %, ou de Laves qui peuvent avoir un effet fragilisant dangereux
entrainant des phénomenes de fissuration a froid. Par exemple, lors d’ajout Mo, des phases
intermétalliques de laves (hexagonale type Fe,Mo) et y cubique centré (Fe;Cr,Mo,,) peuvent
apparaitre pour des aciers de nuances AISI 316. Ces phases de laves précipitent entre 800°C et
1000°C pour des temps relativement courts. Néanmoins, 'absence d’éléments d’addition dans
I'acier AISI 304 permet d’éviter I'apparition de telles phases.

L’acier 304 est un acier inoxydable de choix pour résister aux différents traitements thermiques et
aux attaques chimiques lors du traitement sol-gel. Il reste relativement stable d’un point de vue
structural et mécanique aprés traitement thermique. Néanmoins, la précipitation de carbure de
chrome et le grossissement granulaire sont problématiques. Il est alors nécessaire d’éviter les
traitements thermiques aux hautes températures (environ 750°C maximum).
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II1.4.2. Préparation des substrats en acier AISI 304

Des plaques d’acier inoxydable AISI 304 de dimensions 20*20*4 mm sont découpées et polies
au papier SiC jusqu’au grade 2400 puis sur feutre avec des suspensions d’alumine a 3 et 1 um.

Iétat de surface du substrat est mesuré par microscopie confocale selon la norme ISO 25178
(Figure 78).

Sq (um) 0,0476
Ssk 20,0332
. Sku 2,58
100 Sp (um) 0,0149
3 . Sv (wm) 0,22
-100 Sz (pm) 0,0369
200 Sa (wm) 0,0387

Figure 78 : Etat de surface final de Pacier poli. Vue surface en 3D et paramétres d’état de surface obtenus par
microscopie confocale.

Les substrats sont ensuite nettoyés et dégraissés selon les étapes du protocole suivant :

Détergent Acétone . Ethanol
+ eau chaude Ultrasons / 15 min

Ultrasons / 15min

Figure 79 : Synoptique du protocole de nettoyage des substrats

Les substrats métalliques sont ainsi conservés dans I’éthanol puis séchés a I'air sec au moment du
trempage.

1I1.4.3. Mise en ceuvre des dépéts

L’élaboration des revétements CSG sur le substrat est présentée par le synoptique de la Figure 80

I Barbotine CSG

I Trempage-Retrait

I Séchage ambiant

2 heures

raitement thermique
750°C/6h

Figure 80 : Synoptique de la réalisation des revétements monocouches CSG

Le sol composite est contenu dans un bécher de 100 ml afin de minimiser tout effet de bord. Les
trempages sont effectués par « dip-coating » (dip-coater KSV) a partir d’une suspension a
température ambiante ou éventuellement refroidie a I'aide d’un bain de glace. Avant dépot, les

barbotines sont laissées 30 minutes au repos afin de sédimenter les éventuels gros agglomérats
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non dispersés. La surface de la barbotine est légerement brassée a 'aide d’une spatule avant de
descendre I’échantillon 4 la vitesse maximale de I'appareillage (85,67 mm.min™").

Le substrat métallique est maintenu 30 secondes dans la suspension avant d’étre remonté a la
méme vitesse. Apres dépot, les revétements sont séchés a I'air ambiant durant 2 heures.

Les aciers revétus sont ensuite déposés sur une plaque en alumine macroporeuse puis chauffés a
une vitesse de 5°C.min" jusqu’a la température de 750°C pendant 6 heures (Figure 81).

1000 <
900 -
800 -
700 -
600 -
500 -
400 -
300 -
200 -
100 -

0+ t t + +

0 2 4 6 8 10 12
Temps (heures)

Température (°C)

Figure 81 : Cycle de traitement thermique des revétements CSG monocouches

II1.4.4. Technique de préparation des échantillons pour observations microscopiques
et mesures d’épaisseurs

Le polissage d’une couche se traduit généralement par un arrondissement du bord et/ou un
décollement de l'interface qui rend tres difficile l'observation du revétement. Afin de garantir un
polissage plan de la couche déposée, la technique dite du « cover glass » a été adoptée.

Une fine couche de résine (Epoxy Technology, Epotek 360) est déposée sur la surface du
revétement. Une lame de verre parfaitement propre, lisse et plane, est appliquée sur la résine
époxy formant ainsi une structure de type sandwich (Figure 82), le tout étant maintenu fortement
a I'aide de pinces. La résine époxy est alors polymérisée a 150°C pendant 5 minutes.

L’échantillon est ensuite poli suivant la coupe et dans le sens verre - dépot - substrat. Les
conditions de polissage sont similaires a la préparation des substrats avant « dip-coating ».

Résine épo

Revétement

Figure 82 : Observation MEB d’une coupe type sandwich
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II1.5. Caractérisations structurales et microstructurales des revétements
CSG

III.5.1. Aspect des revétements CSG

l.5.1.1 - Trempage-retrait a température ambiante et a « chaud »
La Figure 83 représente I'aspect des revétements CSG aprées trempage-retrait dans des barbotines

a température ambiante (20°C) ou chauftées (= 55°C).

(b)

Figure 83 : Influence de la température au trempage T=20-22°C (a) et T=55°C (b) sur ’aspect des revetements

Les trempages-retraits effectués a température ambiante (=20°C) présentent des coulures et des
manques de matic¢re en surface de I’échantillon (Figure 83-a). Ce phénomene apparait quels que
solent le taux et le type de charge dans le sol.

La dispersion de la poudre dans la barbotine par la sonotrode provoque un échauffement de la
solution jusqu’a des températures de l'ordre de 55°C. Des dépots ont été réalisés directement
apres dispersion. Ces dépots ne présentent quasiment pas de revétement sur la surface de Iacier
(Figure 83-b).

L’augmentation de la température de la barbotine CSG diminue la quantité de dépot et donc la
qualité de la couche.

Des essais de trempages a froid ont donc été réalisés dans le but d'améliorer la qualité des
couches.

l1.5.1.2 - Trempage-retrait a « froid »
La Figure 84 présente le dispositif utilisé pour les essais lors de trempage-retrait dans une
suspension CSG refroidie. Ce dispositif a permis de réaliser des dépots a 4°C environ.

Figure 84 : Schéma de principe du dispositif de trempage-retrait a froid
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La Figure 85 présente I'aspect des revétements obtenus aprés un trempage-retrait a « froid ».

50%vol poudre e, e (g el :20%?01 poudrefes, 1y
0%wol h—BN, et 8 ! - B »0%wvol h—BN"&‘:- : .
8 F Sl ! i

50%vol poudre * 'l
50%vol h-B N‘“

S50%vol poudrel; = 7 N, N ‘}'Bﬂ%vol poud:ef
0, -
‘1=00 Yovol h-BN * 10 1. !‘ ;?mo“f.,mx h-BN, . °
| t 1a'g¥

Figure 85 : Aspect des revétements CSG lors du trempage-retrait dans une barbotine a 4 °C

Les revétements sont homogenes et sans défauts (absence de coulures). Néanmoins, un surplus

de matiére est observé en bas de ’échantillon.

Les dépots a froid sont plus opaques et plus blanchatres que les dépots réalisés a température

ambiante ou a « chaud » (Figure 83). Ce résultat est probablement le signe d’une augmentation

d’épaisseur. Nous faisons le méme constat lorsque que nous augmentons le taux de charge

(Figure 85). Indépendamment du type de charge (alumine, h-BN ou mélange alumine/h-BN), on

asse progressivement de revétements gris et fins (revetements chargés a 50%vol) a des
jos gr g

revétements blancs et plus épais (revétements chargés a 90%vol).
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II1.5.2. Caractérisation microstructurale des revétements CSG

Les microstructures en surface des revétements CSG pour différents taux de charges et de mélange en CT3000SG/h-BN sont présentées a la figure
84.

Figure 86: Clichés MEB des surfaces des revétements CSG (concentration 0,8M) charge alumine, alumine/h-BN et h-BN en fonction de la fraction volumique en poudte
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Les clichés MEB suivants (Figure 87) sont des agrandissements des clichés des surfaces des revétements CSG présentés précédemment.

Figure 87 : Zoom des clichés MEB des surfaces des revétements CSG (concentration 0,8M) charge alumine, alumine/h-BN et h-BN en fonction de la fraction volumique en poudre
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Les photos de la Figure 86 montrent que les revétements présentent des craquelures et la qualité
des dépots est fonction du type de charge et du taux de charge.

Les dépots chargés a 50%vol de poudres céramiques sont totalement craquelés. I’augmentation
du taux de charge réduit de manicre significative le taux de fissuration. A 90%vol de charge, les
dépots présentent quelques micro-craquelures. Les revétements ne présentent pas d’agglomérats
ce qui est le reflet d’une relativement bonne dispersion de la poudre dans le sol composite.

La deuxieme série de clichés (Figure 87) correspond a un agrandissement de la surface des
revétements. On peut observer sur ces photos que plus le taux de charge augmente, plus la
porosité au sein des écailles est importante, notamment si la charge est essentiellement de
I'alumine. En revanche, lorsque le h-BN se substitue a la charge d’alumine, la porosité diminue
pour étre quasiment absente lorsque la charge est uniquement constituée de nitrure de bore. La
diminution du taux de fissuration avec I’ajout de h-BN provient en partie des propriétés de h-BN.
En effet, h-BN se déforme facilement en cisaillement a cause des liaisons VdW entre les plans
basaux. Il se pourrait alors que, lors du retrait du gel, les particules h-BN s’accommodent en
partie a la déformation de la couche tout en diminuant le taux de retrait. De plus la forme en
plaquette, si les particules sont toutes orientées, offre des taux de compaction supérieurs aux
particules plus sphériques. C’est une raison supplémentaire qui peut expliquer une plus important
densité des revétements composites chargés uniquement de h-BN et ce quel que soit le taux de
charge (50, 70, 80 ou 90%vol). A contrario, 'alumine se présente sous forme de particules
sphériques rigides et indéformables. En conséquence, 'alumine ne s’accommode pas au retrait et
impose au revétement composite un empilement rigide ou chaque particule se touche avec ses
voisines. A savoir, la compacité maximale pour des spheres de méme diametre est au plus de
74%vol (hexagonal compact) et au minimum de 52%vol (cubique simple). A savoir également
qu’une répartition aléatoire de sphére de méme diamétre est comprise entre 58%vol (« Random
Loose Packing ») et 64%vol (« Random Close Packing »). Ceci traduit d’'un empilement qui peut
étre comblé par au minimum 26% de maticre et en moyenne de 36 a 42% de mati¢re. La matiere
décrite peut étre des particules tres petites, ou encore un sol-gel. Au vu de ces remarques, nous
comprenons que 10% (90%vol poudre) et 20% (80%vol) sont des taux de matrice d’alumine sol-
gel trop faibles pour combler la porosité d’un édifice rigide comme celui de la charge alumine. De
méme, nous comprenons aisément pourquoi des teneurs en matrice telles que 30%vol (70%vol
poudre) et 50%vol (50%vol poudre) sont suffisantes pour former des zones denses sans porosité
apparente.

Il semblerait donc que la porosité contribue a la diminution de fissuration lors du séchage du gel.
En effet, Paugmentation de porosité induit une augmentation de la perméabilité, une réduction de
I'intensité et du gradient de contrainte capillaire. La forte quantité de poudre céramique impose
un squelette rigide qui réduit le retrait et donc le taux de fissuration.

11 existe alors une compétition entre retrait de la matrice sol-gel, accommodation de la structure
des charges céramiques au retrait, perméabilité du composite, et le ratio matrice/charge. Les
fissurations peuvent également ¢ctre fonction de contraintes d’origine thermiques (différence de
coefficient de dilation ou de module élastique entre le substrat, la charge et la matrice sol-gel) lors
de la cuisson des revétements ou encore de 'affinité chimique entre les particules de charge et de
affinité chimique entre la charge et le sol-gel (création de pont rigide ou non).
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La Figure 88 présente les microstructures en coupe des revétements les plus chargés (90%vol) a
différents taux de h-BN. Les clichés MEB en coupe confirment 'impact du taux de h-BN sur la

porosité de la couche.
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Figure 88: Vue en coupe des revétements CSG chargés a 90%vol poudre. Les trempages sont effectués a 4°C pour 0-50-
100%vol h-BN (a,b,c)

IIL.5.3. Interaction du sol-gel et des particules de charge : observations par MET

La Figure 89 et la Figure 90 présentent les observations au MET en champ clair des particules de
charge d’alumine et de h-BN présentes dans les CSG apres un traitement thermique a 750°C

pendant 6 heures.

On peut observer (Figure 89-b) que des particules d’alumine sont entourées d’une gangue
amorphe provenant du procédé sol-gel d’épaisseur de l'ordre de 10-20nm. Cette couche
d’alumine amorphe mouille parfaitement la particule d’alumine.

On remarque également (Figure 89 -c) une grande proportion de phase amorphe (blanche en
champ clair) au sein de laquelle se répartissent des taches sombres de 'ordre de 4 a 9 nm.

D’apres les résultats précédemment obtenus en diffraction X, MET et en ATD, il s’agit d’une
phase cubique d’alumine. Le MET rév¢le également la présence d’une gangue de sol-gel autour la
particule de h-BN comme pour la poudre CT3000G (Figure 90 -a).
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Il semblerait que le gel ne mouille pas aussi bien la particule que dans le cas de I'alumine (Figure
90 —d). Ceci traduit une faible affinité chimique et donc une faible adhérence du gel sur h-BN.

Particule Al,O.
=

Figure 89 : Observation au MET d’une particule d’alumine CT3000SG dans une matrice sl-gel 750°C 6h

— Y/

50 nm

Figure 90 : Observation au MET d’une particule del

h-BN daﬁs uﬂé matrice sol-gel 750°C 6h
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II1.5.4. Caractérisation de ’épaisseur des revétements CSG

11.5.4.1 - Effet de 1a température au trempage sur ’épaisseur du revétement
Le taux de charge de 90%vol représente les suspensions les plus visqueuses qui aboutissent aux
couches les plus épaisses et les moins craquelées.
Le Tableau 23 présente les épaisseurs maximales des couches en fonction de la température de
dépot pour des taux en h-BN étudiés (0% ; 50% et 100%vol).

Epaisseur aprés Trempage-retrait Epaisseur aprés Trempage-retrait
~ 4°C 20°C
0%vol. BN/ 90%vol. poudre 598+ 1um 3,52+ 0,35 um
50%vol. BN/ 90%vol. poudre 7,53 £ 0,99 pm 2,82 £ 0,52 pm
100%vol. BN/ 90%vol. poudre 8,5+ 0,7 pm 2,85+ 0,2 pm

Tableau 23 : Epaisseutr des revétements CSG chatgés en alumine, en h-BN et en mélange alumine /h-BN pour des
températures lors du trempage de 4 et 20°C.

Le trempage a basse température permet d’augmenter significativement I’épaisseur monocouche.
Cette tendance est d’autant plus marquée lorsque la quantité de h-BN augmente. La plus faible
densité de h-BN (2,34) par rapport a alumine CT 3000SG (3,98) explique 'augmentation de
I’épaisseur.

11.5.4.2 - Effet du taux de charge sur ’épaisseur du revétement

La Figure 91 présente I’évolution de Iépaisseur d’'une couche CSG traitée a 750°C pendant 6
heures en fonction de la fraction volumique théorique en charge.
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Figure 91 : Epaisseur des revétements monocouche CSG trempés a froid (4°C) puis traité a 750°C
Indépendamment du type de poudre utilisé, on peut montrer que I’épaisseur monocouche apres

traitement thermique croit avec 'augmentation en taux de charge dans le composite.

Les revétements a 90%vol de charges ont des épaisseurs comprises entre 6 et 8,5 pm environ
selon le taux de h-BN.
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I11.6. Caractérisations mécaniques

II1.6.1. Conditions expérimentales

Les essais d’indentation ont été réalisés a I'aide d’un micro-indenteur Vickers insttumenté MHT,
CSM instruments (Figure 92). Les indentations ont été effectuées au Laboratoire Unité Matériaux
et Transformations (UMET) de I'Université de Lille I. Les charges maximales appliquées sont
égales a 100 mN, 250mN, 500mN et 1000mN. Conformément a la procédure d'essais préconisée
par CSM instruments, la vitesse de chargement ou déchargement est toujours imposée de
maniere a atteindre la charge maximale ou la charge nulle en 30 secondes. Par exemple, pour une
charge de 250mN, la vitesse de chargement est de 500mN/min. Un palier de 15 secondes est
appliqué a la charge maximale. Le taux d’acquisition des mesures est de 10Hz.

Figure 92 : Micro-indenteur MHT

Les courbes de charges sont analysées de manicre statistique afin d’en extraire une dureté
dynamique moyenne comme décrit en « Annexe ».

Les rigidités S sont calculées sur la courbe de déchargement sur lintervalle 40-98% selon la
méthode d’Olzer et Pharr.

Les profondeurs d’indentations mesurées et calculées , h , h sont corrigées en
% m . g

considérant un défaut de pointe de 50nm et en prenant en compte la complaisance C; de
l'appareillage. La complaisance est mesurée sur le substrat d'acier AISI 304.
Les méthodologies de calcul du module élastique ainsi que la prise en compte de I'ISE par

indentation sont également détaillées en « Annexe ».

111.6.2. Comportement mécanique de P’acier inoxydable AISI 304

111.6.2.1- Module élastique du AISI 304 et mesure de complaisance

Afin de calculer les profondeurs de contact réelles h, nous avons au préalable vérifié le type de
déformation autour de l'indenteur (« sinking-in » ou « piling-up »).

La Figure 93 représente I'évolution h,/h,, en fonction de la profondeur maximale d'empreinte h,,.
Ce diagramme montre que, quelle que soit la charge appliquée, h,/h, est quasi toujours supérieur
a 0,83 ce qui correspond a un comportement de type « piling-up ». Ce mécanisme de déformation
correspond bien au cas d'un matériau métallique de faible dureté. En outre, ce résultat est
confirmé lorsque l'on analyse les profils des empreintes de dureté Vickers sur le substrat par
microscopie confocale (Figure 92).
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Figure 93 : Variation de h;/h., en fonction de hm sur substrat AISI 304.
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Figure 94 : Analyse confocale d’une empreinte Vickers sur le substrat (charge maximale de 1000mN

Sur la Figure 95, nous avons représenté 1/S en fonction de ——. Le criteére de Loubet a été utilisé

VAc
dans les calculs de Ac afin de prendre en compte le « piling-up » (cf Annexe) . On calcule une

complaisance de l'appareil C; =8.10° pm.mN". Le module réduit Er est égal 2 180+18 GPa ce qui
correspond a un module élastique égal a 196217 GPa en tenant compte des caractéristiques
mécaniques de l'indenteur en diamant (E=1141GPa et v=0,07). Cette valeur est cohérente avec
les valeurs du module d'élasticité théorique de l'acier inoxydable AISI 304 (190-200 GPa). A titre
de comparaison la méthode d’Oliver et Pharr a été appliquée au calcul du module élastique. Le
résultat du calcul donne une valeur de Er égale a 211222 GPa et donc de E réel égal a
237121GPa. La valeur obtenue par la méthode d’Oliver et Pharr surestime les valeurs du module
¢lastique dans le cas de P'acier AISI 304.

@ Oliver et Pharr ® Loubet

0.0010

Equation y=a+bx Oliver & Pharr
0.0009 ] Adj Rc-Square 0.902
0.0008 Value Standard Error
- 1/8 Intercept 7.910 E-5 2.646 E-5
§ 00007 1/8 Slope 3.900 E-4 2.795 E-4
S
E_ 0.0006
_g oo Equation y=a+bx Loubet
Adj Rc-Square 0.904
0.0004 -
Value Standard Error
0.0003 | 1/8 Intercept 8.087 E-5 2.594 E-5
1/8 Slope 4.560 E-4 3212 E-4
0.0002 T T T T T T T
0.0z 0.04 0.06 0.08 0.10 0.12 0.14 0.16 018

1A, (um?)

Figure 95 : 1/S fonction de 1/,/ A, sur le substrat AISI 304
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111.6.2.2 - Dureté dynamique et modélisation de PISE du AISI 304
L’ensemble des courbes noires sur la Figure 96 présente la charge Fy appliquée sur le substrat par
I'indenteur Vickers en fonction de la profondeur d’enfoncement de celui-ci. La courbe rouge
correspond au modele de Meyer sur le graphique de gauche, au modele polynomial MPSR sur le
graphique de droite et ce appliqué a 'ensemble des courbes de chargement.

«  Substrat Meyer o + Substrat MPSR
— 300
s £
z B
B =
= [ 600 -
z E
= :
o
E £
2
= 00
3 : k ; : : o : . : :
In (h) (h en pm} ¢ 11'-'1‘-u['ml<leun.:E d'iadenunaiuu h ([.u.n]‘
Equation In(F) =a + b In(h) Equation F=a+b.h+c.h?
Adj R-Square Value Standard Error Adj R-Square Value Standard Error
0.991 a 4.310 0.002 0.995 a -4.857 0.374
b 1.705 0.002 b 39.943 0.467

C

40.041

0.113

Figure 96 : Application du mod¢le MPSR a la courbe Force-déplacement du substrat AISI 304
La droite de Meyer donne un indice n égal a 1,70 ce qui montre que le substrat est soumis a un
ISE direct c'est-a-dire que la dureté croit avec la diminution de la charge appliquée. L’ajustement
par le modele MPSR des courbes de chargement-profondeur est trés bien corrélé avec un
coefficient de corrélation Rc* > 0,99.

D’apres le modele MPSR (« Annexe »), la dureté H du substrat AISI 304 est définie par :

Ay Ag
= +
H=H, a7h  a(7h)?

avec o = 26,43
Hy = ¢/26,43 =1,515 * 0,004
b= A; /7=39.9 +0,1
a= Ag/T2 = -4,8% 0,4
La dureté absolue du substrat AISI 304 selon le modéle MPSR est de 1,515+ 0,004 GPa.
La Figure 95 montre le traitement statistique de détermination de la dureté moyenne dynamique
appliqué au substrat. Le graphique de gauche correspond a 'ensemble des courbes de chargement
ou le calcul de la dureté est effectué. La courbe noire, confondu avec la courbe rouge, sur le
graphique de droite correspond a la moyenne des courbes du graphique de gauche. La courbe
rouge correspond au modele MPSR appliqué a la dureté tel que calculé ci-dessus.

(Eq. 60)

» Hs dynamigue moyen  « limite supérieure 95%

- limite inferioure 5% * IMPSR

- =
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Profondeur d'indentation (um) Profondeur d'indentation (pm)
Figure 97 : Dureté dynamique du substrat AISI 304 (gauche) et son traitement statistique (droite) ainsi que le MPSR

associé (coutbe rouge sur le graphique de droite)
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Le premier constat est que le modele MPSR et le traitement statistique suivent rigoureusement la
méme courbe dans l'intervalle de confiance. Ceci montre la pertinence de la moyenne statistique.

Le second constat est que la dureté dynamique du substrat diminue en fonction de la profondeur
de pénétration (ou 'augmentation de la charge appliquée). Cette diminution de la dureté, méme
en tenant compte de la correction de pointe, de la complaisance et d’une rugosité tres faible

montre que le substrat présente toujours un phénomene d’ISE direct.

I11.6.3. Comportement mécaniques des revétements CSG

l11.6.3.1 - Dureté dynamique des revétements CSG
La Figure 98 représente la dureté composite dynamique en fonction de la profondeur de

pénétration des revétements CSG pour des taux de h-BN de 0%vol, 5% vol, 10%vol, et 20%vol.
Sur ces figures, la courbe noire représente I'évolution de la dureté du substrat en fonction de la
profondeur de pénétration (ISE-substrat). I’ensemble des « points bleus » correspond a la dureté
moyenne dynamique du composite (revétement + substrat) en fonction de la profondeur
d’indentation pour les différentes couches.
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Figure 98 : Dureté dynamique composite en fonction de la profondeur de pénétration des revétements CSG pour des
taux de ALO3 / h-BN de 100%/0% (a) ; 95%/5% (b) ; 90%/10% (c) ; 80%/20% (d).
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Quel que soit le taux de nitrure de bore, les revétements présentent des duretés bien inférieures a
la dureté du substrat. La dureté calculée en dessous de 200nm n’a pas de réel sens. Cependant, la
dureté croit plus ou moins rapidement jusqu’a 2um de profondeur et ralentit au-dela avec une
tendance a rejoindre celle du substrat.

La grande différence de dureté entre le substrat (2,8 GPaa 1 pm et 2,2 GPa a 2 um) et la couche
(autour de 0,8 GPa a 1 um et autour de 1,2 GPa a 2 um) en dessous de 2 um montre que la
mesure n’est peu, voire pas influencée par la présence du substrat a cette profondeur.

La maticre semble agir comme si elle se compactait entre 'indenteur et la surface du substrat
avant que la mesure ne soit influencée par ce dernier aux plus fortes profondeurs d’indentation.
Elle semble I’étre davantage au-dela. Ce comportement est typique des revétements « mous » sur
substrat « dur » [TSUT 1999a].

111.6.3.2 - Module élastique des revétements CSG
Le Tableau 24 regroupe I'ensemble des valeurs de module réel calculées en tenant compte du

modeéle de Loubet.

E réel (Loubet) en GPa

moyenne Imervall;;/(:nﬁance
Substrat 196 17
CSG 0%BN 97 =
CSG 5%BN 102 6
CSG 10%BN 97 .
CSG 20%BN 91 .

Tableau 24 : Valeur moyenne des modules de Young composite (revétement avec 'influence du substrat) des
revétements CSG

Comme pour Pacier, la méthode d’Oliver et Pharr donne des valeurs plus élevées que la méthode
de Loubet lors du calcul de hc. Les modules élastiques des revétements CSG suivent la méme
tendance que la dureté c'est-a-dire des modules élastiques plus faibles (aux alentours de 100GPa
selon Loubet) que celui du substrat (196 * 17 GPa selon Loube?). L'incorporation de h-BN dans la
couche composite diminue les propriétés élastiques et plus généralement les propriétés
mécaniques. En effet, le nitrure de bore hexagonal présente une dureté et un module élastique

beaucoup plus faibles que I'alumine.
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II1.7. Conclusion du chapitre

Les sol-gels et sol-gels composites présentent des comportements rhéofluidifiants proches
newtonien et leur comportement rhéologique sont modélisé par le modele de Herschel Buckley. La
viscosité augmente avec le temps de vieillissement mais surtout avec 'augmentation du taux de
charge et la diminution de la température de la suspension.

Les suspensions CSG sont suffisamment stables par rapport a la sédimentation ce qui est
important pour I’élaboration de revétements de qualité. I’étude des sols composites a montré
également qu’il est important d’utiliser des poudres fines (inférieures au micron) et un sol stable
pour éviter tout phénomene d’agglomération et donc une accélération de la sédimentation.

La qualité des dépots dépend de la température lors du trempage du substrat dans le sol-gel. Une
température a 4°C permet d’obtenir des dépots homogenes et sans coulure. Par ailleurs, une
diminution de la température de 20°C a 4°C permet d’augmenter ’épaisseur d’un facteur 1,7 a 3
apres traitement thermique. L’analyse microstructurale montre la réduction du taux de fissuration
avec l'augmentation du taux de charge. Il en est de méme pour I'épaisseur. I est nécessaire
d’introduire des taux supérieurs a 80%vol en poudre. En dessous de 70%vol de poudre les
épaisseurs obtenues ne sont pas significativement supérieures a celles d’un revétement sol-gel non
chargé. Cependant, un fort taux de charge augmente la porosité de la couche méme si c’est cette
porosité qui permet de diminuer les contraintes interne causées par le séchage et le retrait de la
couche. La substitution de 'alumine par le nitrure de bore dans la charge permet d’élaborer des
revétements plus épais, moins fissurés et plus denses.

Une concentration en particules de 90%vol et un trempage 2 froid (4°C) sont donc les conditions
optimales pour élaborer des dépots CSG de qualité, épais, homogenes, peu fissurés.

Cependant, la dureté des couches CSG traitées thermiquement a 750°C n’est pas suffisamment
cohésive ce qui se traduit par une dureté (1 a 2 GPa) et un module élastique (91 a 102 GPa) plus
faibles que ceux du substrat.
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Les revétements sol-gel conventionnels tendent a se fracturer si leur épaisseur dépasse 'ordre du
micromeétre. Pour réduire la forte contraction du revétement sol-gel lors de la réticulation, nous
avons utilisé la technologie CSG (Sol-Gel Composite) qui permet d’obtenir des revétements épais
en réduisant le taux de fissuration. Cependant, ces revétements CSG doivent avoir des quantités
de charges élevées (jusqua 90% en volume) afin d'avoir un squelette rigide et ainsi réduire la
fissuration. Avec un tel taux de charge, la couche est trés poreuse et les propriétés mécaniques
résultantes sont faibles. Afin d’assurer une cohésion suffisante de la couche, il est nécessaire de
densifier a plus haute température le composite charges/sol-gel en tenant compte de la
température limite liée a la tenue du substrat (750°C-850°C). Nous avons montré dans le
chapitre II que I'ajout de dopant au sol d’alumine ne permettait pas de réduire suffisamment la
température de frittage de la couche.

Ainsi, afin de renforcer les liaisons entre les particules d'alumine sans avoir besoin de chauffer
jusqu'aux températures de frittage, une autre voie a été explorée dans cette étude, le procédé CB-
CSG (Chemically Bonded CSG). Ce procédé permet de coupler 'avantage du procédé CSG
(épaisseur de couche, versatilité de sa structure composite) a la diminution de la porosité grace a
I'amélioration de la cohésion interparticulaire. Des liaisons chimiques de type « phosphate » sont
créées entre les particules d'alumine. Ceci permet de combiner bonne dureté et inertie chimique
méme a haute température. Ce procédé est une alternative basse température au frittage haute
température.
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IV.1. Les céramiques chimiquement liées

Les liaisons phosphates sont utilisées depuis longtemps en tant que ciment dentaire. L’intérét de
ce type de matériau apparait au début des années 50 avec la premiére revue de littérature, portant
sur des réfractaires haute température [KINGERY 1950]. Historiquement, ce sont R. Roy ¢z D.Roy
qui ont établi, lors de I’étude de nouveaux ciments hydrauliques, la définition des CBC
(Chemically Bonded Ceramics) [SIMONTON 1986] [ROY 1987] [WAGH 2004]. Ils décrivent les
CBC comme des matériaux dont « les liaisons prennent place dans une réaction chimique a basse
température contrairement a la fusion ou au frittage a haute température » et que les liaisons
créées par ce procédé CBC sont de prédominance ioniques et covalentes. Arun S. Wagh [WAGH
2004] a écrit en 2004 le premier ouvrage regroupant la théorie d’obtention et les différents types
de céramiques chimiquement liées aux phosphates. Wagh [WAGH 2004] reprend la définition de
R.Roy et D.Roy pour « inclure tout matériau inorganique consolidé en une masse dure par réaction
chimique et non par frittage ».

Pour produire une céramique chimiquement liée au phosphate (CBPC: Chemically Bonded
Phosphate Ceramic), une réaction chimique de type acido-basique a lieu entre un réactif
phosphaté (H;PO,; NH,H,PO,, Al(H,PO,); ...) donneur d’anion phosphate et souvent un
oxyde basique mono-, di- ou trivalent (oxyde d’aluminium, de fer, de calcium, de magnésium, de
zinc...) donneur de cation [WAGH 2004].

Wagh explique que les cinétiques des transformations intervenant dans les CBPC sont tres
similaires au procédé sol-gel. II décrit la formation des céramiques chimiquement liées comme se
faisant en trois étapes successives:

i. Dissolution des oxydes et formation de sols par hydrolyse :
Quand un oxyde ou hydroxyde métallique, comme Al,O; ou Al(OH), ou encore AIOOH, est
mélangé dans une solution acide, il se dissout lentement et relargue le métal sous forme de cation
dans la solution (Figure 99-a: dissolution). Ce cation réagit avec les molécules d’eau et forme
progressivement un «aquosols» (= sol aqueux) par réaction dhydrolyse (Figure 99-b :
hydratation).

ii. Réaction acido-basique et formation du gel par condensation :
Les sols réagissent de manicre trés exothermique avec les anions phosphates (Figure 99-c) en
solution pour former des sels d’hydrophosphate pendant que les protons et les oxygenes se
combinent en molécule d’eau. Les sels d’hydrophosphate nouvellement formés constituent un
réseau de molécules dans la solution aqueuse conduisant a la formation d’un gel (Figure 99-d). La
nature et structure des sels de phosphates dépendent, entre autres du pH et de la prédominance
des espéces phosphatées en solution (H,PO,, HPO,”, PO,> ).

iii. Saturation et cristallisation du gel en céramique :
Comme les réactions se poursuivent, ce processus introduit des quantités croissantes de produits
de réaction dans le gel qui s’épaissit. Lorsqu’il est suffisamment épais, le gel cristallise autour de
chaque grain d’oxyde qui n’a pas encore réagi formant un réseau cristallin bien connecté qui
grossit jusqu’a obtenir une céramique monolithique CBPC (Figure 99-¢).
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Figure 99 : Représentation de la formation d’une céramique chimique liée au phosphate. [WAGH 2004]

L’hydrolyse détermine la plage de pH dans laquelle la céramique se formera.

La dissolution est Iétape qui controle la formation de céramique liée chimiquement car elle
détermine quel oxyde pourra former une céramique chimiquement liée. La solubilité de 'oxyde
doit donc étre suffisamment élevée pour former un gel saturé, mais en méme temps
suffisamment faible pour permettre la lente cristallisation du gel. La vitesse de dissolution de
l'oxyde dans la solution acide conditionne I’état de cristallisation de la céramique CBPC ou la
formation du précipité formé. Elle doit étre suffisamment lente pour permettre au gel de
phosphate de cristalliser doucement en un réseau bien ordonné et croitre jusqu’a 'obtention
d’une céramique monolithique.

L’alumine est un oxyde amphotere et ses réactions avec les phosphates se font naturellement a
une vitesse raisonnable et ce méme a haute température. 1l est alors un bon candidat pour obtenir
une céramique CBPC. II a été rapporté [Q. YANG 1999] [MOORLAG 2000] que des céramiques
aux phosphates d’aluminium traitées a 300°C ont des résistances en compression comparables a
des céramiques conventionnelles frittées au-dessus de 1000°C. De méme, les propriétés des liants
aux phosphates d’aluminium sont supérieures aux liants hydrauliques [ROY 1987] ou encore les
silicates [CHUNG 2003]. Il est donc possible d’obtenir une céramique CBPC d’alumine avec, a
premicre vue des propriétés mécaniques Intéressantes en dessous des températures de
dégradation du substrat.
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IV.2. Céramique sol-gel composite chimiquement lié aux phosphates (CB-
CSG : Chemically Bonded Sol-Gel Ceramic)

IV.2.1. Propriétés mécaniques des CB-CSG dans la littérature

Moorlag [MOORLAG 2000] étudie des massifs CB-CSG obtenus par «gel casting» de sols
d'alumine en voie aqueuse. Les pastilles CSG obtenues sont traitées thermiquement a 200°C et
500°C pendant lheure. Les CSG ont une dureté croissante avec la température mais reste faible
(inférieure a 0,5 GPa). Les CB-CSG sont obtenus par imprégnation des CSG a l'aide d’acide
phosphorique et montrent une augmentation de la dureté Vickers (Hvsy, = 2,6 GPa) avec la
température jusqu’a 400°C. Celle-ci diminue au-dela (environ Hvy,.= 1,8 GPa a 600°C) pour les
CSG qui ont été prétraités a 500°C. Pour les CB-CSG issus de CSG prétraités a 200°C, une
dureté légerement supérieure a ceux prétraités a 500°C avec un pic de dureté pour les CB-CSG
traités 2 500°C (Hvs,e = 3,1 GPa) est mesurée. Cependant les CB-CSG issus de CSG prétraités a
200°C présentent plus de porosité. La dureté diminue pour des traitements thermiques au-dessus
de 500°C qui peut étre expliquée par la réduction de la phase amorphe et la cristallisation entre
400°C et 500°C de méta-phosphate d’aluminium B.

Wilson, Hawthorne et al. [Wilson 2000] caractérisent ces couches CB-CSG et constatent une
diminution de la porosité, une augmentation de l'adhésion substrat/revétement et une
augmentation de la dureté Vickers (Hv,, au maximum 6,5 GPa). Hawthorne et al [X1E 2003]
[HAWTHORNE 2004] ont étudié les propriétés mécaniques de CB-CSG obtenus sur des substrats
en acier inoxydable 316 (Hv, o= 2,53 GPa, Er,,n = 216 GPa). La couche CSG d’épaisseur de
20 pm est traitée thermiquement a 300°C, 400°C ou 500°C pour transformer le gel en alumine
gamma puis elle est phosphatée par H;PO, ou par un mélange phosphate aluminium/acide
phosphorique appliqué par spray. La couche CB-CSG est ensuite traitée également a
300°C, 400°C ou 500°C. Des valeurs moyennes de microdureté Vickers de 'ordre de 300-500
HV, ¢ sont obtenues avec des pics de dureté extréeme allant de 200 Hv a 700Hv causés par
I’hétérogénéité de phosphatation de la phase y-ALO; dans la couche. La dureté obtenue croit
avec la température de traitement thermique de Hjo= 3,03 GPa (300°C) a H gy = 4,04 GPa
(500°C). Le module de Young réduit (Ex) est de 89-99 GPa. 11 apparait que ce type de revétement
améliore également la résistance a 'usure abrasive sur des substrats d’alliage de magnésium ou
d’aluminium tant que la profondeur d’indentation de I'abrasif ne pénctre pas trop profondément
dans la couche [WILSON 2001] [WANG 2010]. Des duretés Vickers similaires (400-650 Hv,s,,) et
une adhésion de 30-50 MPa par un test d’adhésion de type « pull-off » sont obtenues. Le procédé
CB-CSG améliore donc la tenue de la couche comparé a un revétement CSG [WILSON 2001]. He
et Chen [HE 2004] mesurent également une dureté Vickers de 500-550Hv et confirme
l'augmentation de résistance a I'usure.

Des massifs de phosphates d’alumine [KUMAR 2013], obtenus par pressage uniaxial (98 a
288MPa) d’un mélange Al,O,/H;PO, puis frittés a 1070°C ou 1280°C, montrent des propriétés
mécaniques équivalentes. Selon les conditions d’élaboration, le module de Young varie de 56 a 143
GPa et la dureté Vickers est comprise entre 310 et 414 Hv. Les meilleures propriétés sont
obtenues pour un mélange contenant 16,5-18%m de liant phosphates pressé a 288 MPa et laisse
une porosité ouverte de 15-16% apres traitement thermique a 1280°C. 11 semble également que

calciner 'alumine avant le mélange permet de renforcer ces propriétés mécaniques.
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IV.2.2. Formation des phosphates d’aluminium

Bothe et Brown |BOTHE 1993a] [BOTHE 1993b] ont remarqué que la réactivité entre une alumine
anhydre et I'acide phosphorique augmente avec la surface spécifique de I'alumine. Les alumines
hydratées sont montrées plus réactives que les alumines classiques. Il est noté également que la
boéhmite est moins réactive que la gibbsite. La réaction chimique de formation des phosphates
d’aluminium est exothermique et elle est d’autant plus vive que la température, le taux
d’hydratation et les concentrations sont élevés. Il est rapporté [MOORLAG 2000] [MOORLAG
2004a] que les réactions entre I'alumine et les phosphates dépendent, du pH [PALACIOS 2013], du
ratio Al/P, de la température, du temps ainsi que de la nature, de la surface spécifique de I’hydrate
ou de 'oxyde d’aluminium utilisé (les hydrates sont plus réactifs).

La Figure 100 représente une synthese des réactions les plus significatives entre I'alumine ou les
tri-hydroxydes d’alumine et I'acide phosphorique en fonction du rapport Al/P et du traitement
thermique appliqué [MOORLAG 2000] [MOORLAG 2004a] [RALF GISKOW 2004] .
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Figure 100 : Résumé de quelques réactions alumine (ou hydrate d’alumine)/acide phosphorique. (A : Tridymite ; B :
Berlinite ; C : Cristobalite) d’aprés [MOORLAG 2000] [MOORLAG 2004a] [RALF Giskow 2004]

La formation des liaisons chimiques dans les CBPC d’alumine commence des 127°C
[TROCZYNSKI 2005].

En dessous de 400-500°C, les réactions exothermiques de I'alumine ou des hydrates d’alumine
avec l'acide phosphorique produisent des mono-phosphates d’aluminium (Al(H,PO,);) et des
triphosphates d’aluminium hydratés Al(H,P,O,), H,O en tant que liant amorphe a basse
température.

Les phases a haute teneur en phosphore tel que les méta-phosphates d’aluminium (Al(PO,)), les
mono-phosphates d’aluminium (AI(H,PO,);) et les triphosphates d’aluminium hydraté
Al(H,P,0,,), H,O sont favorisées pour des conditions a fort taux d’acide phosphorique
(Al/P<1).
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En revanche, les orthophosphates (AIPO,) sont favorisés par de basses teneurs en phosphate
(Al/P=1) et par des conditions de haute surface spécifique et de réactivité de I'alumine (Figure
100). Des basses températures (T'<140°C) et de longs temps de réactions produisent des phases
hydratées AIPO,, qui se déshydratent pour cristalliser ou former des polymeres d’unité AIPO,.
Les phases AIPO, peuvent également étre obtenues par réaction Al(H,PO,); ou Al(PO;); et de
Palumine ALO,.

Au-dela de 500°C-800°C et selon les compositions chimiques, les phosphates d’aluminium
cristallisent en Al(PO;)+.B, en Al(PO;);.A et/ou AIPO,

Ces phosphates d’aluminium sont trés résistants en température mais finissent tout de méme par
se décomposer au-dessus de 1760°C en P,0O; et ALO; [BOTHE 1993a] [BOTHE
1993b][TROCZYNSKI 2005].

Moorlag [MOORLAG 2000] [MOORLAG 2004a] étudie également des réactions entre un gel aqueux
de pseudo-boéhmite et d’acide phosphorique. La présence de y-ALO; dans le gel amorphe apres
traitement thermique affecte la formation des produits phosphatés cristallisés et amorphe
obtenus. Elle démontre qu’un gel de type amorphe/y-AlL,O; favorise la formation de mono-
aluminium phosphate et donne un matériau considérablement plus amorphe que lorsque
Ialumine a (ds,= 0,41um) est traitée thermiquement avec H;PO,. De méme, il est montré, pour
un méme rapport Al/P, qu'une augmentation globale du taux de phosphate d’aluminium est
créée lorsqu’un CSG (x-ALO; + gel d’alumine, traité a 500°C) est mélangé a I'acide phosphorique
(formation d’un CB-CSG).

Les phosphates peuvent réduire Ia porosité en jouant un réle de liant amorphe et former
par réaction chimique avec [Palumine un matériau cohésif. Il semblerait que les
propriétés mécaniques optimales du CB-CSG d’alumine sont obtenues pour des
températures avoisinant les 400°C en fonction des phases obtenues. La couche CB-CSG
doit étre traitée suffisamment en température pour permettre de créer un maximum de
liaisons chimiques entre les grains d’alumine et éliminer Peau du réseau. En revanche,
des températures plus élevées conduisent a une diminution des propriétés mécaniques.
Cette perte de propriétés est probablement la conséquence d’une cristallisation de Ia
couche de phosphate d’alumine en méta-phosphate et une perte du taux d’amorphe.
Bien entendu des températures trés élevées conduisent probablement a la cristallisation
(AIPO,) et au frittage de Ia couche qui se traduit probablement par des renforcements des
propriétés mécaniques. Cependant ces températures (T>1000°C) s’éloignent de celles
supportées par le substrat (T <800°C). La température de 400°C sera alors celle retenue
pour traiter Ia couche CB-CSG.
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IV.2.3. Procédé d’élaboration des CB-CSG

Yang [YANG 1999] est le premier a utiliser le procédé CB-CSG afin d’améliorer la résistance a
P'usure d’un substrat métallique (abrasion, corrosion). Il a traité des céramiques sol-gel composites
(CSG) chargés d’alumine ou de SiC par de I'acide phosphorique afin de réduire la perméabilité et
d’augmenter I'adhésion. Pour ce faire, il a appliqué des sol-gel composites CSG, issus dun
mélange de poudre d’alumine et d’un sol aqueux obtenu selon la méthode Yoldas (1,5M), sur des
aciers inoxydables, du titane et des alliages d’aluminium. Il a pu obtenir des épaisseurs de 20-60
um par « dip-coating ». Apres étude du frittage des céramiques CSG, il précise que les dépots
CSG dalumine ne peuvent pas étre densifiés si les températures de frittage sont en dessous de
1000°C. 11 initie donc I’élaboration des revétements CB-CSG pour obvier ce probléme.

Le gel de boéhmite au sein du CSG se transforme en alumine gamma aprés un premier traitement
thermique (300-500°C). L’acide phosphorique concentré est appliqué sur la couche poreuse CSG
qui est constituée de plus de 86%vol de charge d’alumine. Grace a la porosité de la couche,
l'acide phosphorique pénétre dans le revétement pendant le séchage (Figure 101-a). L’acide
phosphorique dissout la surface des particules d’alumine alpha et génére des liaisons chimiques
via des réactions acido-basiques lors du traitement thermique. Cet acide réagit plus efficacement
et vivement avec les particules nanométriques d’alumine hydratées issues du procédé sol-gel. Ces
nanoparticules de gel se dissolvent totalement et forment des ponts d’aluminium phosphate liant
ainsi les particules micrométriques d’alumine alpha, qui ont également réagi en surface (Figure

101-b).

Particule A Particule B

Surface de I'alumine

ayant réagit avec les

Agent chimique réactif

/ (H:PO.) Sol ayant
totalement réagit

avecles
phosphates

phosphates

Substrat métallique

Figure 101 : Représentation schématique des interactions entre les particules d’alumine ou du sol d’alumine avec les
phosphates dans le systtme CB-CSG d’aprés [Q. YANG 1999] [MOORLAG 2000]

Le procédé CB-CSG est appliqué a nos couches CSG chargées a 90%vol en poudre. Ces CSG
sont préalablement traitées thermiquement a 750°C pendant 6 heures afin d’éliminer toutes les
matiéres organiques, qui ne réagissent pas avec les phosphates. L’acide phosphorique est ensuite
introduit dans les couches CSG par trempage/retrait. L'échantillon est ensuite séché a lair libre
une nuit avant d’étre traité thermiquement a 400°C pendant lheure.

Traitement thermigue
400°C -1 heure

Revétement Chemically Bonded
Composite 80l-Gel (CB-C2G)

Revétement Composite So0l-Gel
(C3G) g

Dip coating
dans soludon de H:POs

Figure 102 : Principe d’élaboration des CB-CSG.
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IV.3. Caractérisation des revétements CB-CSG

IV.3.1. Essais de renforcement des CSG a1'acide phosphorique concentré

Des premiers essais de renforcement a l'acide phosphorique concentré (85% massique) ont été
réalisés sur les échantillons CSG chargés de 90%vol de poudre d'alumine.

IV.3.1.1- Microstructure
La Figure 103 présente la microstructure en surface avant et aprés traitement. La Figure 103-a
correspondent a la structure avant traitement a l'acide phosphorique. Les Figure 103-b a Figure
103-d correspondent a la couche apres traitement a l'acide phosphorique.

(b)- CB-CSG

Figure 103: Microstructure en surface d’un revétement CSG (a) et CB CSG (b,c,d) chargé a 90%vol en poudre
d'alumine et traitée 4 I'acide phosphorique concentré.

Les couches CSG chargées a 90%vol de poudre sont tres poreuses apres le traitement thermique
a 750°C (Figure 103-a). Cette forte porosité est bénéfique pour linfiltration de Iacide
phosphorique. La microstructure des CB-CSG obtenue suite au traitement a l'acide montre une
forte diminution de la porosité en surface (Figure 103-b). L'acide phosphorique pénetre
difficilement car il est visqueux et semble former une couche de phosphate en surface plutot
qu'au sein du revétement. La couche n’est pas homogene, des craquelures se forment (Figure
103-c) et l'acide concentré peut attaquer la couche et le substrat sous-jacent (Figure 103-d) dans
certaines zones.
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IV.3.1.2 - Evaluation de la dureté et du module élastique
La Figure 104 représente la dureté composite dynamique en fonction de la profondeur de

pénétration de l'indenteur dans le revétement CSG (points bleus) et CB-CSG (points rouges). La

courbe noire représente I'évolution de la dureté du substrat (ISE du substrat).
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Figure 104 : Dureté dynamique composite d’un revétement CB-CSG chargé a 90% vol en Al,Oj; traité a ’acide H3;PO4
concentré (85%m)

La Figure 104 montre qu'apres le traitement a l'acide phosphorique concentré, le revétement CB-
CSG présente une dureté composite tres supérieure a la dureté composite du revétement CSG
initial. La dureté composite est également supérieure a la dureté du substrat ce qui signifie que la
couche CB-CSG est beaucoup plus dure que le substrat. Nous pouvons remarquer néanmoins
quentre 400nm et 700nm la dureté croit et présente un phénomene d’ISE inverse (RISE :
« Reverse Indentation Size Effect »). A partir de 700nm, la dureté décroit en suivant I'ISE du
substrat. Au-dela d'une profondeur d'indentation de 2 PIm, la dureté atteint celle du substrat.

Le module élastique de la couche CB-CSG est évalué a 118110 GPa, valeur plus faible que celle
du substrat (196£17GPa) mais plus élevée que celle des revétements CSG non traités
(97£7GPa).
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IV.3.1.3 - Caractérisations tribologiques

a. Conditions expérimentales
Le principe de l'essai pion-disque est illustré par la Figure 103. Une force normale et constante Fy

est appliquée a une bille (frotteur) qui est en contact avec le matériau a tester. L'échantillon est
mis en rotation a vitesse constante et la force tangentielle F est mesurée au cours de l'essai.

L'usure du matériau se traduit par I'apparition d'un sillon en surface.

II]'II“‘ Normale Fr

Figure 105 : Représentation schématique d’un essai pion/disque.

Les essais sont effectués sur un tribometre pion-disque T7ibotester de chez Tribotechnics (Figure

106).

Figure 106 : Tribomeétre pion-disque

Les parameétres expérimentaux suivant ont été imposés :

- Frotteur : bille en alumine de diamétre 6mm

- Fy=1N

- Vitesse linéique de frottement = 25 mm.min"

- Distance totale parcourue = 500 m

- Conditions environnementales : atmosphere non controlée (air ambiant)

Les traces d’usure sont ensuite analysées par microscopie confocale en tragant 12 profils de
mesure le long des sillons. La section S est mesurée sur chaque profil et moyennée pour obtenir
une surface moyenne S,,,. (Figure 107). Le volume usé est alors calculé sur la totalité du sillon de
rayon R..

AV=2zR, S, (Eq. 61)
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Figure 107 : Principe de mesure des volumes usés

Les mécanismes d'usure sont ensuite étudiés en analysant les traces d'usure au MEB/EDS.
La bille utilisée est en alumine car I'usure de la bille, grace a sa tres grande dureté (20GPa) et son
inertie chimique, est négligeable par rapport a 'usure de la couche testée. La bille ne présente pas

d’usure quantifiable au MEB et au microscope confocal.

b. Caractérisation du substrat acier
Cette premicre partie présente les résultats de caractérisation tribologique du substrat car il servira
de point de référence pour les résultats sur les couches sol-gel.
La Figure 108 présente le coefficient de frottement dynamique obtenu lors d’un essai de
frottement sec pion sur disque pour le systeme bille en alumine/acier AISI 304. Le coefficient de
frottement aprés la période de rodage (15 premiers métres) oscille entre 0,8 et 1.
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Figure 108 : Coefficient de frottement dynamique du couple substrat acier AISI 304/bille alumine

La Figure 109 présente I'analyse confocale d’une partie de la trace d’usure. Le volume usé moyen
est égal 2 4938613801 um’ et la profondeur maximale est égale a 7,94+0,41 um. Le taux d’usure
est alors égal 2 (98,847,6) x 10° mm’ N "'.m".
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Figure 109 : Analyse confocale du sillon d’usure de I’acier AISI 304
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c. Caractérisation du revétement CB-CSG phosphaté par H,PO, concentré
La Figure 110 présente I'évolution du coefficient de frottement dynamique obtenu lors d’un essai

de frottement sec pion sur disque pour le systeme bille en alumine/revétement CB-CSG chargé a
90% vol en ALO,. Les conditions d’essais sont identiques au cas du substrat. Le coefficient de
frottement apres la période de rodage (15 premiers meétres) oscille entre 0,6 et 0,7. Entre 100 et
250m environ, le phénomene de « stick-slip » est fortement marqué avec une valeur de coefficient
de frottement comprise entre 0,5 et 0,8. Cette augmentation du « stick-slip » est probablement la
conséquence de la création de débris d’usure maintenu dans le tribo-contact (3° corps). Au-dela
de 300m, le « stick-slip » se réduit et le coefficient de frottement diminue. A partir de 400m le
coefficient de frottement présente des valeurs stables et constantes comprises entre 0,48 et 0,6.
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Figure 110 : Coefficient de frottement dynamique du couple revétement CB-CSG/bille alumine

La Figure 111 présente I'analyse confocale d’une partie de la trace d’usure. La profondeur
maximale est égale a 1,87%0,83 um. Le taux d’usure est égal a (25 * 14,2) x 10° mm’N".m"' soit
une diminution d'un facteur 4 de l'usure par rapport au substrat.
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Figure 111 : Analyse confocale de la trace d’usure du revétement CB-CSG traité a I'acide concentré.

La Figure 112 présente l'analyse MEB de la trace d’'usure. On note la présence de nombreux
débris (Figure 112-a). Un agrandissement (Figure 112-b) montre que les débris sont des particules
compactées lors du passage répété de la bille en surface. A l'extérieur de la trace d'usure, on
remarque la présence de fissures perpendiculaires au sens de glissement (Figure 112-c). Ces
fissures sont des fissures de fatigue qui résultent des variations de contraintes tangentielles en
surface, alternativement en compression et en traction (cf chapitre I Bibliographie)
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Figure 112 : Analyse MEB de la trace d'usure pour un revétement CB-CSG phosphaté par H;PO4 concentré

IV.3.1.4 - Conclusion sur les premiers essais de renforcement a 1'acide concentré

La couche CB-CSG a permis une réduction de 'usure d’un facteur 4, tout ceci a une température
de traitement thermique apres phosphatation relativement faible et égale a 400°C. Néanmoins, le
revétement CB-CSG reste trés hétérogene, partiellement fissuré et présente des zones attaquées
par lacide phosphorique concentré. L'acide phosphorique concentré reste en surface de
I'échantillon et forme une couche de phosphate.

Afin d'améliorer la qualité du dépét, il apparait nécessaire d’optimiser la concentration de 1'acide
phosphorique pour améliorer l'imprégnation dans la couche, réduire P'attaque acide tout en
augmentant les propriétés mécaniques de la couche.
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IV.3.2. Détermination de la concentration optimale en acide phosphorique

IV.3.2.1 - Influence de la dilution sur la viscosité de la solution d’acide phosphorique

Des essais de trempage-retrait ont été réalisés sur des échantillons CSG a différentes
concentrations en acide phosphorique. La solution concentrée a 85% massique a été diluée pour
obtenir trois solutions a 20%m, 40%m et 60%m. L'imprégnation par l'acide est liée a la viscosité
de la solution acide. La Figure 113 présente Iévolution de la viscosité de I'acide phosphorique

pour différentes concentrations.
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Figure 113 : Evolution de la viscosité Pacide phosphorique pour différents taux de dilution

La solution d’acide phosphorique concentrée (85%m) est tres visqueuse (49,6 mPa.s). La viscosité
décroit rapidement pour atteindre une valeur de 7,3 mPa.s a 60% d'acide. Elle décroit alors plus
lentement si la dilution augmente au-dela de 60% (3,6 mPa.s a 40% et 2,07 mPa.s a 20%).

Par conséquent, les solutions diluées a 60% semblent étre un bon compromis entre la

concentration élevée et la viscosité faible.

IV.3.2.2 - Etude de la microstructure
La Figure 114 présente la microstructure du revétement CB-CSG traité par de lacide

phosphorique dilué a 60% m.

La surface des revétements CB-CSG imprégnés a 'acide phosphorique dilué montre que la
porosité du revétement CSG n'est pas comblée (Figure 114-a). Cependant, sur la Figure 114-b on
peut observer la présence de gel entre les particules d'alumine qui ont réagi avec l'acide
phosphorique pour former les liaisons phosphates. L'observation au MEB montre également que

le traitement est homogene et qu'aucune attaque acide n’est constatée.

Figure 114 : Revétement CB-CSG 0%vol. h-BN aprés traitement a ’acide phosphorique dilué a 60%m.
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IV.3.2.3 - Etude de la dureté et du module d'élasticité

a. Dureté
La Figure 115 représente les courbes de dureté composite dynamique pour les revétements CB-

CSG apres traitement avec les solutions d'acide phosphorique diluées a 20%m, 40%m, 60%m et
avec la solution non diluée a 85%m.
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Figure 115 : Dureté dynamique composite des revétements CB-CSG traités a I'acide phosphoriques a différentes
concentration massique : 20%m (a) ; 40%m (b) ; 60%m (c) ; 85%m (d).

L’étude de la dureté confirme le renforcement de la structure poreuse du revétement CSG, car
quelle que soit la concentration en acide, la dureté du revétement CB-CSG est supérieure a celle
du revétement CSG. On remarque par ailleurs que le gain en dureté apres traitement a l'acide
phosphorique augmente avec la concentration en acide. A 20%m, la dureté du revétement reste
inférieure a celle du substrat. A 40%m, la dureté est du méme ordre de grandeur que celle du
substrat. La dureté du CB-CSG est maximale pour la concentration en acide égale a 60% m. A
cette concentration, la dureté est équivalente a celle de la couche traitée a l'acide phosphorique

concenttré.
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b. Module d'élasticité
Le calcul des modules d'élasticité a partir des courbes d'indentation instrumentée par la méthode

d'Oliver et Pharr ou la méthode de Loubet nécessite de connaitre le comportement du matériau au
voisinage de 'empreinte comme il est expliqué en annexe 11 (déformation de type « sinking-in » si
hr/hm < 0,83 ou de type « piling-up » si hr/hm > 0,83). La Figure 116 présente I’évolution du
parametre hr/hm en fonction de la profondeur d’indentation maximale pour les revétements CB-
CSG.
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Figure 116 : Variation du paramétre hr/hm en fonction de hm pour les revétements CB-CSG traités a I'acide
phosphorique dilué a 20%m (a), 40%m(b), 60%m (c) et 85%m(d). Les pointillées vert (---) correspondent au critére
ht/hm=0,83 selon [N’Jock 2015].

Les diagrammes montrent que le comportement dépend de la concentration de l'acide
phosphotique. Pour les traitements avec des solutions a 20%m et 40%m, hr/hm > 0,83 quelle
que soit la profondeur d'indentation ce qui montre que le revétement forme un bourrelet lors de
I'enfoncement de l'indenteur. Le matériau a un comportement équivalent a un matériau
granulaire. Le traitement a l'acide dilué a 20%m et 40%m ne permet pas aux particules d'alumine
d'étre liées par les phosphates. Le calcul des modules d'élasticité est donc fait suivant la procédure
de Loubet. Pour les revétements traités a l'acide phosphorique a 60%m et 85%m, le
comportement sous l'indenteur varie en fonction de la profondeur d'enfoncement. En dessous de
2Mm, la déformation du revétement est de type sinking-in (hr/hm < 0,83), et plus l'enfoncement
est important, plus la déformation évolue vers une déformation de type piling-up. Cela montre
que le traitement a l'acide phosphorique a 60%m et 85%m permet de renforcer les liaisons entre
les particules d'alumine. Pour les faibles enfoncements, la structure est suffisamment rigide pour
qu'au voisinage de I'indenteur le matériau se déforme élastiquement. Au-dela de 2 Pim, les liaisons
phosphates entre les particules d'alumine se rompent et le comportement du matériau est a
nouveau de type granulaire. Les modules d'élasticité des revétements traités avec les solutions a
60%m et 85%m sont calculés par la méthode d'Oliver & Pharr c'est-a-dite en considérant le
comportement du matériau avant la rupture des liaisons phosphates.
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Les valeurs sont présentées dans le Tableau 25. L'optimum est obtenu pour un traitement a
l'acide phosphorique a 60% m. Le module élastique reste néanmoins inférieur a celui du substrat.

Tous les essais d'imprégnation a l'acide phosphorique ont par la suite été réalisés avec cette
concentration car elle permet d'avoir les propriétés mécaniques les plus élevées tout en évitant la

dégradation du substrat par une attaque acide.

E réel (Oliver et Pharr) en GPa E réel (Loubet) en GPa
Moyenne Intervalle de confiance Moyenne Intervalle de confiance
95% 95%

Substrat 196 17

CSG (100% alumine) ~ — 97 7

20%m H;PO, ~ ~ 75 12

40%m H3PO, 119 7
60%m H;PO4 171 9
85%m H3;PO4 147 14

Tableau 25 : Modules d'élasticité des couches CB-CSG
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IV.4. Etude des propriétés mécaniques des revétements CB-CSG Alumine +
h-BN

Cette partie présente I’étude des revétements CB-CSG chargés a 90%vol de poudre (alumine + h-
BN) phosphatée par de I'acide phosphorique dilué a 60%m. L'influence du taux de poudre h-BN
dans le mélange alumine + h-BN (2% vol, 5% vol, 10% vol et 20% vol) sur les propriétés
mécaniques et tribologiques est étudiée.

IV.4.1.1 - Microstructure
La Figure 117 présente la microstructure d’un revétement CB-CSG chargé a 20%vol de h-BN.
On note une répartition homogene des plaquettes de nitrure de bore dans le composite (Figure
117-a). Le gel phosphaté entoure aussi bien les particules d'alumine que les plaquettes de h-BN
(Figure 117-b).

Figure 117 : Revétement CB-CSG chargé 90"/‘;vol de mélange de poudres (alumine+h-BN) dont la teneur en h-BN est
de 20%vol.

Afin de vérifier la pénétration de l'acide phosphorique dans toute la profondeur de la couche en
présence ou non de plaquettes de nitrure de bore, des analyses EDS ont été réalisées sur des
tranches de revétements tri-couches CB-CSG pour 0%vol h-BN (soit une poudre d'alumine
seule), 10%vol h-BN et 100%vol h-BN (Figure 118). On note sur les profils EDS que le
phosphore est présent dans tout le revétement et ce quel que soit le taux de h-BN. Cela confirme
que lacide dilué a 60%m pénétre bien dans toute la couche du revétement jusqu’au substrat et

cela méme pour des tri-couches d'épaisseur de l'ordre de 12-15pm.

10% vol h-B 100% vol h-B

0% vol h-B.

Substrat

Substrat

- Substrat %
Om 10 ym 90

Figure 118 : Profil EDS du phosphore de tri- couches CB-CSG a différents taux de charge en h-BN aprés traitement par H;PO4 60%m
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IV.4.1.2 - Etude de la dureté et du module d'élasticité

a. Dureté

La Figure 119 représente les courbes de dureté composite dynamique pour les revétements
monocouche avec des taux de h-BN de 0%vol, 2%vol, 5% vol, 10%vol, et 20%vol.
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Figure 119 : Dureté dynamique composite des revétements CSG (courbe bleu) et CB-CSG (courbe rouge) pour des taux
de ALLO3 / h-BN de 100%/0% (a) ; 98%/2% (b) ; 95%/5% (c) ; 90%/10% (d) ; 80%/20% (e).

Quel que soit le taux de h-BN, la dureté des revétements CSG est inférieure a celle du substrat et

ne dépend pas du taux de h-BN. Pour les revétements CB-CSG, au-dela de 2 um de profondeur

la dureté suit celle du substrat quel que soit le taux de h-BN. En dessous de 1-1,5 um de

profondeur d’indentation, la dureté composite semble influencée principalement par la dureté de

la couche. Cette dureté composite dans lintervalle [0,4 pm; Tpm] est supérieure a celle du

substrat jusqu’a un taux de h-BN de 5%vol.
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La dureté passe en dessous de la courbe de la dureté du substrat (en tenant compte de I'ISE) pour
des taux de h-BN de 10 et 20%vol donc lincorporation de nitrure de bore provoque une
diminution de la dureté de la couche. En dessous de 0,4pum, il est difficile d’apprécier les valeurs
de dureté car I'usure de la pointe, 'hétérogénéité de surface ou encore simplement la rugosité
influencent fortement les valeurs et il n'est pas pertinent de tenir compte de ces valeurs. En
revanche entre 0,4 um et 0,7-1 um, selon le taux de h-BN, la dureté croit et présente un

phénomene d’effet de taille d’empreinte inverse (RISE : « Reverse Indentation Size Effect »).

b. Module d'élasticité
La Figure 120 présente 'évolution du rapport des profondeurs d’indentation hr/hm en fonction

de la profondeur d’indentation maximale hm pour les revétements CB-CSG.
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Figure 120 : Variation du paramétre hr/hm en fonction de hm pour les revétements CB-CSG a différents taux de h-BN.
les pointillées vert (---) cottespondent au critére ht/hm=0,83 selon [N’jock 2015].
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Le comportement de ces revétements CB-CSG est le méme quel que soit le taux de h-BN.
Malgré la dispersion des valeurs hr/hm, les revétements CB-CSG ont une tendance au sinking-in
pour les profondeurs d’indentation inférieures a 2 pum (ht/hm < 0,83).

Au-dela de 2 pm environ, les déformations de la couche montrent une tendance au piling-up
(ht/hm > 0,83).

Nous pouvons expliquer cette évolution du mécanisme de déformation de la couche sous
lindenteur par la structure poreuse du revétement CB-CSG. Lors de l'enfoncement de
lindenteur, la couche présente une résistance mécanique qui explique le sinking-in. Puis la
fracturation des liaisons phosphates qui assurent la résistance mécanique provoque une
densification de la couche (Figure 121-a). Enfin, lorsque 'enfoncement augmente, les particules
d'alumine et de h-BN sont déplacées vers 'extérieur de la zone sous l'indenteur et forment un
bourrelet (Figure 121-b). Le matériau se comporte alors comme un matériau granulaire.
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Figure 121 : Clichés MEB des empreintes de dureté sur des échantillons CB-CSG 20%vol h-BN pour des charges de
250mN (a ) et 1000mN (b)

Le Tableau 26 regroupe les valeurs de modules élastiques pour les revétements CSG et CB-CSG.
Pour les revetements CSG, la méthode de Lonbet a été utilisée car les revétements ne sont pas
cohésifs et se déforment dés le départ en formant un bourrelet. Pour les revétements CB-CSG,
les résultats sont calculés par la méthode d'Olwer et Pharr et par la méthode de Loubet. Les modules
d'élasticité calculés par la méthode d'Oliver et Pharr correspondent donc aux valeurs de la couche
avant décohésion (hm < 2 Hm environ). Les valeurs calculées par la méthode de Lowbet
correspondent aux valeurs de la couche des qu'elle s'endommage et qu'il n'y a plus de cohésion.

On constate alors une baisse importante de rigidité.

E réel (Oliver et Pharr) en GPa E réel (Loubet) en GPa
Intervalle de confiance Intervalle de confiance
Moyenne Moyenne

95% 95%
Substrat 196 17
CSG 0%BN 3 - 97 7
CSG 5%BN 101 6
CSG 10%BN 96 9
CSG 20%BN 90 7
CB-CSG 0%BN 171 9 138 7
CB-CSG 2%BN 167 13 134 10
CB-CSG 5%BN 155 12 126 9
CB-CSG 10%BN 157 11 128 9
CB-CSG 20%BN 142 8 116 6

Tableau 26 : Modules d'élasticité des revétements CSG et CB-CSG pour les différents taux de h-BN
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La Figure 122 présente les variations du module d'élasticité pour les revétements CSG et CB-
CSG en fonction des taux de h-BN. Les revétements CSG ont un module élastique proche de
100 GPa. Le gain de valeur confirme que la formation des liaisons phosphates dans les
revétements CB-CSG renforce la rigidité des revétements CSG. On constate également que
l'incorporation du nitrure de bore donne lieu a une diminution du module élastique des couches.
Celui-ci varie entre 171 et 142 GPa avant la fracturation des liaisons phosphates (hm<2 pm).

Enfin, quelle que soit la nature des couches, les modules d'élasticité sont inférieurs a celui du
substrat (197 GPa).
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Figure 122 : Variation du module d'élasticité en fonction du pourcentage de nitrure de bore dans les revétements CSG
et CB-CSG
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IV.5. Etude des propriétés tribologiques des revétements CB-CSG Alumine
+ h-BN

Des essais d'usure pion-disque ont été réalisés sur les échantillons CB-CSG alumine + h-BN. Des
revétements monocouches et tri-couches ont été testés. Les analyses des courbes de frottement,
les mesures des coefficients d'usure et les analyses morphologiques des traces d'usure sont
présentées dans cette partie. L'influence du taux de nitrure de bore sur la résistance a l'usure est
étudiée et les mécanismes d'usure identifiés.

IV.5.1. Revétements monocouches

IV.5.1.1 - Analyse des courbes d'usure et calcul des taux d'usure
La Figure 123 représente I'évolution du coefficient de frottement en fonction de la distance de

frottement. La courbe noire correspond au substrat.
1,2

(a)- 0%vol h-BN

[

o
[

g oh A el U g gy ""‘1""'"""‘ﬁ"lFi"l'lfﬂ"k"“HW‘T

Coefficient de frottement
o o
P

o
[X)

o

Distan%gjde glissement [m) 200

=
[ ]
-
=]

(b)- 2%vol h-BN (c)- 5%vol h-BN

-
=

o
[

i £ Abponiae

o
o

Coefficient de frottement
o
)

Coefficient de frottement
=]
)

04 04
0,2 0,2
o 4 + + o+ + v
0 00 0 00

Distant2de glissement (m) # Distant2 de glissement(m) 2

1,2 12
(d)- 10%vol h-BN (€)- 20%vol h-BN

2 e

W -7

Sos So8

2 I

— L=

206 206

g g

504 504

= =

o2 So.2

0 0+ .

200

o Distant2de glissement (m) =0 9 Distant2de glissement (m)

Figure 123 : Evolution du coefficient de frottement lors des essais de frottement pion-disque pour les revétements CB-
CSG monocouche
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Les coefficients de frottement au début des essais se situent dans I'intervalle [0,2 ; 0,4]. Tous les
revétements ont un coefficient de frottement inférieur a celui du substrat et ce pendant tout
l'essai. Iaugmentation du taux de h-BN semble allonger la distance de rodage (distance de
frottement pendant laquelle le coefficient de frottement augmente rapidement). Cette distance est
de l'ordre de 20m sans h-BN et 2%vol h-BN, 100m pour 10%vol h-BN et supérieure a 100m
pour des taux de charges supérieurs. Au-dela du rodage, le coefficient de frottement se situe dans
Iintervalle [0,7 ; 0,8] inférieur a celui du substrat [0,8 ; 1].

Les variations du coefficient de frottement autour de la valeur moyenne appelée stick-slip varient
de manicre aléatoire. Ce stick-slip est di a une différence entre les coefficients de frottement
statique et dynamique dont l'origine peut étre attribuée a la rupture des jonctions adhésives qui se
créent lors du frottement (collage/rupture puis collage/rupture et ainsi de suite). Ces vatiations
résultent sans doute de la formation de débris dans le contact, de leur nature et de la qualité
cohésive et adhésive du revétement et de ces débris. La diminution du coefficient de frottement
dans le cas des revétements CB-CSG est due, soit a une diminution du collage de la bille

d'alumine en surface, soit a une réduction des contraintes tangentielles.

La Figure 124 présente les taux d’usure des différents revétements CB-CSG en fonction du taux
de nitrure de bore.
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Figure 124 : Taux d’usure du substrat et des revétements CB-CSG monocouche

La résistance a l'usure des revétements CB-CSG traités a l'acide dilué (60%m) augmente de
maniére significative par rapport au substrat. Le taux d'usure est divisé par 5 ou plus selon les
¢chantillons. Pour rappel, le taux d'usure pour le revétement traité a l'acide concentré diminuait
d'un facteur proche de 4. La plus grande résistance a l'usure est obtenue pour I'échantillon dans
lequel la poudre est uniquement de 'alumine. L'ajout de h-BN ne permet pas de diminuer le taux
d'usure, sans doute le résultat de la dégradation des propriétés mécaniques des revétements.
Néanmoins, il est intéressant de remarquer que les taux d’usure des monocouches sont
semblables et ce quel que soit le taux de h-BN.

172



Chapitre IV - Revétement CB-CSG : « Chemically Bonded Composite Sol-Gel »

IV.5.1.2 - Analyse des traces d'usure - identification des mécanismes d'usure
La Figure 125 présente la trace d’usure apres une essai sur un revétement CB-CSG chargé a

100%vol d’alumine.

ONE 2} ———} "
Revetement CB-CS!

| B50.um
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Figure 125 : Microstructure en surface de la trace d’usure d’un revétement CB-CSG monocouche chargé d’alumine
(0%vol h-BN)

Sur cette figure, on distingue trois zones :

- Une premiere zone (Zone 1) en surface du revétement qui est fissurée. Cette zone correspond a
une partie compactée du revétement sous l'effet de la pression de contact. Cette couche est fragile
et se fissure sous l'effet des contraintes alternativement en traction et compression lors du
passage de la bille.

- Une seconde zone (Zone 2) sous la zone 1. Cette zone apparait lorsqu'il y a des arrachements
dans la couche compactée et fissurée. Cette zone 2 correspond au revétement qui n'est pas
encore compacté. On distingue la structure initiale de la couche avec les particules d'alumine.

- Enfin une troisiecme zone (zone 3) qui correspond au substrat. Cette zone apparait lorsqu'il y a
des arrachements adhésifs de la zone 1 et de la zone 2. Cette observation suggere une faible

adhérence du revétement au substrat.
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La Figure 126 et la Figure 127 présentent respectivement les traces d’'usure de revétements CB-
CSG chargés 10%vol h-BN et 20%vol h-BN.
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rupture cohésivefis

Figure 126 : Microstructure en surface de la trace d’usure d’un revétement CB-CSG monocouche chargé 10%vol h-BN
(soit 90%vol d’alumine)
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Figure 127 : Microstructure en surface de la trace d’usure d’un revétement CB-CSG monocouche chargé 20%vol h-BN
(soit 80%vol d’alumine)
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Le revétement chargé 10%vol h-BN présente des arrachements de maticre adhésifs
(substrat/revétement) et cohésifs (couche déformée/couche) comme dans le cas sans h-BN.

Les revétements a 20%vol h-BN montrent une couche supetficielle densifiée (zone 1) qui s'écaille
et qui est faiblement adhérente. Les particules de charge sont visibles dans les zones écaillées
(zone 1) et dans la couche sous ces écailles (zone 2) en laissant apparaitre un alignhement des
plaquettes de nitrure de bore h-BN parallélement au sens de glissement et des particules
d’alumine liées par le gel phosphaté.
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IV.5.2. Revétements tri-couches CB-CSG

IV.5.2.1 - Elaboration des revétements tricouches
Dans le but d’augmenter encore I'épaisseur des revétements CSG, des dépots multicouches ont

été développés. Nous nous sommes limités a 3 couches dans cette étude.

Les formulations de sol composites choisies pour I'élaboration des tricouches sont les mémes
que pour les revétements monocouches a 90%vol. La fissuration est minimale et I’épaisseur est
maximale. Par ailleurs, plusieurs taux de h-BN ont été introduits.

Lors de la réalisation des tricouches CSG, chaque dépot intermédiaire est traité a 250°C pendant
Theure comme illustré dans le synoptique suivant (Figure 128). Cette température est choisie afin
d’éliminer les solvants interstitiels et de finaliser la réticulation des polymeres sol-gel sans pour
autant dégrader les composants organiques. Le choix de cette température permet également de

l Barbotine CSG

i

limiter la dégradation du substrat.

lTrempage-Retrait ‘

I Séchage Ambiant ‘ Répété 3 fois
2 heures

Densification
250°C/1h

raitement thermique |

i- 750°C/6h

60%m H,PO,

i’ raitement thermique
400°C/1heure
Figure 128 : Synoptique de la réalisation des revétements tri-couche CB-CSG

IV.5.2.2 - Caractérisation microstructurale en coupe des revétements tricouches
Les revétements tri-couches ont des épaisseurs comprises entre 13 et 19 um. Enfin Iépaisseur

totale tricouche ne correspond pas a la somme des épaisseurs monocouches respectives. Cela est
da a une redissolution des couches déposées lorsque I’échantillon est retrempé dans le sol-gel.

Les revétements comportant la charge d’alumine sont hétérogenes car les 3 couches sont
facilement discernables. Seuls les revétements qui comportent uniquement du nitrure de bore

semblent homogenes car les 3 couches ne peuvent étre séparées.

La premiere des trois couches est la plus fine (1,4 a 2,6 um), épaisseur des couches suivantes

semble croitre successivement lors de chaque nouveau dépot.
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Les clichés MEB présentés (Figure 129) permettent de caractériser la qualité et 'épaisseur des revétements tricouches.

90%vol poudre :
100%vol. Al,O; - 0%vol. h-BN

290% oﬁdie i e 90%vol poudre : 90%vol poudre : & 90%vol poudre :
98%vol. Al,O3 - 2%vol. h-BN 95%vol. Al,O3 - 5%vol. h-BN 90%vol. Al,O3 - 10%vol. h-BN 80%vol. Al,O3 - 20%vol. h-BN

X

5.0m 95.067 @.0: 20m

90%vol poudre :
0%vol. Al,O3 - 100%vol. h-BN|

&3 @ .1 25,067 .0 2em

Figure 129 : cliché MEB en coupe transverse des revétements tri-couches CSG pour différents type et taux de charge.
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IV.5.2.3 - Analyse de la surface des revétements CB-CSG
La Figure 130 présente la microstructure de la surface des revétements CB-CSG tri-couches.

Kim - 13 . Al keV Kim -13. 4l (T
Figure 130 : Microstructure de la surface des revétements CB-CSG tri-couches.

Les revétements tri couches sont également fissurés comme dans le cas des revétements
monocouches. Par ailleurs, la surface apparait plus rugueuse du fait de la présence de petits ilots
sur toute la surface du revétement. Ces ilots correspondent vraisemblablement a une
cristallisation de phosphate d’aluminium car les pointés EDS sur les ilots montrent des rapports
en éléments P/ Al plus élevés que sur le reste de la surface du revétement.

177



Chapitre IV - Revétement CB-CSG : « Chemically Bonded Composite Sol-Gel »

IV.5.2.4 - Analyse des courbes d'usure et calcul des taux d'usure
La Figure 131 présente les coefficients de frottement dynamiques pour les revétements tri-

couches CB-CSG. Les coefficients de frottement des CB-CSG tri-couches sont inférieurs a celui
du substrat quel que soit le taux de h-BN. Ils sont également légerement inférieurs aux
coefficients de frottement des revétements monocouches. Le revétement chargé uniquement
d’alumine présente un intervalle de coefficient de frottement de [0,56; 0,72]. Une légere
augmentation du coefficient de frottement est observable pour des taux de h-BN de 2%vol
[0,56; 0,76] et 5%vol [0,6; 0,8]. Nous constatons par ailleurs une légere diminution du
coefficient de frottement pour des taux supérieurs a 10%vol. A 10%vol I'intervalle de coefficient
de frottement est de [0,58 ; 0,7] et a 20%vol h-BN, il est de [0,58 ; 0,64]. Enfin, on remarque que
I'incorporation de h-BN au-dela de 10% semble diminuer le phénomeéne de stick-slip (diminution

des variations du coefficient de frottement autour de la valeur moyenne).
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Figure 131 : Evolution du coefficient de frottement lors des essais de frottement pion-disque pour les revétements CB-
CSG tri-couche
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Le diagramme en Figure 132 présente les taux d’usure calculés pour les revétements CB-CSG tri-
couches a différents taux de charges de h-BN. Le taux d'usure pour le revétement monocouche

chargé uniquement en alumine est rappelé pour comparaison.
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Figure 132 : Taux d’usure du substrat et des revétements CB-CSG tri-couches

L'échantillon monocouche CB-CSG d’alumine présente la meilleure résistance a 'usure. Le taux
d'usure du revétement tri-couche CB-CSG de méme composition est multiplié par 3,4 par
rapport a celui de I'échantillon monocouche. Cette augmentation trés importante résulte
probablement des délaminations entre les couches et du labourage du revétement lors du passage
de la bille. L’incorporation de h-BN, augmente encore le taux d'usure. Au-dela de 5%vol h-BN, le
revétement tri-couches s’use plus rapidement que le substrat. La diminution des propriétés
mécaniques (dureté, module élastique) avec l'incorporation de h-BN est vraisemblablement la
cause de cette diminution de la résistance a 'usure.
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IV.5.2.5 - Analyse des traces d'usure - identification des mécanismes d'usure
La Figure 133 présente la trace d'usure d’un revétement CB-CSG tri-couches chargé d’alumine.
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Figure 133 : Analyse MEB et EDS de la trace d'usure du revétement CB-CSG tri-couches chargé en alumine
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Une délamination des couches est observée en particulier au centre de la trace. En effet, la
pression du contact hertzien est maximale au centre de la trace. Le revétement est totalement
délaminé a certains endroits laissant visible le substrat sous-jacent comme le confirme le pointé
EDS [1] ou des pics intenses correspondant au fer et au chrome apparaissent.

Les pointés [2] et [3] montrent une diminution des rapports de hauteurs des pics Fe, Cr sur Al (et
P). Cela traduit l'augmentation de I’épaisseur des revétements vers la périphérie de la trace
d'usure. L'adhérence des couches CB-CSG entre elles et sur le substrat est faible et le revétement
multi-couches délamine d’autant plus que la pression hertzienne augmente vers le centre du
contact.

La Figure 134 présente une zone correspondant a ce méme revétement non encore délaminée.
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Figure 134 : Analyse MEB de la zone déformée dans la trace d'usure du revétement CB-CSG tri-couche chargé en
alumine (0%vol h-BN)

On constate un fort écaillage du revétement. Un grossissement (Figure 134-b) entre deux écailles
montre que la surface est lisse et correspond a une couche densifiée. Sous cette couche dense

apparait la structure poreuse du revétement non déformé.
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On retrouve le méme mode d'endommagement par écaillage pour les revétements CB-CSG tri-
couches chargés a 5%vol h-BN (95%vol d’alumine), 10%vol h-BN (90%vol d’alumine) et
20%vol h-BN (80%vol d’alumine) (Figure 135). Par endroit sur le revétement 20%vol h-BN
(Figure 135-b), la trace d’usure montre des arrachements complets du revétement au centre du
sillon mais surtout un fort étalement du revétement dans le sens du glissement. On remarque
également une orientation des plaquettes hexagonales de h-BN parallelement au sens de

frottement quelle que soit sa quantité (Figure 135-d).
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Figure 135 : Analyse MEB de la zone déformée dans la trace d'usure des revétements CB-CSG tti-couche chargé en
alumine + h-BN (5%vol, 10%vol, 20%vol h-BN)
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IV.5.3. Discussion

Les essais de frottement sec sur les revétements CB-CSG chargés d'alumine montrent une
diminution de l'usure sous faible charge (IN) ainsi qu'une diminution du coefficient de
frottement par rapport au substrat en acier inoxydable. La dilution de 'acide phosphorique a 60%
massique est optimale pour I'imprégnation des couches et pour I'amélioration des propriétés
mécaniques. Le caractere trés poreux des couches permet une imprégnation par l'acide
phosphorique dilué jusqu’a l'interface couche/substrat.

* Propriétés mécaniques :

Les essais d’indentation montrent 3 régions sur les courbes force-déplacement (Figure 130):
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Figure 136 : Evolution de la dureté et du comportement d’un revétement CB-CSG sous 'indenteur au cours de Pessai

La premiere région (jusqu’environ 0,4-1um d’enfoncement selon le taux de h-BN) montre que la
dureté dynamique suit un phénomene d’ISE inverse (RISE). Le phénomene RISE est da a la
fracturation-compaction de la couche sous lindenteur comme lexpliquent Rabmoun et lost
[RAHMOUN 2009] pour des revétements de silice poreux. Plusieurs auteurs ont observé ce
phénomene de fracturation-compaction lors de I'indentation de matériaux céramiques poreux [LI
1996] [GONG 2001] [ANANDAKUMAR 2008] [LU 2012] [CHEN 2015]. La densification de la
microstructure poreuse des céramiques sous le contact est également bien observée par
indentation sphérique [LATELLA 1997] [HE 2007] [STAUB 2015].

La seconde région montre une diminution de la dureté qui suit 'ISE du substrat. En effet,
lorsque la couche est suffisamment compactée, celle-ci reste confinée sous l'indenteur et se
comporte comme une couche dense. La déformation du systéme couche/substrat est de type
« sinking-in ».
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Aux plus fortes profondeurs d’indentation (>2um), la dureté composite dynamique mesurée
correspond essentiellement a celle du substrat. Le substrat en acier AISI 304 ayant une tendance
au « piling-up » (ht/hm>0,83), le reste de la couche non confinée se déforme plastiquement
(fractures, densification, écoulement) et remonte sur les faces de I'indenteur pour former un
bourrelet [TSUI 1999a]. Ce comportement est comparable a un film mou et poreux sur substrat
dur métallique [TSUI 1999a] ou a un film dur et fragile sur substrat métallique apres fracturation
de la couche [TAKADOUM 1997][A. M. KORSUNSKY 1998].

Les valeurs de dureté et de module élastique mesurées sur nos CB-CSG traités a 400°C sont
semblables a celles trouvées dans la littérature (cf partie IV.2.1).

La présence de nitrure de bore réduit considérablement les propriétés mécaniques des
revétements (diminution du module élastique et de la dureté dynamique) dont la cause est
attribuée a la nature de h-BN (faible dureté, faible module de Young perpendiculaire aux plans
basaux) et au comportement fragile de la matrice liante (Al,O;+phosphates d’aluminium). Cette
diminution de propriété mécanique avec h-BN est rapportée pour des massifs alumine/h-BN et
pour des revetements (cf Chapitre I bibliographie).

Néanmoins la présence de h-BN semble augmenter le taux de compaction (moins de porosité).

* Propriétés tribologiques :

L’incorporation de h-BN dans les revétements monocouches ne permet pas de diminuer les
valeurs de taux d’usure par rapport a 'alumine. Ces valeurs sont du méme ordre de grandeur que
pour les revétements chargés uniquement d'alumine (<12-16 *10° mm’N ".m"). L’usure est
diminuée d’un facteur 5 par rapport au substrat quel que soit le taux de h-BN. Le coefficient de
frottement des CB-CSG est inférieur au substrat (0,7-0,8 contre 0,8-1) mais l'adhérence des
revétements au substrat est faible (arrachement de la couche sous 1N). Enfin, I'incorporation de
h-BN augmente le phénomene d'usure cohésive du revétement soulignant la tres faible cohésion
des particules entre elles.

L'usure des revétements tri-couches est plus importante que pour les revétements monocouche.
Ceci est le résultat de délaminations entre les couches mais également a Iinterface
substrat/revétements. La faible réactivité de h-BN avec les phosphates d’aluminium et donc
I'absence de liaisons chimiques avec les plaquettes de h-BN est probablement une des causes. Le
labourage, et donc l'absence du revétement par la bille, est aussi responsable de la forte
augmentation de 'usure. Au-dela de 5%vol h-BN, l'usure devient plus sévere que celle du
substrat et la présence de la couche CB-CSG n’a plus d’effet positif. Néanmoins, on observe une
diminution du phénomene de « stick-slip » pour les plus hautes teneurs en h-BN. L’orientation

des plaquettes de h-BN dans le sens de frottement en est la cause.
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* Analyse du matériau sous la bille :

L’essai pion disque correspond a un contact Hertzien bille sur plan.

Dans le cas d’'un matériau céramique dense, des fissures circulaires se développent a 'extérieur et
autour du cercle de contact bille plan et forment un cone de Hertz (Figure 137).

Par contre, dans le cas de céramiques poreuses et/ou a microstructure hétérogéne, comme ce qui
a été observé sous l'indenteur Vickers, le matériau sous la bille se fissure et se compacte. La
fissuration conique est alors supprimée en faveur de la formation d’un réseau de fissures qui reste
tres confiné sous le contact (Figure 137). On appelle ce comportement la « quasi plasticité »
[LATELLA 1997] [FISCHER-CRIPPS 1996] [LAWN 1998] [RHEE 2001] [JAHANMIR 2005] [STAUB
2015]. A forte charge, il peut se former des microfissures secondaires aux extrémités des failles de
cisaillement confiné [LAWN 1998] [STAUB 2015]. 1l existe alors une transition plastique/quasi-
plastique en fonction des propriétés du matériau.

E

Figure 137 : Représentation schématiques d’un contact Hertzien au-dela de la limite élastique. (C) mode fragile avec
fissure conique, (Y) mode quasi-plastique avec zone plastique sous le contact [LAWN 1998]
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IV.6. Vers l'utilisation des CB-CSG comme vernis de glissement

Meéme si l'incorporation de charge h-BN en mélange avec 'alumine dégrade les propriétés des
revétements et que les coefficients de frottement en présence du lubrifiant solide restent élevés,
on constate tout de méme une diminution du phénomene de « stick-slip » et du coefficient de
frottement avec l'augmentation du taux de h-BN. Malheurecusement, les particules
submicroniques dures d’alumine annulent leffet bénéfique du lubrifiant solide. Elaborer un
revétement ou ces particules dures et abrasives sont absentes doit permettre de bénéficier d’un
faible coefficient de frottement. Deés lors, l'intérét de ce type de revétement n'est plus sa
résistance mécanique mais ses propriétés de glissement (faible résistance au cisaillement) afin de
réduire I'élévation de la température dans le contact tribologique donc la formation de jonction
adhésive et de fissures de fatigue. Ce type de revétement correspond a un vernis de glissement.
Afin de vérifier nos analyses, une étude complémentaire a été réalisée et les premiers résultats
sont présentés ici.

IV.6.1. Analyse des courbes d'usure et calcul des taux d'usure

La Figure 138 présente les taux d’usures mesurés pour le revétement chargé a 100%vol h-BN
comparativement avec les revétements chargés entre 0 et 20%vol h-BN. Sur cette figure, nous
constatons une forte augmentation du taux d’usure par rapport aux revetements CB-CSG chargés
d’alumine et d’alumine/h-BN. La couche présente un taux d’usure sévere évalué a (295+55) x 10°
*mm’N"'.m".
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300
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200 - 162,2 +23,2
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98,7 +23,0
98,817,6
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Figure 138 : Comparaison entre les taux d'usure des couches CB-CSG chargées uniquement en h-BN et les taux
d'usure des couches CB-CSG chargé en alumine et alumine/h-BN
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La Figure 139 présente I'évolution du coefficient de frottement au cours de I'essai. Le coefficient
de frottement est faible (proche de 0,2) et présente peu de « stick-slip » jusqu'a une distance de
frottement de 15m environ. Au-dela, on constate une augmentation rapide et importante du
coefficient de frottement qui correspond a la dégradation rapide de la couche, puis au contact
entre la bille et le substrat.
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Figure 139 : Evolution du coefficient de frottement lors des essais de frottement pion-disque pour les revétements CB-
CSG tri-couche chargé en h-BN seul (courbe verte).

La Figure 140 permet de comparer les coefficients de frottement des revétements CB-CSG tri-
couches chargés a 0%vol h-BN, 10%vol h-BN, 20%vol h-BN et 100%vol h-BN au début des
essais. Comparativement aux couches CB-CSG chargées en alumine et en alumine/h-BN, on
constate que le revétement CB-CSG chargé 100%vol h-BN présente un phénomene de stick-slip
plus faible et un coefficient de frottement également beaucoup plus faible (0,2) pour les 15
premiers metres.
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Figure 140 : Comparaison entre les coefficients de frottement pour les revétements CB-CSG chargés en alumine
uniquement, alumine/h-BN et h-BN uniquement au début des essais de frottement
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IV.6.2. Analyse des traces d'usure - identification des mécanismes d'usure

La Figure 141 présente la trace d'usure apres un essai d'une distance de 250 m. On peut constater
que le revétement est totalement usé puisque le substrat apparait sur toute la longueur au centre
de la trace d'usure. Aucune délamination entre les couches n'est observée ainsi qu'aucun écaillage
comme dans le cas des revétements CB-CSG chargés en alumine/h-BN. Par contre, on remarque
que sur le bord de la trace d'usure, le matériau est entierement étalé dans le sens du contact ce qui
traduit une déformation importante du revétement. Un grossissement de cette zone montre un
alighement de toutes les plaquettes de h-BN dans le sens du frottement.

Substrat

Substrat

f%é :

Figure 141: Microstructure en surface du sillon d’usure d’un revétement CB-CSG monocouche chargé 100%vol h-BN
(soit 0%vol d’alumine)

Une analyse complémentaire de la surface du frotteur en alumine permet de préciser les
mécanismes d'usure de la couche chargée en h-BN. La Figure 142 présente la surface de la bille
apres l'essai pion disque. La bille présente une accumulation de matiere en front de frottement.
Cette accumulation de matiére trés importante résulte d'un phénomene de labourage de la
couche, le tribofilm se forme préférentiellement sur la bille.

Figure 142 : Observation en surface de la bille d’alumine aprés essai pion disque sur un revétement CB-CSG chargé a
100%vol h-BN
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IV.6.3. Discussion

La forte usure de ce vernis de glissement est principalement causée par sa mauvaise adhérence sur
'acier et les faibles propriétés mécaniques de la couche.

Le nitrure de bore est inerte chimiquement par rapport aux phosphates et n'est donc pas lié au
matériau dans la couche. Le substrat d’acier inoxydable AISI 304 T'est également [T. GUEGUEN
2005] a cause de sa haute teneur en nickel et chrome. Il y a un arrachement de la couche dans le
centre du sillon qui s’accroche préférentiellement a la bille d’alumine.

Cette accroche chimique est donc liée aux interactions h-BN/phosphate d’aluminium et
phosphate d’aluminium/substrat.

L’amélioration des propriétés tribologiques du revétement CB-CSG a 100% de h-BN passera
donc par une amélioration des accroches chimiques entre les phosphates et le nitrure de bore et
le substrat. En ce qui concerne le substrat, le choix d’un alliage d’aluminium pourrait étre
pertinent car les phosphates réagissent avec l'aluminium oxydé en surface pour former un
phosphate d’aluminium. Le revétement CB-CSG chargé uniquement de h-BN conserve un tres
faible coefficient de frottement (0,2) aussi longtemps qu’il est présent dans le contact. Ce faible
coefficient de frottement est attribué d’une part a 'alignement des plaquettes de h-BN dans le
sens de frottement mais également a I'absence de particule dure d’alumine « frottantes» dans le
contact tribologique. Ce mécanisme est caractéristique des particules lamellaires autolubrifiantes
et correspond au comportement d’un lubrifiant solide qui permet de limiter les efforts
tangentiels. (cf chapitre I Bibliographie).

Lors d’un contact bille sur plan, le matériau se déforme plastiquement de maniere trés importante
ce qui provoque le labourage de la couche et son étalement en périphérie de la trace d’usure. Cet
étalement est une des propriétés rencontrées dans un vernis de glissement (bonne filmabilité)
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IV.7. Conclusion du chapitre

Les revétements CSG présentent des propriétés mécaniques faibles (dureté, module élastique) a
cause de la forte porosité et des faibles propriétés mécaniques du liant. Pour y remédier la voie
CB-CSG a été utilisée avec succes. Les propriétés mécaniques sont semblables a la littérature sur
le sujet. En effet, par rapport au substrat, la dureté est supérieure. Néanmoins, le module
¢lastique reste faible.

Les mécanismes d’endommagement dans les couches CB-CSG sont de type quasi-plastique
(microfissurations et densification) sous I'indenteur a cause de la nature poreuse et du caractere
fragile des liaisons phosphates.

L’étude par indentation montre une plus forte densification de la couche en présence de h-BN.
Par ailleurs, lors de lenfoncement de lindenteur, le revétement se déforme par déflexion
élastique (« sinking-in ») puis au-dela d’une profondeur proche de 2 um, la déformation se fait par
formation d’un bourrelet. Ce bourrelet résulte de la déformation plastique du substrat mais aussi
de Pécoulement du matériau qui a un comportement équivalent a celui d’'un matériau granulaire.

Pour les revétements monocouches CB-CSG, le contact avec la bille d’alumine conduit a des
coefficients de frottements plus faibles que dans le contact alumine/substrat acier (0,7-0,8 contre
0,8-1) et 'usure est réduite d’un facteur 5 par rapport a I'acier non revétu. L'introduction de h-

BN ne change pas les valeurs d’usure.

Pour les revétements tricouches CB-CSG, le coefficient de frottement est encore plus faible
(0,56-0,8). L’'incorporation de h-BN diminue le phénomeéne de « stick-slip » grace a l'alignement
des plaquettes de h-BN. L’usure des revétements tricouches est supérieure a l'usure des
revétements monocouches, et cette usure augmente avec I'incorporation de h-BN. Les valeurs
d’usures dépassent celle du substrat pour des teneurs supérieures a 5%vol h-BN. Les mécanismes
d’usure sont essentiellement liés a la délamination des couches entre elles et a 'interface avec le
substrat, aussi qu'a un phénomene de labourage de la couche qui augmente avec le taux de h-BN.

Il faudrait alors élaborer des couches épaisses en une seule fois pour que la couche supporte
davantage les contraintes tout en permettant d‘éviter les problemes de délamination entre les
couches. Cependant, dans cette étude, 'épaisseur est limitée par la technique de revétement (dip-
coating) et les parameétres rhéologiques de la barbotine CSG.

Dans le cas de revétement CB-CSG chargés uniquement en h-BN, I'usure est rapide, mais le
coefficient de frottement reste tres faible (0,2) tant que le revétement est présent dans le contact.
Ce tres faible coefficient de frottement est attribué a I’élongation des plaquettes de h-BN, a
I’étalement du revétement et au collage sur la bille qui forme alors un patin de glissement. L’usure
rapide s’explique par les faibles propriétés mécaniques de la couche résultant de la quantité
importante de h-BN mais aussi par I'absence de liaisons chimiques entre les phosphates et les
particules de h-BN d’une part et entre les phosphates et le substrat d’autre part.
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Dans ce travail, la synthése d’'un sol d’alumine stable a été optimisée en faisant varier la
concentration en précurseur, le taux d’hydrolyse et le taux de complexant présents dans la
solution. La composition optimale du sol pour les dépots correspond a la composition [0,8M]-
R0,6-W2. Un traitement thermique a une température minimale de 600°C est nécessaire pour
produire une couche céramique.

La cristallisation du gel et sa densification sont trés progressives et nécessitent des conditions de
températures et de temps de palier élevées, ce qui est défavorable pour le substrat en acier
austénitique AISI 304. De plus, la formation de I'alumine a haute température est accompagnée
de la formation de vermicules. La croissance vermiculaire conduit inévitablement a la formation
de grains nano-poreux peu résorbables. Cette porosité limite le frittage et par conséquent les
propriétés mécaniques de la céramique.

Le dopage aux ions fer in-situ grace a la synthese sol-gel a permis :

- la formation d’une solution solide (Al Fe),O; homogene ;

- Paugmentation de la diffusion atomique au sein des cristallites ;

- une diminution de la température de transformation de phase vers la phase alpha ;

- une disparition de certaines phases métastables de 'alumine favorisant ainsi la transition directe
Yo

- d’éviter la croissance vermiculaire ;

- une amélioration de la densification de la céramique.

Nous avons montré que la synthese directe d’une solution solide est plus efficace que ce qui est
classiquement fait en littérature (ajout de particules d’oxyde ou le dopage a la surface des
cristallites). Cependant, I'ajout d’ion fer semble étre optimal pour des concentrations inférieures a
10%mol dans notre cas.

Le dopage au fer présente des effets bénéfiques multiples mais insuffisants. En effet, la
transformation en phase alpha a lieu au-dela de 977°C pour 10%mol ce qui correspond a des
conditions de traitements thermiques encore trop séveres (temps, température) pour densifier
correctement et obtenir les propriétés mécaniques souhaitées tout en ne dégradant pas le substrat.

La suite du travail a permis de mettre en ceuvre des couches sol-gel épaisses sans fissuration.

La technique sol-gel composite « CSG » chargé de particules d’a-AL,O; et de h-BN a été
développée.

Cette dernie¢re a permis 'obtention par dip-coating de revétements monocouches chargés a
90%volumique de poudres céramiques. Dées lors, les épaisseurs mesurées sont d’environ 3um,
lorsque le trempage s’effectue a la température ambiante, et d’environ 8,5um, lorsque le trempage
seffectue dans un sol composite refroidi (=4°C). En dessous d’un taux de charge de
70%volumique, les épaisseurs des revétements sont proches d’une couche sol-gel non chargée
(environ 500nm). Le refroidissement de la suspension CSG permet également d’éviter des défauts
topographiques de type coulures.

De plus, le taux de fissuration et de retrait de la couche composite diminue avec 'augmentation
du taux de poudre dans le composite mais en contrepartie d'une porosité importante.
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Les couches CSG traitées thermiquement a 750°C ont par la suite été caractérisées
mécaniquement par indentation instrumentée. Les résultats ont mis en avant des propriétés
mécaniques (dureté, module élastique) plus faibles que le substrat. Ces faibles propriétés
mécaniques sont la conséquence d’un manque de liaison forte entre les particules de la charge et
d’une porosité importante. Ces propriétés mécaniques sont trop faibles pour des applications

anti-usure.

Des revétements CSG ont été imprégnés par de l'acide phosphorique puis traités thermiquement
afin de renforcer les liaisons entre particules d'alumine. Ces revétements CB-CSG présentent une
résistance a 'usure accrue d’un facteur 5 comparé a 'usure de I'acier seul.

L’incorporation de lubrifiant solide h-BN (0 a 20%vol h-BN) dans le composite réduit les
performances mécaniques (diminution de la dureté et du module élastique) proportionnellement
a son taux. Dans les couches sol-gel composite les mécanismes de déformation de la couche sous
lindenteur sont de type quasi-plasticité c'est-a-dire qu’elles se micro-fracturent avant de se
compacter sous I'indenteur.

Il n’a pas d’effet significatif observé concernant la résistance a l'usure. Une diminution du
coefficient de frottement est cependant mesurée. Dans le cas de revétements monocouches, la
résistance a I'usure est équivalente a celle mesurée pour les revétements CSG chargés uniquement
d’alumine. Dans le cas des revétements tricouches, I'usure augmente rapidement avec le taux de
h-BN. L'usure est supéricure a celle du substrat pour des taux supérieurs a 10%vol de h-BN.
Cette usure rapide s'explique par des délaminations inter-couches, une mauvaise accroche au
substrat, et une mauvaise cohésion entre les particules de h-BN. La raison est attribuée a I'inertie
chimique de lacier et de h-BN face aux phosphates donc a l'absence de liaisons chimiques.

Des revétements CB-CSG chargés uniquement en h-BN (90%volumique) montrent un tres faible
coefficient de frottement (0,2) et une réduction du phénomeéne de stick-slip. Cependant, ce
revétement présente un taux d’usure élevé (4 fois plus important que celui du substrat) que l'on
peut attribuer aux faibles propriétés mécaniques de la couche, a la faible cohésion de la couche et
surtout a la faible adhésion du h-BN sur le substrat.
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Suite a ce travail de thése, nous pouvons identifier deux voies d'amélioration des
propriétés mécaniques et tribologiques des revétements sol-gel composites CSG :

- Améliorer la densité et la cohésion dans les couches épaisses afin de tendre vers des
caractéristiques de couches dites « dures » (H > 10 GPa)

- Diminuer les contraintes de cisaillement en surface et transférer les charges mécaniques
dans le substrat en développant des couches fines de type « vernis de glissement ».

1lere voie : développement de revétements durs denses
* Revetements CSG durs frittés par méthodes flash
L’obtention de dépot dur par CSG nécessite des températures élevées (supérieures a 1400°C pour

I'alumine) et des temps de maintien longs pour qu'll y ait frittage. Pour des revétements sur métal
de telles conditions sont inenvisageables.

Néanmoins, des essais de traitement thermiques « flash » par chauffage micro-ondes monomode
ont été testés (Annexe III). II a été possible de déposer un substrat métallique (AISI 304) revétu
dans un four micro-onde et de chauffer sa surface a haute température (1400-1450°C) en un
temps trés court tout en accélérant considérablement les mécanismes de frittage, ceci sans créer
d’arcs électriques ou de plasma. Le revétement a alors pu étre traité plus rapidement qu’en
chauffage conventionnel sans dégrader le substrat jusqu’a 1350-1400°C. Au-dessus de 1400-
1450°C, méme si les résultats ont montré un début de frittage de la couche d’alumine, les
températures restent néanmoins encore trop élevées pour l'acier (fusion partielle).

Une perspective intéressante serait d’élaborer des sols chargés qui fritteraient en phase liquide
(<1000-1400°C) et d’y appliquer une technique de frittage flash radiative (micro-onde et/ou flash
infrarouge).

* Revétements CB-CSG durs par précipitation in situ

La voie CB-CSG aux phosphates d’alumine permet d’obtenir des couches d’une dureté de 400-
600 Hv a des températures inférieures a 400°C.

Les couches sont trés poreuses et fragiles, et la méthode d’élaboration (imprégnation des CSG)
n’est pas optimale pour obtenir les meilleures propriétés mécaniques. Une étude d’élaboration de
CB-CSG in-situ en dispersant directement des charges dures dans un sol-gel de phosphate
d’alumine est une voie qu'il serait intéressant de développert.

De plus la quantit¢é de poudre est tres importante dans les revétements CB-CSG étudiés
(90%volumique du CSG initiale), la quantité de phase liante est donc probablement insuffisante.
La préparation in-situ permettrait d’augmenter ce taux de liant, de limiter les manipulations et le
temps de mise en ceuvre, de réduire la sévérité et le nombre de traitements thermiques,
d’augmenter ’homogénéité de la couche, de réduire la porosité et donc d’augmenter les
propriétés mécaniques et tribologiques.
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2¢me voie développement de vernis de glissement

Les matériaux durs, telles que les céramiques, présentent souvent une forte résistance au
cisaillement et donc un fort coefficient de frottement. En pratique, il n’existe pas de matériaux
homogenes et isotropes présentant simultanément une faible résistance au cisaillement et une
pression d’écoulement élevée. Pour diminuer le coefficient de frottement, un vernis de glissement
adhérent appliqué sur des surfaces dures (massifs ou revetements) (Figure 143) peut étre la
solution. Si le revétement est suffisamment mince, le substrat dur supportera les charges et le
film mou imposera la contrainte de cisaillement donc le coefficient de frottement. Il sera
I'équivalent d'un lubrifiant solide.

Film mou
lubrifiant solide

AW

Figure 143 : Bille rigide sur surface dure revétue d’un vernis de glissement.

* Vernis de glissement CB-CSG
La matrice CB-CSG de phosphate d’alumine présente l'intérét d'étre un liant résistant a haute

température. En effet, les phosphates d’aluminium ne se dégradent pas avant la volatilisation de
P,O; (au-dessus de 1500°C-1760°C). Par ailleurs, h-BN ne se dégrade pas en dessous de 950°C
sous air et bien au-dela sous atmosphere protectrice.

Cependant, la faible résistance a I'usure des CB-CSG en tant que vernis de glissement chargé
uniquement de h-BN est due a 'absence de liaison entre les phosphates et h-BN.

La cohésion des particules de h-BN dans le CB-CSG pourrait étre renforc2E en augmentant la
réactivité de h-BN avec les phosphates grace a la fonctionnalisation des particules de nitrure de
bore. Cette fonctionnalisation peut étre obtenue par des procédés d’oxydation (chimique et/ou
thermique) ou par la mise en ceuvre d’une gangue sol-gel bi-réactive aux phosphates et au h-BN
autour des particules de h-BN.

Par ailleurs, les CB-CSG sont inertes chimiquement et résistent bien dans des environnements
séveres (vide, températures extrémes, acides, bases, solvants ...). Il serait intéressant d’étudier ce
type de liants avec d’autres lubrifiants solides tels que des nanoparticules d’oxydes, du graphite
(faible cout et tres utilisé) ou des composés sulfurés comme WS, ou MoS, pour lesquels le soufre
forme facilement des liaisons chimiques fortes.

Une étude tribologique dans des conditions s’éloignant de 'ambiant (en température, sous vide,
sous pression, sous atmospheres agressives) permettrait de mettre en évidence I'intérét de tels
revétements.
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* Sol-gel hybrides

Une tendance actuelle, qui n’a pas été étudiée dans cette thése, est I'élaboration de vernis de

glissement en élaborant des sol-gel dit hybride c'est a dire comportant encore des phases
organiques, qu’ils soient chargés ou non.

L’avantage de tels revétements est d'allier des propriétés de fonctions organiques (hydrophobicité,
hydrophilie, groupements réactifs) 2 un réseau mixte organique/inorganique. Cependant, ce type
de matériau présente de faibles duretés a cause des phases organiques. Par ailleurs, leur utilisation
serait limitée par la dégradation des composés organiques en température (< 400-450°C).

La technologie sol-gel hybride pourrait, par exemple, ¢tre employée pour des gels de phosphates
d’aluminium CB-CSG, qui, grace a la faible température de mise en ceuvre (<400°C), permettrait
d’obtenir des fonctionnalités intéressantes sur des substrats en aluminium notamment.
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Annexe I — Méthodes par DRX

Annexe I- Dosage des phases et détermination de la taille des cristallites et

des micro-distorsions par DRX

A.1.1. Principe

Les matériaux peuvent se présenter sous différentes formes selon leur état d’organisation a
I’échelle atomique ou moléculaire. Un matériau est dit amorphe lorsqu’il ne présente pas d’ordre a
longue distance alors quun matériau cristallin peut étre considéré comme un assemblage
d’atomes (ou de molécules) plus ou moins dense. Chaque plan, dit plan réticulaire, est décrit dans
Pespace par les indices de Mz/ler (hkl). Ces plans se répétent dans 'espace en étant séparés d’une
distance inter-réticulaire (d,,) pour chaque famille de plans.

Lorsqu’un matériau cristallin est irradié par un faisceau monochromatique de rayons X de
longueur d’onde A sous un angle 0, la diffraction s’explique par des constructions d’ondes
cohérentes entre les ondes diffusées par chaque motif constitutif du réseau cristallin (Figure 144).
Dans ces conditions, les ondes diffractées se propagent dans des directions particulieres définies

par la loi de Bragg.

N 2o
2 dha =

(Eq. 62)

Sin(0)

Ou Lo : Longueur d’onde du faisceau incident
d : Distance inter-réticulaire en position de Bragg
0 : Angle d’incidence du faisceau de rayons X
N : Ordre de diffraction

Figure 144 : Illustration de la loi de Bragg : interférences des ondes diffusées par les atomes au sein d’un cristal.

Lorsqu’un matériau rentre en condition de diffraction celui-ci réémet une quantité de photons X
dépendante, entre autres, de lintensité incidente, de la nature du matériau mais aussi de la
quantité de phase en diffraction.
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Annexe I - Méthode de dosage de phases par DRX

A.1.2. Dosage des phases cristallisées et taux de cristallinité par diffraction de rayon X

Le dosage par DRX s’appuie sur I’étude de l'intensité intégrée de chaque raie du diffractogramme
d’une phase donnée car cette intensité est proportionnelle a la quantité volumique (ou massique)
de cette méme phase.

En géométrie Bragg-Brentano et pour un échantillon polyphasé, Iintensité d’une raie [GRAVEREAU
2011] de la famille de plan (hkl) d’une phase i peut s’exprimer par:

2
_ CAX%a, o P [Fankn|” [m@nip], | G (Eq. 63)
Lingn = [———1 [ V2, 1 L1 TSGoniay Preini) Tim
Ou C : Constante physique comprenant l'intensité I, du rayonnement incident

A : Longueur d’onde utilisée
A : Fraction (supposée constante) du volume pour laquelle les plans (h,k,]) sont en
position de diffraction
o : Section du faisceau de RX
(LP),,, : Facteur de Lorentz(L)-Polarisation (P) avec (LP),, 2%
|Fh,k,1| : Module du facteur de structure
Vi : Volume partiel occupé par la phase 1
m,,: Facteur de multiplicité correspondant au nombre de familles de plans
équivalentes
C,; : Fraction volumique de la phase 1
U, : Coefficient d’absorption linéaire du mélange
Ts, . : Facteur correctif de microabsorption de rugosité de surface
Pr,,: Terme correctif d’orientations préférentielles
Tt Facteur (correctif) de contraste de Brindley pour la phase i dans le mélange m
T, est un facteur correctif de la microabsorption différentielle entre la phase i et le mélange.

Plusieurs méthodes permettent d’utiliser la diffraction des rayons X pour quantifier une phase
cristalline ou éventuellement une phase amorphe de maniere directe ou indirecte[ CYR 1999].

Ces méthodes peuvent étre classées en deux catégories :

- Les méthodes utilisant la totalité du diffractogramme.

Nous pouvons citer notamment la méthode de Rietveld ou encore la méthode dite « whole
powder pattern decomposition (WPPD) ».

Ces méthodes s’appuient sur le principe de minimisation par moindres carrés des différences
entre le diffractogramme observé et calculé des mélanges de phases. Ces méthodes sont les plus
précises et les plus efficaces mais leur mise en ceuvre reste complexe.

- Les méthodes utilisant une seule raie de diffraction.

Parmi ces techniques [ALEXANDER 1948][SIGNES-FREHEL 1996][SRODON 2001], nous pouvons
citer plusieurs techniques d’analyse quantitative telles que les méthodes de I’étalon interne ou
externe, la méthode d’addition généralisée, et la méthode des ratios d’intensité de référence (RIR)
[CHUNG 1974].

Pour utiliser ces méthodes il est impératif que tous les diffractogrammes soient obtenus dans les
mémes conditions expérimentales.

202



Annexe I - Méthode de dosage de phases par DRX

Si on fait 'hypothese que tous les facteurs de I'équation (Eq. 63), autres que C; et p, sont
constants et en négligeant les autres facteurs correctifs (orientations préférentielles, la micro-
absorption de la rugosité de surface ou encore des micro-absorptions différentielles), ce qui est
acceptable pour des conditions de mesures identiques d’un méme matériau, il est possible de
simplifier cette expression par la relation de Kiug et Alexander [ALEXANDER 1948][SIGNES-
FREHEL 1996] [SRODON 2001]:

Ci m
Ii;hk) = Ke Kishiy P Ke K(i;hit) —p_p " X; (Eq. 64)
Avec Cj = Vim _ _mi/pi =piXi
échantillon My /Pm Pim

ou K, : Constante liée aux conditions de travail
K( 1) : Coefficient qui dépend de la nature de la phase considérée
X, : Fraction massique de la phase i
pim : Masse volumique de la phase i
pm: Masse volumique du mélange de phase
m;: Masse de la phase i dans 'échantillon
m,, : Masse totale de I’échantillon
Le terme (Mim/pim), noté par la suite Wi*, est appelé coefficient d’absorption massique du

composé 1.

La méthode de dosage par étalon interne est la méthode la plus fiable car elle permet de
s’affranchir du coefficient d’absorption massique du mélange qui n’est pas toujours aisé a obtenir
(valeur qui varie pour chaque fraction massique du composé étudié). Cependant cette méthode
est longue a mettre en ceuvre et destructive car elle nécessite le tracé d’une courbe d’étalonnage
pour chaque phase et le mélange du standard a la poudre.

Nous nous limiterons, dans le cadre de notre étude, a la méthode par étalon externe pour sa
simplicité, rapidité et surtout parce qu’elle offre la possibilité de conserver 'échantillon intacte.
L’application de cette méthode est rendu possible car les phases a doser dans le mélange sont de
méme nature (toutes des alumines).

A.I1.2.1- Méthode de P’étalon externe

La méthode consiste a mesurer lintensité I, du composé pur correspondant a la phase i a doser

dans un mélange. Ensuite, avec les mémes conditions expérimentales, I'intensité de la méme raie

(hkl) de la phase 1 dans le mélange est mesurée.

D’apres la relation de Kiug Alexander le rapport des raies 1 i, et Iy peut étre défini par :
T _ i (Eq. 65)
ToGi;hk)y  Mm*

Xi

En plus des diffractogrammes de chacune des phases pures, cette méthode fait appel aux
coefficients d’absorption massique de I’échantillon et des phases qu’il renferme. Cette méthode
nécessite soit la connaissance de la composition chimique de la phase étudiée et du mélange afin
de calculer les coefficients d’absorption massiques, soit la mesure de ces derniers notamment par
la technique de transmission de rayons X.

203



Annexe I - Méthode de dosage de phases par DRX

Lorsque le mélange est de méme nature chimique que le composé étudié il est possible de
négliger les coefficients d’absorption massiques du rapport car ces derniers sont équivalents.
La fraction massique de phase i du composé est alors directement liée au rapport des deux
intensités.

Tihey _ (Eqg. 60)

= Xi
To(i;hkn)

A.1.2.2- Evaluation de la teneur en fraction amorphe
Siles n phases en présence dans le mélange sont toutes cristallisées alors il est nécessaire de tracer
(n-1) droites d’étalonnages indépendantes obtenues dans les mémes conditions expérimentales.

iéme

La somme des fractions massiques d’un mélange est toujours égale a 1, donc la n

phase du
mélange peut étre déduite par la relation :
X,=1-3"Px, (Eq. 67)
Lorsqu’une phase amorphe est présente, celle-ci, hormis la présence éventuelle d’un halo de
diffusion, ne diffracte pas. La fraction de phase amorphe peut étre déduite soit directement (dans
le cas de la méthode du halo de diffusion), soit indirectement par la relation :
X amorphey = 1 - i X cristattisées) (Eq. 63)
Donc pour déduire le taux d’amorphe, il est nécessaire de déterminer la quantité des phases
cristallisées en présence dans le mélange.

A.I.2.3- Réduction des orientations préférentielles

Dans le but de réduire I'erreur provoquée par les orientations préférentielles dans la technique de
dosage, qu’il soit par étalon interne ou externe, il est possible non pas de considérer I'intensité
intégrée d’une famille de plan (hkl) mais la somme des intensités intégrées de plusieurs plans de
familles (hkl) pour une phase donnée.

A.1.3 Evaluation de la précision de la méthode de dosage par étalon externe DRX

A.1.3.1- Conditions opératoires

Dans ce travail, la quantité de phase amorphe n’est pas calculée directement par le traitement du
halo amorphe. Nous quantifions les phases cristallisées, et la quantité de phase amorphe est
obtenue indirectement comme le complément a 100%. La précision de quantification de la phase
amorphe dépend donc de la précision de quantification des phases cristallisées. Les erreurs
absolues obtenues sur les phases cristallisées constitueront donc directement Perreur faite sur la
phase matricielle (’amorphe ici).

L’intensité intégrée des raies de diffraction est calculée par une pseudo-Voigt a I'aide du logiciel
Jade6. Afin d’évaluer une incertitude sur la mesure, des mélanges de phase pure d’alumine et de
MgO sont réalisés en proportion connues.

La poudre de MgO pur (Acros Organics) a été choisie car elle est isotrope et la plupart de ses
raies de diffraction ne chevauche pas les raies de I'alumine. Elle présente suffisamment de raies
distinctes de I'alumine quelle que soit sa structure cristalline. De plus, MgO présente un
coefficient d’absorption massique proche de l'alumine afin de réduire leffet dd a la micro
absorption différentielle (Pour le cuivre de radiation 1,540598 A ; yu*,,,= 27,88 cm’/g et p* pos=
30,91 cm?/g).
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Afin de minimiser les erreurs de traitement des pics, nous avons choisi les raies se chevauchant le
moins possible et présentant une intensité significative (>10% en intensité relative). Ces raies

sont :

* Pour alumine alpha: (104), (110), (113), (024), (116), (214), (300),(1 0 10), (134), (226) ,(2 1 10)
* Pour alumine gamma: (400) et (440)
*  Pour MgO: (200), (220), (222)

A.1.3.2- Résultats

La méthode par étalon externe nécessite de connaitre tous les coefficients d’absorption massique.
On ne peut donc pas traiter les mélanges de phases de nature tres différentes et dont on ignore le
coefficient d’absorption.

Nous avons donc travaillé sur des mélanges alumine/MgO, MgO (dont le coefficient
d’absorption est connu et n’est pas tres éloigné de celui de I'alumine) servira de matrice
équivalente a une matrice vitreuse. Cette phase n’est pas amorphe mais I'important dans cette
¢tude est qu’elle dilue I'alumine cristallisée sans chevaucher les pics de diffraction de I'alumine (on
ne s’intéresse qu'aux pics de diffraction lors d’'un dosage indirect et non au halo diffus). La
fraction massique de la phase cristallisée est déterminée par comparaison avec le diffractogramme
obtenu sur la phase pure. Le reste de la fraction massique constituera donc la fraction de phase
matricielle (amorphe ou son équivalent MgO).

Mélange alumine alpha /matrice (MgO)
Des mélanges de poudre MgO et CT3000SG sont préparés dans des proportions connues. (Pour
la radiation kol du cuivre 1.540598 A, p¥*MgO= 27,88 cm?/g et w*ALO;= 30,91 cm?/g). Les

résultats sont donnés dans le tableau (Tableau 27) ci-apres.

erreur absolue
) %matrice MgO % a-Al,O3 %matrice MgO déduit de la matrice %
%u-AlOs réel , ) ,

réel calculé (100-%A1205) (a-Al, 03 réel -

a-Al,0; calculé)
Mélange 1 20,31 79,68 18,62 81,38 1,70
Mélange 2 25,01 74,99 19,40 80,60 5,61
Mélange 3 49,99 50,01 48,30 51,70 1,69
Mélange 4 74,97 25,03 70,50 29,50 4,47
Mélange 5 79,68 20,32 74,36 25,64 5,32

Tableau 27 : Détermination de P’erreur absolue lors du dosage indirecte de la matrice par la méthode de P’étalon
externe d’'un mélange alumine alpha + matrice.

Les mélanges 1 et 3 montrent I'erreur la plus faible avec une valeur de 1,7% pour le mélange
50/50 d’alumine/matrice. Cette faible etreur est peut-étre issue d’un meilleur mélange des
poudres au mortier et/ou d’un meilleur affinement des raies de diffraction. Le mélange de poudre
contenant 25% d’alumine présente une erreur de 5,61% et celui contenant 75% d’alumine
présente une erreur absolue de 4,47%. Cette erreur semble varier de manicre aléatoire. Ce
phénomene doit probablement étre lié a la préparation des mélanges des poudres.
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Mélange alumine gamma/matrice (MgO)
De la méme manicre, les mémes essais ont été réalisés pour apprécier I'incertitude de dosage de
I'alumine gamma lorsqu’elle se retrouve seule diluée dans une matrice de type MgO.

Mélange 1 21,6 78,40 21,75 78,25 0,15
Meélange 2 50,88 49,02 46,71 53,29 2,41
Mélange 3 68,38 31,62 63,30 36,70 5,08
Mélange 4 75,58 24,42 72,17 27,83 3,41
Mélange 5 80,47 19,53 79,40 21,60 1,07

Tableau 28 : Détermination de Perreur absolue lors du dosage indirecte de la matrice par la méthode de I’étalon externe
d’un mélange alumine gamma + matrice.

L’erreur absolue est au maximum de 5% sur le taux d’alumine dans un mélange y-ALO,; /
matrice.

Mélange alpha/gamma/ matrice (MgO)
Nous traitons maintenant le cas d’'un mélange ternaire, alumine alpha, alumine gamma, et la
matrice MgO. Les résultats sont donnés ci-apres (Tableau 29).

Mélange 1 45 44,92 10,08 40,8 48,7 10,5 42 3,78 7,98

Mélange 2 18,55 73,7 10,66 15,7 72 12,3 2,85 1,7 4,55

Tableau 29 : Détermination de Perreur absolue lors du dosage indirecte de la matrice par la méthode de I’étalon externe
d’un mélange alumine alpha + gamma + matrice.

L’incertitude sur la détermination du résidu matriciel est quasiment doublée puisque 'on cumule
des erreurs de dosage des deux phases cristallisées. L’erreur semble minimisée quand le rapport
de la quantité de gamma sur celle de I'alpha, pour un méme taux de matrice, est maximal. L’erreur
sur gamma est d’autant plus grande que sa fraction sera minimisée. En effet, comme l'affinement
est plus délicat pour gamma, l'erreur induite en est vraisemblablement plus impactée que la
quantité de phase gamma est diminuée.

Nous remarquons néanmoins que la matrice déduite présente des valeurs proche de la matrice
réelle avec un taux d’erreur amoindri. Les quantités calculées dans ce cas d’étude sont surévaluées
pour la phase gamma et sous-évaluées pour la phase alpha. En réalité les erreurs peuvent se
compenser légérement pour diminuer lerreur globale sur la phase amorphe. Par prudence,
Perreur considérée sur la phase amorphe sera la somme des erreurs de chacune des phases
cristallines.
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A.1.3.3- Conclusion sur Pincertitude au dosage

La premiére source d’erreur est celle due a la préparation des mélanges de poudre.

La seconde est celle obtenue par I'affinement pseudo-Voigt du logiciel Jade 6 (la fonction pseudo
Voigt est définie dans la partie qui traite des tailles de domaines cohérents et des
microdistortions). Cette erreur est peut-ctre plus marquée sur la phase gamma que la phase alpha
en raison de pics de diffraction moins bien définis.

Une autre source d’erreur peut étre induite par des micro-absorptions différentielles non
corrigées (facteur de contraste de Brindley) da a la différence de la taille des poudres (MgO,
Alumine).

Les erreurs commises sur I'orientation préférentielle sont néanmoins réduites grace au rapport
sommation des intensités intégrales des raies de diffraction de chacune des poudres et a
I'utilisation d’un support par chargement arricre.

Il serait judicieux pour minimiser ces erreurs, d’améliorer I'algorithme de calcul mais surtout
d’améliorer la qualité du mélange des préparations ce qui peut rapidement devenir compliqué.
Concernant la méthode de I’étalon externe, la droite d’étalonnage n’est pas nécessaire puisque les
pics de diffraction dans ce cas-ci sont directement comparés aux pics de diffraction de la méme
phase a 100%. Cette technique demande soit d’avoir un matrice proche en terme d’absorption de
la phase a doser, soit de connaitre les différents coefficients d’absorption X, ce qui ne posera pas
de probléeme dans ce travail de these car la matrice amorphe (alumine) est de méme nature
chimique que les phases cristallisées (alumine) étudiées.

En conclusion, lorsqu’une seule phase cristalline est présente (alpha ou gamma) il faut s’attendre
a une imprécision de 5 a 6%. Pour les mélanges triphasiques, il faut cumuler les erreurs sur la
quantification des phases alpha et gamma, pour, par complément a 100%, obtenir la quantité de
matrice. I faudrait donc s’attendre au maximum a une imprécision maximale de 8-10% sur la
quantité de phase amorphe calculée pour un mélange triphasique.

Les résultats seront interprétés en tenant compte des incertitudes de mesures. De plus, le dosage
des alumines se fera sans préparation de mélange de poudre réduisant ainsi les erreurs de
manipulation et augmentant donc la précision des calculs. Les erreurs considérées sont tres
probablement surévaluées mais confirme néanmoins la pertinence de la méthode choisie et
conduit a une estimation correcte de la phase amorphe.
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A.1.4. Taille des domaines cohérents et micro-distorsion par diffraction des rayons X

A.1.4.1 - I’¢élargissement des raies

Les raies de diffraction sont également caractérisées, en plus de leur position (20) et de I'aire sous
le pic (Imax), par leur forme ou profil de raie. Le profil de raie peut étre caractérisé par les
grandeurs telles que la largeur a mi-hauteur (FWHM) et la largeur intégrale (8). La largeur
intégrale B est définie comme le rapport de I'aire du pic sur la hauteur maximale de ce méme pic
(Figure 145). On peut définir, grace a ces deux parametres, un facteur de forme (p = FWHM/B).
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Figure 145 : Représentation schématique d’un pic de diffraction et de ses longueurs caractéristiques

En pratique I'élargissement de la raie de diffraction résulte d’une convolution de trois fonctions :

Une fonction de distribution de la longueur d’onde du faisceau incident : d’ou I'utilisation d’un
rayonnement monochromatique.

Une fonction instrumentale liée au systeme de diffraction utilisé (optiques, monochromateur...)

Une fonction échantillon liée a la nature du produit diffractant :

Cette fonction fait intervenir essentiellement la taille des cristallites (élargissement présent
lorsque la dimension des cristaux élémentaires n’est plus suffisamment grande pour respecter
I'approximation du cristal infini) et les microdistortions (correspondant a une distribution de la
valeur de la distance inter-réticulaire pour une famille de plan hkl).

La convolution de ces trois fonctions exprime le profil vrai de la raie observée. La taille des
cristallites et les micro-distortions peuvent exister simultanément dans un matériau. Comme leurs
manifestations interviennent différemment, il est possible de les séparer en admettant certaines
hypotheses simplificatrices.

Il est admis que la fonction la mieux adaptée pour représenter un pic de diffraction est la
fonction de [ozgt qui se trouve étre un produit de convolution d’une gaussienne et d’une
lorentzienne. Cette fonction, difficile a calculer, peut étre approximée par un certain nombre de
fonctions analytiques dans les logiciels d’analyse de diffractogramme. La plus courante est la

fonction pseudo-voigt PV (qui est une combinaison linéaire simple d’une gaussienne G et d’une
lorentzienne L) telle que :

PV=pL+(1p) G (Eq. 69)
Le facteur de forme ¢ pour une gaussienne vaut @;= 2 \/W =~ 0,9394 et pour une Cauchy-

Lorentz ¢;,= 2/n= 0,637. Ces deux valeurs constituent les limites que peut prendre le rapport
(FWHM / B).
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A.1.4.2- Résolution de la fonction instrumentale
Comme vu précédemment, I’élargissement des pics de diffraction est également causé par les
différents éléments constituant le diffractomeétre. L’évolution isotrope de cette largeur (sans
contribution de Iéchantillon) en fonction de I'angle de Bragg caractérise Pappareillage. La fonction
de résolution instrumentale, est croissante avec langle de diffraction et peut étre souvent
approchée par un polynéme de degré 2 en fonction de la tangente de I'angle de Bragg.
Cette équation est connue sous le nom de polynome de Caglio#: et s’écrit :
FWHM,,, = U tan’ (8) +V tan(8) +W (Eq. 70)

De méme :

Buemenion’ = U” tan’(8) +V? tan(8) +W? (Eq. 71)
Ou (U, V, W) et (U, V’, W’) sont des parameétres ajustables.
Expérimentalement, pour obtenir cette fonction instrumentale, un échantillon, ne présentant pas
de défauts structurels et dont la taille des cristallites est étendue (supérieure au micron), est passé
dans les mémes conditions expérimentales que nos mesures des matériaux d’études. Ceci permet
de faire P’hypothése que seul appareillage est a origine de I’élargissement. Cet échantillon doit
avoir des pics de diffraction qui ne se chevauchent pas et doit couvrir une grande plage angulaire
pour une meilleure précision. La fonction appareillage (Figure 144) est obtenue par passage d’un
étalon en Silicium pur (Figure 146) fourni avec I'appareil de diffraction X.
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Figure 146 : Diffractogramme RX du standard en Silicium obtenu dans les conditions d’étude présente

L’affinement a P'aide d’'un polyndéme de degré 2 a permis de déterminer les parametres de la
fonction de Caglioti (Figure 145). Cette fonction permet de corriger I'élargissement instrumental
lors de calcul des tailles et contraintes des cristallites.

0,0110 0,025
0,0105 1 B2 =0,0255tan(0)? - 0,0177tan(8) +0,0168
0,0100 R* = 0,9926 L 0,02
0,0095
o 0,0090 - + 0,015
=
T 0,0085
g %.
. 0,0080 4 L 0,01
0,0075 A P
0,0070 + ®____ L 0,005
Py (FWHM)?=0,0094 tan()?-0,0067tan(B) +0,0081
0,0065 A R? = 0,889
0,0060 + + + + + + + 0
0,20 030 0,40 0,50 0,60 0,70 0,30 0,90 1,00
Tan(8)

Figure 147 : Résolution du polynéme de Caglioti pour la latgeur intégrale et la largeur a mi-hauteur.
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A.I.4.3-Choix de 1a méthode de calcul des micro-distorsions et taille de domaine cohérent
Scherer (1918) suppose que I'élargissement des raies n’est da qu’a la taille des domaines cohérents
Al
Buraie = LCos (8 (Eq. 72)

Ao : Longueur d’onde utilisée
O Beric : Largeur intégrale (Aire pic/Hauteur pic) en radians
v 0 : Angle de Bragg du pic considéré
L : Taille de cristallite

A est une constante imposée par 'opérateur et dépend de ’hypothéese faite sur la forme du
domaine cohérent de diffraction (0,89 dans la plupart des cas).

Stokes et Wilson (1944) [STOKES 1944] ont montré que Iélargissement de la raie, s’ est
proportionnel a la tangente de I'angle, est probablement dd au taux de microdéformations. Ces
microdéformations caractérisent en fait 'amplitude des variations de la distance inter-réticulaire
autour de la valeur moyenne de cette distance. Elles peuvent étre attribuées a des variations
locales de contraintes mais peuvent aussi étre dues a des variations locales de composition

chimique.
Biraic = 4 € tan(0) (Eq. 73)
A : Longueur d’onde utilisée
Ou Beric : Largeur intégrale (Aire pic/Hauteur pic)

0 : Angle de Bragg du pic considéré
¢ : Taux de microdistortion

D’autres méthodes permettent de tenir compte des contributions simultanées de I'effet de taille et
de microdéformations. Parmi celles-ci nous pouvons distinguer celles utilisant les largeurs a mi-
hauteur et largeurs intégrales (Williamson Hall [WILLIAMSON 1953], Kesjser et al. [DE KEIJSER
1982]), les méthodes de variance (Halder-Wagner-Langford [HALDER 1960]) et les méthodes dites de
Fourier (Bertant |BERTAUT 1983], Warren-Averbach [WARREN 1950]).

Quelle que soit la méthode utilisée, il est primordial de déconvoluer le profil expérimental de la
contribution instrumentale.

Meéme si les méthodes de Fourier permettent d’obtenir une distribution de taille de cristallite sans
tenir compte de la forme de la raie de diffraction, elles sont néanmoins plus complexes a mettre
en ceuvre.

La méthode de Williamson—Hall [WILLIAMSON 1953] est souvent et facilement utilisée pour ce
genre d’étude. Elle permet, en effet, d’estimer les tailles de domaines cohérents et les micro-
distortions du réseau cristallin. Cependant, cette méthode fait ’hypothese que les raies de
diffraction sont soit décrites par une fonction de Cauchy-Lorentz, soit, éventuellement, par une
fonction de Gauss.

Nos pics de diffraction ont des facteurs de forme des raies de diffraction compris entre 0,637 et
0,934 qui, rappelons-le, sont des limites respectives correspondant aux facteurs de forme pour les
fonctions de Lorentz et de Gauss. 11 n’est donc pas possible d’utiliser la méthode de Williamson Hall
de maniere efficace.
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A.1.4.4- Méthode de Halder-Wagner-Langford
Ce cas intermédiaire est mieux décrit par la méthode de Halder Wagner [HALDER 1966] plutét que
par la méthode de Williamson Hall. Cette méthode est, en quelques sorte, une amélioration de la
méthode de Williamson-Hall pour lesquelles les raies de diffraction sont décrites par une fonction
de Voigt (ou pseudo-Voigt) et dont le facteur de forme est compris dans entre 0,637 et 0,934.
Halder-Wagner-Langford proposent dans le cas d’'une Voigt, que la contribution Gaussienne de
Iélargissement de la raie est due aux microdistortions tandis que la contribution lorentzienne de
Iélargissement est relative a la taille des cristallites. Ils ont montré que la largeur intégrale B peut
étre approximée par :
B* ~ Bu B* +PBc? (Eq. 74)
Avec BL=% ; BG=%d*

Bvraie : Largeur intégrale de la raie

BL : Partie lorentzienne de la largeur intégrale
Ou B¢ : Partie Gaussienne de la largeur intégrale

L : Taille apparente des cristallites perpendiculaires a la famille de plan hkl
e : Facteur dépendant du taux moyen apparent de microdistortions du réseau de la famille de plan hkl

La largeur intégrale s’écrit donc:

B Y1 By, Ev
(d*) - L (d*2)+ (2)
e Cos(8) . 1y _ 25in(®)

b

Ao Ao
L : Taille apparente des cristallites perpendiculaires a la famille de plan hkl

(Eq. 75)

AVCC ‘3* = Bvrai

Ou ¢: Facteur dépendant du taux moyen apparent de microdistortions du réseau dans la direction
perpendiculaire a la famille de plan hkl

En tracant (i—i)z en fonction de (5—;), on obtient le diagramme de Halder-Wagner. La pente de la
droite est inversement proportionnelle a la taille moyenne des domaines cohérents et 'ordonnée
a l'origine donne la valeur moyenne des microdistortions de réseau.

La contribution de la largeur instrumentale doit étre retirée en utilisant 'approximation de Wagner
dans le cas d’'une description de la raie par une 170/ ou une pseudo-l7vsgt (valable pour un
facteur de forme de pic intermédiaire) :

Biastrumentale
- ipstrumentale (Eq. 76)

ﬁvraie - ﬂobservée B b ,
observee

A titre d’exemple la Figure 148 suivante présente un traitement Halder Wagner d'une de nos
poudres (xerogel d’alumine traité thermiquement a750°C pendant 6 heures) :

1,4 1
1,2 4
y =0,3721x + 0,0721
1 4 R? = 0,8383

+

(B*/d*)p*2
o o
[+

+

~
(]
M

0,4 1

o
~
¥
M

o

0 0,5 1 B*/(d*A2) 1,5 2 2,5

Figure 148 : Exemple de traitement selon la méthode Halder Wagner en vue de la détermination de la taille de domaine
cohérent et des microdistortions
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Annexe II - Méthodologie d’analyse des courbes d’indentations Vickers

Annexe II - Méthodologie d’analyse des courbes d’indentation
A.I1.1 Principe général

Le principe de l'indentation consiste a enfoncer un matériau trés dur et quasi indéformable
(diamant, WC) appelé indenteur dans le matériau a tester. La profondeur d’enfoncement dépend
de la résistance mécanique a la pénétration du matériau testé. La dureté caractérise cette résistance
mécanique. Lors de son retrait, I'indenteur laisse une empreinte rémanente visible de méme
géométrie que I'indenteur et correspondant a une déformation irréversible du matériau (plasticité,
fissurations, densification...).

La valeur de dureté H représente le rapport de la force appliquée Fy sur la surface A de
Iempreinte résiduelle. La dureté correspond a une contrainte d’écoulement.
Fn (Eq. 77)

H=-—"
A

Pour les métaux ou les céramiques, et plus particulicrement dans le cas de films minces, les
géométries d’indenteur les plus couramment utilisées sont les pyramides a base carrée ou losange
(indenteur Vickers, Knoop) ou encore tétraédrique (indenteur Berkovitch). D’autres géométries
d’indenteur existent, telles que les géométries coniques (Rockwell C) ou sphériques (Rockwell B,
Brinell). Les indenteurs pyramidaux présentent I'avantage d’atteindre une contrainte d’écoulement
pour des charges méme trés faibles. Selon la gamme de charges utilisée, on distingue 3 domaines :
la nano-indentation (Fy < 0,IN), la micro-indentation (0,IN< Fy < 10N) et la macro-
indentation (10 N < F).

La caractérisation mécanique des couches minces a poussé a développer lindentation
instrumentée qui permet de solliciter le plus possible la couche tout en sollicitant le moins
possible le substrat sous-jacent (faibles charges) mais également en s’affranchissant de la mesure
optique de I'empreinte (mesure dynamique de la pénétration de I'indenteur en fonction de la
charge/décharge appliquée). L’essai d’indentation instrumentée permet de mesurer la dureté du
matériau mais également le module élastique a partir de la courbe de déchargement.

Les mesures par indentation sur des films de faibles épaisseurs sont influencées par la présence
du substrat dont les propriétés mécaniques propres modifient la mesure. Pour obvier a ce
probleme on peut travailler sous trés faible charges (dans la gamme nano). Cependant les essais
en nanoindentation posent de nombreux problémes et artefacts de mesures qu’il faut prendre en
compte (rugosité, usure de la pointe, hétérogénéité...). Une autre approche consiste a réaliser les
essais d’indentation dans la gamme micro et a appliquer des modéles analytiques permettant de
différencier les contributions substrat/revétement ou encore de prendre en compte Pinfluence de
la charge appliquée (« Indentation Size Effect » ISE).

L’étude des propriétés mécaniques par indentation des revétements CSG est réalisée par micro-
indentation instrumentée Vickers.
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A.I1.2. Mesures de dureté et du module d’élasticité par essais d’indentation instrumentée.
L’indentation instrumentée (Depth Sensing Indentation, DSI en anglais) consiste a enregistrer la
courbe charge-décharge lors de lessai d’indentation aussi bien au chargement qu'au
déchargement de l'indenteur. On obtient alors une courbe Force = f(profondeur indentation)

appelée aussi courbe « charge-décharge » (Figure 149).

Fluage

Charge, Fn
i
5

Empreinte résiduelle

Profondeur dindentation, h} " ‘L‘v—’ tmaxi
h.

Figure 149 : Courbe représentative d’un essai de charge-décharge et définition des différentes profondeurs utilisées
pour les calculs de dureté

Cette courbe charge décharge permet de définir la profondeur h,, h, eth,.

- h,, : Profondeur maximale d’indentation sous charge maximale
- h,: Profondeur de contact réelle indenteur/matériau
- h, : Profondeur résiduelle de 'empreinte

A.I1.2.1- Analyse de la résistance a la pénétration

a. Le nombre de dureté
La surface dans 'expression de la dureté peut étre différente selon que I'on prenne en compte la
surface réelle ou la surface projetée, et selon que l'on prenne en compte la profondeur
d’indentation h,,. ou h. On peut alors calculer plusieurs nombres de duretés comme définis dans
le Tableau 30 [DIDIER CHICOT 2010)].

Profondeur d’indentation Maximum Contact
FN(max) FN(max)
4 HM = Hvir =
Surface de contact réelle 26,43 hZ, 264312
. s _ Fy(max Hyr = FN(max)
Surface de contact projetée H=205 nz, IT=o0s nZ,

Tableau 30 : Duretés définies a partir des profondeurs d’indentations mesurées par essai charge-décharge

Ce tableau montre qu’il est quasi impossible de comparer des duretés si on ne connait pas les
conditions opératoires et les modes de calcul de la dureté. Toutefois, en indentation
instrumentée, on utilise généralement la dureté Martens HM et la dureté de contact Hvy; (ou Hyp).
La dureté Martens est particulicrement intéressante car, en I'absence de phénoméne de « sinking-
in » et de « piling-up », elle est équivalente a la dureté Vickers classique.

La dureté de contact Vickers Hvy; (ou la dureté H,;) obtenue par Ofver et Pharr est intéressante
car elle prend en compte dans son calcul les déformations autour de 'empreinte de type sinking
in. La méthode d’Ofver et Pharr est utilisée par défaut en indentation instrumentée mais son

utilisation lorsque le matériau présente du piling-up induit une surestimation de la dureté.

214



Annexe II - Méthodologie d’analyse des courbes d’indentations Vickers

b.La dureté Martens dynamique
Si on s’intéresse a la courbe de chargement F=f(h) seule, on peut calculer en tout point une
dureté type Martens dite dureté vickers dynamique HM, ,(h) (Figure 150). HM, ,(h) est défini par
la relation suivante :

__Fm
dyn. "~ 26,43 h2
Le mode de mesure de dureté est tres intéressant car on acceéde a des valeurs de dureté a de

multiples charges en un seul essai. Ce mode de calcul de dureté est particuliecrement adapté aux
caractérisations des couches.

1200 1200 ¢ __ B
— — I Suppression du plateau a & FolL Calcul de la dureté HMayn(h)
%1000 1 g 1000 1 charge constante et de ] "
= = L R A o g 4
[ courbe ala décharge El i
& 200 & goo 4 g
] ™ b E 5 B
E s00 E [ g . ES
S E S 600 + :>< = a1 "\
g 100 4 g a00 § %
$ g1 E 3
200 200 + = =
3 1 4 >
0 o el 0 t t t t

0 1 2 3 4
profondeur d'indentation (um)|

1 2 3 4
profondeur d'indentation [pm)

0 1 2 3 4

profondeur d'indentation (pm)

Figure 150 : Exploitation de la courbe charge décharge en vue d’extraire une dureté dynamique.

Cette valeur de dureté permet également de s’affranchir des problémes liés a la détermination de
la profondeur de contact h, car elle ne considere que la profondeur mesurée. Par contre elle ne
prend pas en compte les phénomenes de « piling-up » et de « sinking in ».

c. Traitement statistique des courbes de dureté dynamique
Les couches sol-gel composites étudiées dans ce travail présentent une hétérogénéité
importante ce qui a pour conséquence une grande variabilité des courbes d’indentation et donc
de dureté dynamique pour chaque échantillon (Figure 151). Le traitement statistique a consisté a

calculer une valeur moyenne HM, des « q » courbes de chargement pour chaque profondeur

dyn. moy.

«h » (Figure 151) a partir de la relation suivante :

_ S (HMgyn )
dyn. moyen —_ q

Ou n est le nombre de courbes d’indentations considérées, H

V h, HM (Eq. 79)

est la dureté dynamique

dyn. moyen

moyenne pour une profondeur h donnée.

La courbe est encadrée par deux courbes définissant I'intervalle de confiance de dureté autour de
la courbe moyenne HM,,, 1,o.r- Cet intervalle de confiance est décrit par une loi de Student (tend
vers la loi normale si le nombre de valeur considéré est supérieur a 30) avec un indice de
confiance que nous avons fixé a 95%.

L’intervalle de confiance bilatéral symétrique I est alors défini pour chaque point mesuré par une
loi de Student tel que :

I:[HM

@1 g %@-1)

@1 4 %@-1 ,
HMdyn. moyen t(lf? ‘/a

dyn. moyen b, % ’
a-) vn

(Eq. 80)
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_ [ ya (Eq. 81)
O-1) = \/H Zi=1(HMdyn.(i)_HMdyn.moy)2

Ou 0(4-1) est écart type empirique de la dureté Hy, ... €n chaque point de calcul pour les n
indentations considérées, (1-a) est 'intervalle de confiance accordé a la valeur de la moyenne (soit
1- o = 0,95 dans notre cas) et t est le quantile d’ordre (1- «/2) correspondant au facteur de Student

a (q-1) degré de liberté. La valeur de t est donnée dans la « table du t» de Student-Fisher a la
coordonnée (g-1 ; a/2).

La Figure 151 représente le traitement statistique de la dureté dynamique pour un ensemble de
mesure d’'un échantillon. La courbe jaune correspond a la moyenne des courbes de dureté en
fonction de la profondeur d’indentation. Les courbes rouges représentent la valeur maximale (+)
et la valeur minimale (-) de I'intervalle de confiance de la dureté fixé a 95% de la moyenne.

8 8 ¢
7 4 7 I Courbe moyenne de la dureté
= = F dynamique et son intervalle de
ab _ _Fvwy 26¢ . s OF0 .
c] HMayn. moyen = 3 Ic] F confiance a 95% associé
=c 26,43 h 25 4
g N .
T o -+ 1
£3 - R :
5 )
A_é_z__ —_— 3
5 £ ez
51 4 1 51 - !
(=] E | o 1
o + + + + [ S F—— PSR Y i 0 ¥ L Y
2 3 4 5 ™), 5 0 1 250 0 3 4 5
Pto"’ondeur d'indentation {pm]) Prolfondeur d' inden?atioa hfum} Profondeur d'indentation h (um]

Figure 151 : Illustration schématique du traitement statistique de la dureté dynamique pour un échantillon

A.I1.2.2 - Analyse des propriétés élastiques

a. Détermination de la rigidité
Si consideére que le retour est élastique en début de déchargement, la courbe est alors linéaire. La
pente de la droite de déchargement S, appelée rigidité de contact (« contact stiffness » en anglais),
permet ainsi de déterminer le module d’élasticité (Figure 149).

Oliver et Pharr [OLIVER 1992], suite aux travaux de Doerner et Nix [DOERNER 1986] et s’inspirant
de la théorie de Sweddon [SNEDDON 1965], montrent que les courbes de déchargement suivent
une loi puissance au moment de la décharge et ce quel que soit le type d’indenteur :

Fy=A (h-h,)" (Eq. 82)
Avec Fy la force normale, h la profondeur d’indentation, A et B des constantes. Pour un
indenteur plat B=1 et A dépend de la nature du matériau. Dans la pratique, seules les valeurs

comprises entre 40% et 98% de la charge maximale sont utilisées pour la modélisation de la
courbe de déchargement.

La rigidité de contact et donc la pente S a la décharge, est donnée, par la dérivée de cette fonction
au point maximal de charge Fy,,, par :

s=|  =AB(hu.-h)® (Eq. 83)
dh FN(max)
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b. Détermination du module élastique
Oliver et Pharr |OLIVER 1992] montrent pour un indenteur conique parfait que le retour est

purement élastique et définissent ainsi la rigidité de contact par la relation :
dF; JA
S=—% =2 =E

dh FN(max) v ' (Eq 84)
2 .2
Avec L =(2vi) | (1vz) (Eq. 85)
E; Eq Ez
S : Rigidité de contact E, : Module d’Young réduit
Fy: Charge appliquée E, : Module d’Young du matériau étudié
Ou h : Profondeur d’indentation v, : Coefficient de Poisson du matériau étudié

A.: Aire de contact définie a E,;: Module d’Young de I'indenteur (diamant : 1140GPa)
partir de h, v, : Coefficient de Pozsson de 'indenteur (diamant : 0,07)
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A.I1.3. Analyse des facteurs de correction en indentation

Les mesures par indentation instrumentée permettent d'analyser tres finement le comportement
du matériau sous l'indenteur d'autant que les charges appliquées peuvent étre faibles. Cependant,
l'analyse des courbes d'indentation et les déformations du matériau sous l'indenteur montrent
qu'il est indispensable d'amener plusieurs facteurs de corrections pour obtenir des résultats
fiables. Le paragraphe suivant présente les facteurs de corrections qui ont été pris en compte dans
ce travail de recherches lors du dépouillement des essais d'indentation instrumentée. Nous avons
tenu compte notamment des corrections géométriques liées a l'indenteur, du mode de
déformation du matériau sous l'indenteur (« pilling-up » ou « sinking-in »), de la rigidité de la
machine (complaisance) et de I' « Indentation Size Effect » (ISE).

A.I1.3.1- Corrections géométriques liées a ’indenteur
Pour des indenteurs pyramidaux, Olwer et Pharr [OLIVER 2004] introduisent un facteur de
correction 3 qui compense la non symétrie parfaite de I'indenteur Vickers :

B I/ (. 86)
S_gdh FN(max)_52 \/EEr

Pour une pointe Vickers, B peut prendre la valeur 1,012,

Hay et al. [HAY 1999] considerent le déplacement élastique radial négligé par Sweddon. 1ls
introduisent un second facteur correctif A, dans 'expression de la rigidité qui est fonction du
demi-angle W au sommet du cone équivalent et du coefficient de Poisson v. Ce cone équivalent
représente le cone de méme aire de contact que I'indenteur pyramidal. Pour un indenteur Vickers
ce cone vaut 70,3°. L’expression de la rigidité mesurée devient donc :

S=AB%N =2 A E
B dh FN(maX) ind ﬁ \/E r
T (1-2v)
N 7+ 01548+ Cot (W) 7o (Eq. 88)
AVEC Ay — T [E_ 0,8312+ Cot (W)« (1-2v) 12
2~ O 4x(1-v)

A.I1.3.2- Le défaut de pointe

L’extrémité d’un indenteur n’est jamais parfaitement pointue. En effet, les indenteurs pyramidaux
ont toujours leur pointe émoussée de forme plus ou moins sphérique. Cette imperfection modifie
la valeur de la surface de contact A.. Cette différence se traduit par une surestimation des valeurs
de module élastique et de la dureté. Il est donc nécessaire de tenir compte de cet émoussement de
la pointe en apportant une correction de pointe.

En microindentation, Trgyon et Huang [TROYON 2006] proposent un terme de correction constant
h, (b pour « blunt » en anglais) pour des profondeurs supérieures a 200nm. Ce terme additionnel
h, représente la longueur tronquée de I'indenteur. (Figure 152)

La profondeur d’indentation corrigée h,,,, est définie par la relation :
h oy =h +h, (Eq. 89)
La correction sur h peut également étre effectuée en remplagant h par h,, ou par h..
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(=T .

Chicot et al. [ BANDYOPADHYAY 2013][CHICOT 2013] étudient I'influence du défaut de pointe sur
les propriétés mécaniques d’une céramique TiB,-60%B,C. Ils ont mesuré un défaut de pointe de
150 nm pour un indenteur Vickers utilisé intensivement pendant 10 ans.

De la méme maniere, Meza e a/ [MEZA 2007] ont mesuré le défaut de pointe pour un indenteur
Vickers égale a 55 nm sans préciser le niveau d’utilisation de leur indenteur (Figure 152).

55 nm

500 nm

Figure 152 : Illustration du défaut de pointe d’un indenteur Vickers, définition du terme correctif hy, (a), mesure de hy
sur un indenteur Vickers (b) [Meza 2007]

Afin d’illustrer I'influence du défaut de pointe sur les mesures de dureté, nous avons simulé 3 cas
de corrections de pointes pour des valeurs de h, différentes (Figure 153): h,= 0 nm (pointe
idéale), hy= 50 nm et hy= 150 nm (pointe fortement usée).

8 8
" 7 7 hy, =150 nm
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1 2 3 4 5 1] 2 3 4
Profondeur d'indentation h (pm) Pro}ondeur d'indentation h {um) s ?ru%ondeurzd'in den?ation h ﬂ.tm} 2

Figure 153 : Influence du défaut de point hy, sur la valeur de la dureté dynamique

L’analyse des courbes montre que ce défaut de pointe influence de maniere importante les valeurs
de dureté lorsque la profondeur d’indentation est inférieure a 2-2,5 um. En dessous de cette
profondeur la dureté est surestimée. Il faut également souligner qu’en dessous de 200 nm les
mesures sont fortement perturbées par les défauts de surface (rugosité...) et la géométrie de
contact (pointe émoussée).

Lors du traitement des essais d’indentation, nous avons systématiquement considéré une
correction de pointe de 50 nm qui correspond a un indenteur moyennement usé.
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A.I1.3.3- Etude et corrections liées aux phénomeénes de « sinking-in » et « pilling-up »
Comme le montre la Figure 154 , lors d’un essai d’indentation, le matériau peut se déformer au
voisinage de 'empreinte suivant deux modes. Le matériau peut présenter une déflexion élastique
a Pextérieur du contact (« sinking-in ») ou former des bourrelets autour de I'indenteur (« piling-
up »). Cette figure montre également que la profondeur de contact h, est dépendante du mode de
déformation donc l'aire de contact Ac. Quand le « piling-up » est présent, 'aire de contact est plus
grande que dans hypothése « sinking-in ». L.a méthode de mesure d’Oliver et Pharr qui considere
la déformation de type « sinking-in » peut donner lieu a des surestimations du module élastique
ou méme de dureté (quand celle-ci est calculée a partir de I'aire de contact hc) de plus de 50%
[OLIVER 2004].

Piling-up ! Sinking-in

Figure 154 : Représentation schématique du piling-up (gauche) et du sinking-in (droite) ainsi que la valeur h. prise
dans chaque cas

Le calcul de h, dépend donc du mode de déformation du matériau au voisinage de I'empreinte.
La méthode d’Oliver et Pharr est utilisée dans le cas du « sinking-in » et celle développée par Loubet
dans le cas du « piling-up ».

a. Méthode d’Oliver et Pharr
Dans I’hypothese ou le matériau se déforme de maniére « sinking-in », le modele élastique d’O/zver
et Pharr |OLIVER 1992][OLIVER 2004] introduit un parametre ¢ pour caractériser la déformation
élastique h:

h,=e? (Eq. 90)

e dépend de la géométrie de I'indenteur (e=0,75 pour un 'indenteur Vickers)

La profondeur de contact pour un indenteur Vickers est alors égale a :
h.opy =h,, - h, (Eq. 91)

Donc : heor = By = 0,757 (Eq. 92)

b. Méthode de Loubet
Dans le cas d’un piling-up, Loubet [BEC 1996]|[HOCHSTETTER 1999] introduit un parameétre
correctif et il définit la profondeur de contact tel que :

F
ey =12 (h,, - ) (Eq- 93)
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c. Critére de sélection entre la méthode d’Oliver et Pharr et la méthode de Loubet

Plusieurs auteurs [CHENG 1998][GIANNAKOPOULOS 1999] [XU 2002] [FELDER 2006] ont étudié
les phénomenes de « piling-up » et de «sinking-in » afin de définir un paramétre qui puisse
traduire si un matériau présente plutdt un comportement ou plutot l'autre.
Ces études montrent que le comportement du matériau sous l'indenteur («sinking-in» ou
« piling-up ») est directement lié au rapport H/E. Le comportement « sinking-in » est présent
pour des valeurs élevées de H/E (céramiques ou verre) alors que lorsque H/E est faible (comme
dans les métaux) le « piling-up » ou le « sinking-in » sont possibles.

Pour un indenteur Vickers (Berkovich ou conique), Guannakopoulos et Suresh [ GIANNAKOPOULOS
1999] identifie le mode de déformation en fonction du rapport hr/hm (Figure 149). Le piling-up
a lieu si hr/hm > 0,875 et le sinking-in si hr/hm <0,875. Pour Oliver et Pharr [OLIVER 2004], cette
transition d’un comportement 2 l'autre a lieu pour une valeur de h,/h_ proche 0,7.

Plus récemment, Njock et a/ [N’JOCK 2015] ont pris en compte la correction de pointe de
l'indenteur ainsi que la correction de complaisance de l'appareil et ont défini une valeur h,/h, =
0,83 pour la limite « sinking-in »/ « piling-up ».

A.I1.3.4 - Correction de complaisance

Durant I'essai d’indentation appareil se déforme élastiquement. La prise en compte de la rigidité
de Pappareil s’exprime dans la relation suivante :

Lo_c 4t (Eq. 94)

Smes Séch

OuC, =

est appelé complaisance de 'appareil (« Compliance Frame » en anglais).
appareil

Une méthode pour déterminer C; consiste a mesurer C;a partir d’essais sur un échantillon de
référence, généralement de la silice fondue. Comme le rapportent Chuot et al. [D. CHICOT 2010] ,
cette méthode n’est pas suffisamment précise car C; semble dépendre de la nature du matériau,

du montage et de ses dimensions. La solution est alors de déterminer directement C; sur
mes) €n fonction de (1/4/A.) ou encore (1/hc) comme le
suggere le travail de Fischer Cripps [FISCHER-CRIPPS 2000].

1 E 11 1 (Eq. 95)
_Cf+|:Z)Lind[3 El‘:l.\/A_c

L’ordonnée a l'origine de la droite correspond a C; et la pente permet de déterminer le module
réduit E..

I’échantillon 2 tester en tracant (1/S

Smes

11 est alors possible, comme le propose Ficher-Cripps, de corriger les profondeurs d’indentations
mesurées en tenant compte de I'enfoncement correspondant a la déformation de 'appareil :
h ,cn = h-C;. Fy (Eq. 90)

La combinaison des équations (Eq. 96) et (Eq. 89), permet d’écrire une relation qui corrige
simultanément les défauts de complaisance et d’effet de pointe :
h ey = h. - C; . Fy+hy (Eq. 97)
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A.I1.4. Etude et prise en compte de I’Indentation Size Effect, ISE
A.I1.4.1- Définition

Un matériau homogene devrait ne présenter quune seule valeur de dureté quelle que soit la

charge imposée sur lindenteur. Pourtant les résultats expérimentaux montrent qu’on peut
observer une diminution et/ou une augmentation de dutreté. Ce phénomene est connu sous le
nom d’effet de taille d’empreinte ou « Indentation Size Effect » (ISE) (Figure 155).

H 4

Nanodureté ! ) i I
44— | Microdureté |
b E——

Dureté sous charge
réduite

Y

-

Macro-dureté

- [
& >

Ho

.
H

o " — —— -
H
H
.

e ot o =

Charge Fy

Figure 155 : Représentation schématique du phénoméne d’ISE

La Figure 155 montre deux domaines de dureté:
Le premier correspondant a la macrodureté pour laquelle la dureté est constante. Cette valeur
correspond a la dureté absolue H,,.
Un deuxieme domaine sous plus faibles charges ou le phénomeéne d’ISE est présent.
I’ISE peut étre due a:
- Une variation réelle de dureté en surface du matériau (couche d’oxyde en surface,
contamination, écrouissage...).
- Des problémes liés au contact indenteur/matériau (présence de forces de frottement
entre 'indenteur et la maticre, rugosité, les défauts de pointe de I'indenteur...).
- Des conditions opératoires (résolution optique lors d’une indentation classique, vibrations

de I'appareillage...).
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A.I1.4.2 - Modélisation de 'ISE

On peut trouver une multitude de mode¢les dans la littérature, certains comme le modele de Nix ez
Gao [NIX 1998] qui est basé sur la théorie de la « Strain Gradient Plasticity » (théorie valable pour
les matériaux métalliques car basée sur la théorie des dislocations). D’autres modeles
correspondent a des lois polynomiales qui relient la charge appliquée a la dimension ou la
profondeur de 'empreinte résiduelle.

a- Modé¢le de Meyer
En 1908, Meyer propose d’exprimer la variation de la taille d’empreinte en fonction de la charge
appliquée par la relation :
Fy=B,d" (Eq. 98)
Ou B, et n sont des constantes et d la taille de 'empreinte. n ici est appelé indice de Meyer.

Pour un indenteur Vickers la diagonale d de l'empreinte est liée a la profondeur h par la relation

suivante :

d=2V2 tan(-) *h = 7. h (Eq. 99)

Les équations ((Eq. 77), (Eq. 98), (Eq. 99)) permettent d'écrire une relation générale de la dureté :
H=B,d"’=B,h
! 2 (Eq. 100)
Les constantes B, et B, dépendent de la surface d'empreinte pris en compte donc du type de
dureté calculé (HM, HV, HV,, Hy;...).
Suivant les valeurs prises par I'indice de Meyer, on distingue plusieurs cas :

- n =2:la valeur de dureté reste constante quel que soit la charge ou la profondeur, c'est le
cas ou il n’y a pas I’'ISE

- n < 2:lavaleur de dureté diminue lorsque la charge augmente (cas le plus fréquent)

- n > 2:lavaleur de dureté augmente lorsque la charge augmente

b. Mode¢le PSR
Li et Bradt [LI 1993] ont proposé un modele appelé PSR (« Proportional Specimen Resistance »).
Ce modeéle correspond a un polynome de degré 2 sans terme constant :
Fy=A,d+ A, d& (Eq. 101)

Ou A, et A, sont des constantes qui dépendent du matériau.

On voit dans cette relation que le coefficient A, traduit le phénomene d'ISE, car si A, est nul, la
relation (Eq. 101) correspond a la relation de Meyer sans ISE.

A partir des relations (Eq. 77), (Eq. 99) et (Eq. 101), on peut exprimer la dureté par la relation
suivante :
_ A d+ Az d? _ i
Hv=——— =H,+ Koh (Eq. 102)
K, est une constante qui dépend de la surface d’empreinte pris en compte donc du type de dureté
calculé (HM, HV, HV,, H,;...). H; est une constante qui correspond a la dureté absolue c’est-a-

dire la dureté obtenue sous forte charge.

223



Annexe II - Méthodologie d’analyse des courbes d’indentations Vickers

Cette expression de I'ISE est également utilisée par Thomas [THOMAS 1987].

Ce mode¢le est valide pour les charges en-dessous desquelles la fissuration n’a pas lieu. Pour des
matériaux fragiles, la représentation du modéle PSR montre deux droites (avant et apres
fissuration). Gong et Guan [GONG 1999] ont pu observer une non linéarité du modele PSR . 1ls
ajoutent alors une constante A, dans le polynéme et proposent une forme modifiée du modéle
PSR (MPSR : « Modified PSR ») :

Fy\=A,+A, d+A,d (Eq. 103)
d’ou I'expression de la dureté :
_ AO + A1 d+ Az dz _ AO A1 (Eq 104)
H = A d? - a(7h)2+ a7h+H°

Le sens physique de A, n’est pas clair, mais il pourrait correspondre a la charge minimale ou la

déformation plastique apparait.
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Annexe III - Densification par chauffage micro-ondes

A.III. Principe

Les micro-ondes sont des ondes électromagnétiques dont la longueur d’onde s’étend de 1 mm a 1
m (soit 300 GHz a 300 MHz en fréquence). Ces ondes sont tres utilisées dans le domaine de la
communication (radar, GPS, Wi-Fi, téléphonie, ...) mais aussi du chauffage dont 'exemple le
plus connu est celui de la cuisson des aliments. C’est cette propriété de chauffage lors de
interaction rayonnement/matiere qui permet le séchage, la densification ou encore le frittage des
matériaux non métalliques comme les céramiques, les verres, les polymeéres et plus récemment
des métaux. Les fréquences de I'ordre de 915 MHz a 2,45GHz sont classiquement utilisées dans
la technologie de chauffage par micro-onde. L’efficacité de la conversion énergétique a ces
fréquences est respectivement de 85% et 50%. [HAQUE 1999]

Le frittage micro-onde est en opposition avec le frittage classique de telle sorte qu’il ne s’agit plus
de transfert thermique (convection, conduction et rayonnement) mais de transfert énergétique
[HAQUE 1999]. En effet, le matériau regoit un rayonnement électromagnétique qui, lorsqu’il est
absorbé au moins en partie par ce dernier, se converti en énergie thermique. Lors d’un chauffage
conventionnel (four classique), les flux de chaleur et de rayonnement infrarouge dégagés par les
résistances du four chauffent 'atmosphere et la surface de I’échantillon qui ensuite chauffe le
reste de la piece par conduction thermique. Il en résulte alors un gradient thermique au sein de la
picce traitée pouvant induire des gradients de propriétés ou des hétérogénéités. Souvent le
chauffage conventionnel impose des vitesses de chauffage lentes et des temps de palier
relativement longs afin de maitriser les gradients de propriétés ou de composition. A contrario, le
chauffage micro-ondes génére une élévation de température a une certaine profondeur dans le
matériau avant de se propager dans tout le volume de matiere [YADOJI 2003].

Chauffage par micro-ondes Chauffage conventionnel

T

.

Distance Dvistance

Figure 156 : Représentation schématique des profils de températures lors d’un chauffage micro-ondes et conventionnel[SAVARY 2011]

Les avantages sont multiples : une consommation énergétique fortement réduite (on ne chauffe
que la picce), des temps de traitement thermique réduits (vitesse de chauffe rapide, temps de
palier réduit), laccélération des mécanismes diffusionnels, l'augmentation des propriétés
mécaniques (par exemple en conservant une microstructure fine des nanomatériaux) et physique.
Le frittage micro-onde a fait ses preuves dans 'obtention de céramiques denses a plus basse
température et en appliquant des cycles de traitement court tout en limitant le grossissement
granulaire [XIE 1999][OGHBAEI 2010].

Le chauffage micro-ondes est basé sur la capacité du matériau a absorber 'onde incidente de
haute fréquence. Les deux parametres caractéristiques de l'interaction micro-ondes/matiére sont :

la puissance absorbée P et la profondeur de pénétration des micro-ondes D,,.
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La plupart des interactions entre les micro-ondes et la mati¢re a lieu avec la composante
électrique du champ électromagnétique. Les pertes diélectriques conduisent au chauffage
volumique par effet joule.

Le champ magnétique peut aussi induire des pertes mais ceci est plus particulier aux matériaux
magnétiques dont les moments sont alignés (matériaux ferro-, antiferro- ou ferrimagnétique). La
plupart des oxydes céramiques (outre les ferrites) ont des pertes magnétiques quasiment
nulles dans le domaine des micro-ondes. C’est pourquoi le traitement micro-ondes des
revétements CSG étant composé principalement d’oxyde sera traité par chauffage micro-ondes
en mode TE (transverse électrique). Ce mode signifie que dans le guide d’onde le champ
électrique incident est polarisé orthogonalement au plan d’incidence.

Lors du traitement micro-ondes par champ électrique, la puissance moyenne dissipée P (W.m?)
par le matériau et par unité de volume s’exprime parla loi de joule [CLARK 2000][MARINEL
2006][XIE 1999][SAVARY 2011]:

P=(2nfeg €, tan(d) + o) |E?| (Eq. 105)
Ou f est la fréquence des micro-ondes, o la conductivité électrique, & la permitivité du vide, & la
constante diélectrique relative (permittivité réelle) et tan(8) I'angle de perte qui traduit la capacité
du matériau a étre polarisé et chauffé.
Ce terme tan(d) peut s’exprimer par le rapport entre le facteur de perte et la permittivité du
matériau [MARINEL 20006][SAVARY 2011].

8”

tan(s) = 5 (Eg. 100)
Le premier terme de cette expression correspond a la puissance dissipée par polarisation (pertes
diélectriques) et le second a la puissance dissipée par conduction (pertes par effet Joule) dans le

chauffage micro-onde. On remarque également que pour obtenir un rendement maximal le

o
matériau doit étre positionné au maximum du champ électrique E.

L’accroissement de température induit par la transformation de la puissance absorbée en chaleur
peut s’exprimer en fonction de la puissance absorbée P, de la densité du matériau p et de sa
chaleur spécifique C, [CLARK 2000]:
o P (g 107)
At pCp
La profondeur de pénétration D, qui correspond a la distance a laquelle la puissance incidente est
réduite de moitié traduit l'uniformité de I’élévation de température dans le matériau. Cette
profondeur s’exprime par [CLARK 2000][MARINEL 2006][SAVARY 2011]:

Ao 1/2 (Eq. 108)
= — 2 —
D, = e (VI+ tanZ(s)-1)
Ou A est la longueur d’onde incidente.

La profondeur de pénétration des champs électriques (et magnétiques) est inversement
proportionnelle a la conductivité électrique.

La puissance dissipée est proportionnelle a la fréquence micro-onde et aux facteurs de pertes
diélectriques et donc a Pabsorption d’énergie électromagnétique. Le chauffage du matériau sera
alors d’autant plus important que ces pertes et la fréquence soient élevées.
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On distingue ainsi trois catégories de matériaux en micro-ondes (Figure 157): les matériaux
transparents, les matériaux opaques et les matériaux absorbants.

Type dinteraction Matériawx

| Transparent Pertes diélectriques &
' F magnétiques hll;llaa: ou
nulles (ALO;, MgTiO;)

Pertes didlaciTiques
Absorbent etfou magnétiques
fortes (ZnO, CuO,
fortias)
Opaque Conducteurs mé&aliques
(Cu, Ag)

o

Figure 157 : Les différents types d’interaction possibles avec les micro-ondes en fonction de la conductivité électrique.
[SAvARY 2011]

Aux vues des équations, les matériaux conducteurs (généralement les métaux) vont réfléchir
presque totalement 'onde incidente. Les matériaux sont alors dit opaques aux micro-ondes.
Cependant leur chauffage en micro-onde est possible si ’échantillon est pulvérulent, finement
divisé et si la taille des grains est de 'ordre de grandeur de la profondeur de pénétration. Cette

propriété rend possible le frittage des picces métalliques en micro-ondes.

De nombreux matériaux tels que la plupart des oxydes isolants (ALOs, ZrO,, SiO, ...) présentent
un facteur de perte diélectrique trés faible. Cependant, a partir d’'une certaine température
critique, ce facteur de pertes augmente brutalement conduisant a une forte absorption des micro-
ondes. La conséquence est une élévation tres rapide de la température entrainant une seconde
augmentation du facteur de pertes qui induit une nouvelle augmentation de température, et ainsi
de suite : c’est 'emballement thermique. Un phénomene opposé est le « cut-off » qui se traduit
par un arrét brutal du chauffage par augmentation de la conductivité électrique et donc la
diminution de la profondeur de pénétration des champs lors de 'augmentation de la température
de la picce traitée. Une solution a la faible absorption des micro-ondes ou a ’échauffement
catastrophique est de placer le matériau prés d’un matériau fortement absorbant a basse
température (SiC, Y,0;) appelé suscepteur. Ce suscepteur, en absorbant le rayonnement micro-
ondes, réémet un rayonnement infrarouge (IR) en s’échauffant. I’émission radiative IR conduit a
I’échauffement en surface de la piece a proximité comme dans un four conventionnel proche des
résistances. La piece en chauffant est alors susceptible d’absorber les micro-ondes en
température. Deux conséquences sont alors possibles (Figure 158): soit le matériau demeure
transparent aux micro-ondes, on patle alors de chauffage indirect par infrarouge, soit le matériau
devient absotbant avec la température, le chauffage est alors dit «hybride» infrarouge/micro-
ondes.

Dans le cas hybride, les deux profils de température sont conjugués (radiative IR et micro-ondes),
le profil de chauffe est alors uniforme dans le volume échantillon.
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Echantilion Suscepteur

Y >l
®- | —@um

Le matériau Le matériau
absorbe n'absorbe pas
e h" ” o
@ Vet W
Chauffage direct Chauffage hybride Chauffage indirect

Figure 158 : Schéma représentant les différents modes de chauffage [SAVARY 2011]

La bibliographie concernant des picces métalliques sous champ micro-ondes est mince car tres
récente et elle est quasi inexistante quant au traitement micro-ondes de revétements sur métaux.
Parmi les auteurs ayant tenté expérience, nous pouvons citer Chang [CHANG 2008] qui traite
sous micro-ondes (fréquence 2,45 GHz) des revétements sol-gel PZT de 10 pm d’épaisseur sur
un acier AISI 304. Das [DAs 2008] traite en cavité multi-mode 2,45 Ghz un revétement
vitrocéramique sur un super alliage de nickel jusque 1020°C.

La présence de suscepteurs permet également de limiter les perturbations électromagnétiques
générés par des substrats métalliques lors du traitement de revétements sur acier par exemple
[CHANG 2008]. Il est alors envisageable de traiter nos acier revétus sous micro-onde par
chauffage hybride par la présence d’un suscepteur. Il reste a déterminer si 'alumine se densifie
aisément a la plus basse température possible sous micro-ondes et ce rapidement afin de limiter la
dégradation du substrat.

A.ITI. 2. Bibliographie : frittage de I’alumine sous micro-ondes

L’application du frittage micro-onde des céramiques a faibles pertes diélectriques et en particulier
de Palumine a été étudiée par de nombreux auteurs. Le Tableau 31 recense, de maniere non
exhaustive, quelques travaux réalisés sur de 'alumine.
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Tableau 31 : Quelques références bibliographiques sur Papplication du frittage micro-ondes d’alumine. MO =Micro-ondes, Cv = Conventionnel
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D’une maniere générale, le frittage hybride micro-onde/IR est réalisé en présence de suscepteurs
en SiC qui permettent de chauffer I’échantillon aux basses températures car Palumine présente de
faibles pertes diélectriques. Dans le cas particulier du frittage micro-onde sur acier, la présence de
suscepteurs permet entre autres de limiter les perturbations du champ électromagnétique
(réflexion des ondes par le métal, arcs électriques...).

Pour le frittage de matériau massifs d’alumine, le traitement micro-onde permet d’obtenir des
densités, et donc des propriétés mécaniques, au moins équivalentes aux massifs traités par
chauffage conventionnel et ceux pour des cycles de traitement (vitesse de chauffe et temps de
palier) sensiblement réduits.

Pour des revétements, il est envisagé un constat équivalent sous réserve de maitriser la finesse des
réglages et plus généralement les conditions de frittage pour garantir la cohésion de la couche, la
non délamination du revétement du substrat et surtout éviter la dégradation du substrat en
température. En effet, la bibliographie semble montrer que l'alumine atteint des taux de
densification satisfaisant seulement pour des traitements thermiques élevés (supérieurs a 1300°C)
pour lesquels le substrat en acier 304 se dégrade en chauffage conventionnel. Or la vitesse de
chauffe trés rapide de la technique micro-onde hybride et un certain «effet micro-onde »
permettent d’augmenter les cinétiques de frittage ce qui ouvre la possibilité dun traitement
thermique a plus haute température en un temps réduit sans dégrader le métal.

Quelques essais sur les revétements CSG ont alors été réalisés en cavité monomode en
collaboration avec le CRISMAT de Caen.

A.III1. 3 Conditions de frittage micro-ondes

Le dispositif micro-ondes monomode (Figure 159) est, tout d’abord, constitué d’un
générateur délivrant une puissance micro-ondes ajustable jusqu’a 2 kW, cadencé a la fréquence de
2,45 GHz. Le rayonnement se propage, ensuite, dans un guide d’ondes rectangulaire
standard fonctionnant en mode TE 10 .

Afin de protéger le générateur, un circulateur a ferrite, monté en série, impose un sens giratoire
en déviant les ondes réfléchies vers une charge a eau qui les absorbent. Un adaptateur
d’impédance constitué de trois vis disposées parallelement au champ électrique est utilisé afin de
minimiser la puissance réfléchie. Le dernier élément du banc comprend la cavité résonante dans
laquelle est placé I’échantillon et deux picces métalliques mobiles sont placées de chaque coté de
la cavité, appelées iris de couplage et piston court-circuit. La distance séparant ces deux éléments
mobiles permet de travailler en mode TE105 (transverse électrique dont le signale résonne sur 5
demi-période) c’est-a-dire que 1‘échantillon au centre de la cavité se trouve sur ventre de champ
électrique. La cavité est également reliée a un systtme de pompage/admission de gaz pour
permettre de travailler sous atmosphere controlée.

Les températures atteintes par I'échantillon lors du chauffage sont mesurées a l'aide d’un
pyrometre infrarouge.
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Figure 159 : Photographie et schémas d’un dispositif micro-ondes monomode (2,45GHz, 100W-2KW) pour un fonctionnement
maximale en champ électrique (mode TEios).

Un suscepteur en SiC est placé autour de I’échantillon revétu pour initier le chauffage (Figure
160), le mode de chauffage est alors hybride. L’ensemble suscepteur/échantillon est placé dans
une boite en alumine-silice transparent aux micro-ondes qui assure une bonne isolation
thermique de échantillon chauffé.

Boite alumine-
silice

Suscepteur SiC

Acier AISI 304 revétu par le CSG

Figure 160 : Photographie de ’échantillon entouré par le suscepteur dans la boite transparente aux micro-ondes

Les échantillons traités par micro-ondes sous champ électrique en mode TE105 sont des
revétements CSG chargés d’alumine. Deux atmospheres ont été testées sous micro-ondes : air et
Ar/H, (90% et 10% respectivement). La présence du substrat en acier au sein de la cavité a posé
lobligation d’écranter partiellement les champs pour éviter la formation d’arcs électriques grace
au SiC. Le chauffage est alors hybride. La puissance utilisée lors du chauffage se situe entre 250W
et 350W en fonction de la température atteinte (plus la puissance est élevée plus la température
Iest). La montée s’effectue en 10minutes jusqu’a la température cible ou un palier de 5 ou
10minutes est maintenu. Lors du refroidissement, la puissance est coupée brutalement imposant
un refroidissement de I’échantillon jusqu’a la température de 350°C en 4minutes.
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A.III. 4. Résultats

A.IIL 4.1 - 1°° gamme d’essais sous air
La Figure 161présente 'aspect des échantillons traités par micro-onde sous air a 1350°C et
1450°C

(b)

1350°C

Figure 161 : Aspect des échantillons en acier 304 revétus d’une couche CSG aprés traitement micro-onde 2 660°C (a),
1350°C (b), et 1450°C (c) sous air.

L’échantillon traité a 660°C ne montre pas d’aspect différent d’un chauffage conventionnel. Les
¢échantillons traités par micro-ondes sous air a haute température sont fondus et totalement
oxydés. Cependant, il est intéressant de noter que la température mesurée en surface a pu
atteindre 1450°C en quelques minutes. La présence d’oxygene cause la dégradation du substrat
dont la température s’est probablement emballée par la présence des oxydes formés lors du
traitement thermique. En effet, les oxydes sont trés probablement des oxydes issus de la
composition de I'acier 304 lui-méme tels que des oxydes de fer, oxydes de chromes et de nickel.
Ces oxydes deviennent absorbants en température augmentant les pertes diélectriques et causant
Iemballement du systeme. De plus, le traitement sous air a tendance a former facilement des
plasmas des lors que les températures dépassent les 1000°C. 11 est alors nécessaire de réduire leur
formation et garder le plus longtemps possible le métal sous-jacent qui lui est réfléchissant aux
ondes électromagnétiques afin que pratiquement seule la couche CSG soit traitée. Pour ce faire,
une seconde gamme d’essai est effectuée sous atmosphere Ar/H,en gardant I'impératif d’obtenir
des températures importantes (supérieures a 1300°C).

A.IIL 4.2 - 2" gamme d’essai sous Ar/H,

Les échantillons revétus sont traités sous Ar/H,. L’argon sert évidemment a éviter I"oxydation
des métaux et la présence d’une faible quantité d’hydrogéne sert quant a elle a réduire la
formation de plasma (absorbeur de micro-ondes). Des températures de 1300°C, 1350°C et
1400°C pendant 10 minutes ont pu étre atteintes sur la surface des aciers revétus.

La Figure 162 présente les aspects des revétements obtenus apres traitements micro-ondes sous
atmosphere Ar/H,.
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Figure 162 : aspect des revétements CSG aprés traitement micro-ondes sous Ar/H a des températures de 1300°C(a),
1350°C (b), 1400°C(c), 1450°C(d) pendant 10minutes.

L’avantage de Patmosphére Ar/H, montre que lacier reste intact contrairement au traitement
sous air. La partie non revétue de l'acier ne semble pas tellement oxydée, seule une légere
coloration est visible et ce méme pour la température de traitement thermique la plus élevée
(1400°C). Les revétements traités au-dessus de 1300°C conservent une certaine homogénéité et
intégrité vis a vis de leur cohésion et de 'adhésion au substrat. En chauffage conventionnel, les
essais ont montré une dégradation significative des revétements au-dessus de 1050°C méme sous
argon. Néanmoins, la présence de «taches claires» sur la surface des revétements qui sont
probablement la conséquence de l'apparition de points chauds sur la surface des échantillons
traités a 1300°C et 1350°C soulignent la difficulté de la maitrise des parameétres de traitement
thermiques et de mesure de température. L’échantillon ayant subi la température de 1400°C est
plus homogene d’aspect.

A 1450°C, T’échantillon a partiellement fondu mais la couche est encore présente et le substrat ne
semble quasiment pas oxydé. Il est remarquable que méme partiellement fondu le substrat semble
peu dégradé contrairement au chauffage conventionnel sous Argon dont des diffusions de
chromes en surface et au joint de grain sont présent des 750°C. Il a été également montré des
arrachements complets de la couche CSG sous chauffage conventionnel au-dessus de 1000°C.
Ces températures correspondent a la limite possible sous micro-ondes dans cette configuration
monomode TE105 2,45GHz. La température monte tres vite jusqu’aux alentours de 1000°C
avant de ralentir fortement et atteindre une asymptote vers 1450°C. L’application de puissance
plus élevée afin daugmenter la température n’assure pas la stabilité des champs
électromagnétiques qui ont tendance a produire des plasmas se nourrissant des micro-ondes et
ainsi stoppant le chauffage de la picce.

Cependant, la microstructure observée sous MEB des revétements révele une délamination des
couches apres traitement micro-ondes pour les températures supérieures a 1300°C. (Figure 163)

®250  200um

Figure 163 : Délamination des tricouches CSG aprés traitement micro-onde.
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La Figure 164 (a,b,c) présente les microstructures des revétements obtenues apres traitement
thermique sous micro-ondes pour des températures atteintes de 1300°C, 1400°C et 1450°C
pendant 10minutes sous atmosphére Ar/H2.

Figure 164 : Microstructure de revétement CSG aprés traitement sous micro-ondes a 1300°C (a), 1400°C (b)
et 1450°C (c)

11 est difficile de statuer sur I’état de densification du matériau pour les températures de 1300°C et
1400°C. Les revétements sont trés poreux mais il semble qu’il y ait un réel début de cohésion
granulaire a partir de 1400°C. Néanmoins, les grains restent fins et la structure poreuse. Par
contre a 1450°C, méme si lacier a partiellement fondu, la surface revétue montre des liaisons
importantes entre les grains d’alumines noyés dans la matrice sol-gel d’alumine formant une
structure fortement poreuse. Il y a donc une compétition entre la limite de résistance de I'acier
304 2 1450°C et le début de frittage de la couche a partir de cette température.

A.III. 5. Conclusion

Les quelques essais de densifications micro-ondes des couches CSG d’alumine ont montré que :

- il est possible de mettre et faire chauffer une piece métallique dans un four micro-onde a
condition d’écranter les champs par un suscepteur (chauffage hybride) et controler
I'atmosphere.

- il est possible de traiter des revétements céramiques sur métal par micro-ondes.

- les revétements d’alumine nécessitent des températures élevées pour fritter. Ceci pose le
probleme de la dégradation du substrat en température (fusion, diffusion de chrome)
mais la rapidité du traitement micro-ondes permet de limiter 'impact et ainsi atteindre de
plus hautes températures qu’en chauffage conventionnel sans détérioration du métal sous-
jacent.

- la technologie des micro-ondes appliquée aux revétements sol-gel chargés semble une
vole prometteuse et simple pour fritter des couches céramiques a condition que le
substrat résiste en température. En cas de limitation de température par le substrat, il est
également intéressant de chercher des compositions de couche permettant une
densification/frittage en dessous de 1450°C (pat exemple en augmentant la densité a cru,
par I'ajout de dopant, d’aide au frittage, ou encore un frittage phase liquide).
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Annexe IV - Fiches PDF « Powder Diffraction File »
Name and formula

Reference code: 00-027-1402
Mineral name: Silicon, syn
PDF index name: Silicon
Empirical formula: Si

Chemical formula: Si

Crystallographic parameters

Crystal system: Cubic
Space group: Fd-3m
Space group number: 227
a (A): 5. 4309
b (A): 5. 4309
c (A): 5. 4309
Alpha (°): 90. 0000
Beta (°): 90. 0000
Gamma (°): 90. 0000
Calculated density (g/cm”3): 2.33
Volume of cell (1076 pm”3): 160. 18
Z: 8.00
RIR: 4.70
References
Primary reference: Natl. Bur. Stand. (U.S.) Monogr. 25, 13, 35, (1976)
Peak list
No. h k I d [A 2Theta[deg] | [%
1 1 1 1 3. 13550 28. 443 100.0
2 2 2 0 1. 92010 47. 304 55.0 b
3 3 1 1 1. 63750 56. 122 30.0
4 4 0 0 1. 35770 69. 132 6.0
5 3 3 1 1. 24590 76. 380 11.0
6 4 2 2 1. 10860 88. 029 12.0
7 5 1 1 1.04520  94.951 6.0 |
8 4 4 0 0. 96000 106. 719 3.0
9 5 3 1 0. 91800 114. 092 7.0
10 6 2 0 0. 85870 127. 547 8.0
1 5 3 3 0.82820  136.898 30 gk, “' '

Posiion [2Theta]
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Name and formula

Reference code: 01-073-2095
ICSD name: Boron Nitride
Empirical formula: BN
Chemical formula: BN

Crystallographic parameters

Crystal system: Hexagonal
Space group: P-6m2
Space group number: 187
a (A): 2. 5040
b (A): 2. 5040
c (A): 6.6612
Alpha (°): 90. 0000
Beta (°): 90. 0000
Gamma (°): 120. 0000
Calculated density (g/cm”3): 2.28
Measured density (g/cm”3): 2.20
Volume of cell (1076 pm”3): 36. 17
Z: 2.00
RIR: 2.16
References
Primary reference: Calculated from ICSD using POWD-12++, (1997)
Structure: Pease, R.S., Acta Crystallogr., 5, 356, (1952)
Peak list
No. h k I d [A 2Theta[deg] | [%
1 0 0 1 6.66120 13.281 0.1
2 0 0 2 3. 33060 26.745 100. 0 " s
3 1 0 0 2.16852 41. 614 13.7
4 1 0 1 2.06200 43.872 4.5
5 1 0 2 1.81728 50. 159 12.3
6 0 0 4 1. 66530 55. 105 5.3 |
7 1 0 3 1.55139 59. 540 0.9
8 1 0 4 1. 32078 71. 354 2.5
9 1 1 0 1.25199 75.942 3.9
10 1 1 2 1.17193 82.187 5.8 ‘
11 1 0 5 1. 13513 85. 469 0.1 - T T by
12 0 0 6 1.11020 87.870 0.8 Fas
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Name and formula

Reference code: 01-077-0396
ICSD name: Aluminum Oxide
Empirical formula: Al 66603 999
Chemical formula: (A,035)1 333

Crystallographic parameters

Crystal system: Cubic

Space group: Fd-3m

Space group number: 227

a (A): 7.9060

b (A): 7.9060

c (A): 7.9060

Alpha (°): 90. 0000

Beta (°): 90. 0000

Gamma (°): 90. 0000

Calculated density (g/cm”3): 3. 66

Volume of cell (1076 pm”3): 494, 16

Z: 8.00

RIR: 0. 64

References

Primary reference: Calculated from ICSD using POWD-12++, (1997)
Structure: Shirasuka, K., Yanagida, H., Yamaguchi, G., Yogyo Kyokaishi (J.

Ceram. Assoc. Jpn.), 84, 610, (1976)

Peak list
No. h k | d [A 2Theta[deg] | [%
1 1 1 1 4.56453 19. 431 9.6
2 2 2 0 2.79519 31.993 10.7 ™
3 3 1 1 2.38375 37.707 47.8
4 2 2 2 2.28227 39. 451 13.2
5 4 0 0 1. 97650 45. 875 100. 0
6 3 3 1 1.81376 50. 263 0.4
7 4 2 2 1. 61381 57.021 2.1 7]
8 3 3 3 1.52151 60. 832 7.0
9 4 4 0 1. 39760 66. 893 94. 7
10 5 3 1 1. 33636 70. 398 0.3
11 4 4 2 1.31767 71.548 0.1 .l J| , P—— ;
12 6 2 0 1. 25005 76. 081 0.5 7 e )
13 5 3 3 1. 20565 79. 421 1.9
14 6 2 2 1.19187 80. 526 0.1
15 4 4 4 1.14113 84.913 5.3
16 5 5 1 1. 10706 88.183 0.3
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Name and formula

Reference code:

Mineral name:
Common name:
PDF index name:

Empirical formula:
Chemical formula:

00-042-1468

Corundum, syn
alumina
Aluminum Oxide

Crystallographic parameters

Crystal system:
Space group:

Space group number:
a (A):

b (A):

c (A):

Alpha (°):

Beta (°):

Gamma (°):

Calculated density (g/cm”3):

Measured density (g/cm”3):
Volume of cell (1076 pm”3):
Z:

RIR:

References

Primary reference:
Structure:

Optical data:

Rhombohedral
R-3c
167
4.7588
4.7588
12. 9920
90. 0000
90. 0000
120. 0000

3.98
4.05
254. 80
6. 00
1.00

Welton-Holzer, J., McCarthy, G., North Dakota State University,
Fargo, North Dakota, USA., ICDD Grant-in-Aid, (1989)

Ishizawa, N., Miyata, T., Minato, I., Marumo, F., Ilwai, S., Acta
Crystallogr., Sec. B, 26, 228, (1980)

Winchell, A., Winchell, H., Microscopic Character of Atrtificial Inorg.
Solid Sub., 60, (1964)
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Peak list
No. h k | d [A 2Theta[deg] | [%
1 0 1 2 3. 48000 25.577 70.0
2 1 0 4 2.55100 35. 151 97.0 b
3 1 1 0 2.37900 37.785 42.0
4 0 0 6 2. 16500 41. 685 1.0
5 1 1 3 2. 08500 43. 363 100. 0
6 2 0 2 1. 96400 46. 184 1.0
7 0 2 4 1. 73980 52. 559 42.0 7]
8 1 1 6 1. 60140 57.504 82.0
9 2 1 1 1. 54610 59. 765 2.0
10 1 2 2 1.51470 61. 135 5.0 ‘
1 0 1 8 1.51090  61.305 7.0 ol bl i, \i"ﬁ‘kﬁ JYM@MLH‘
12 2 1 4 1. 40450 66. 522 30.0 ’ ) [— c
13 3 0 0 1. 37380 68. 209 45.0
14 1 2 5 1. 33580 70. 432 1.0
15 2 0 8 1. 27540 74. 309 1.0
16 1 0 10 1. 23900 76. 882 13.0
17 1 1 9 1. 23410 77.244 6.0
18 2 1 7 1. 19290 80. 442 2.0
19 2 2 0 1. 18980 80. 695 5.0
20 3 0 6 1. 15980 83. 237 1.0
21 2 2 3 1. 14710 84. 369 4.0
22 1 3 1 1. 13870 85. 137 1.0
23 3 1 2 1. 12570 86. 359 4.0
24 1 2 8 1. 12420 86. 502 3.0
25 0 2 10 1. 09900 89. 000 5.0
26 0 0 12 1. 08240 90. 740 2.0
27 1 3 4 1. 07820 91.193 6.0
28 2 2 6 1. 04270 95. 251 12.0
29 0 4 2 1. 01750 98. 410 2.0
30 2 1 10 0.99780 101.067 9.0
31 1 1 12 0.98530 102. 850 1.0
32 4 0 4 0.98200 103.334 2.0
33 3 2 1 0.94320 109. 509 1.0
34 1 2 11 0.94120 109. 855 1.0
35 2 3 2 0.93570 110. 820 2.0
36 3 1 8 0.93470 110.998 2.0
37 2 2 9 0.91800 114.092 2.0
38 3 2 4 0.90780 116.105 9.0
39 0 1 14 0.90540 116.594 7.0
40 4 1 0 0.89940 117.843 5.0
41 2 3 5 0.88850 120.216 1.0
42 4 1 3 0.88050 122.053 3.0
43 0 4 8 0.87000 124.602 2.0
44 1 3 10 0.85820 127.683 10.0
45 3 0 12 0.85030 129.894 4.0
46 2 0 14 0.84610 131.125 4.0
47 3 2 7 0.84240 132.244 1.0
48 2 1 13 0.84100 132.677 1.0
49 4 1 6 0.83050 136.101 16.0
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Glossaire : Liste des abréviations, sigles et acronymes

ASB
ATD
ATG
B.E.T.
BN
CB-CSG
CBC
CBPC
CSG
Cv
CVD
DLVO
DRX
DSI
EDS
GPTMS
H.R.
ICDD
ISE

IR
LLD
MEB
MET
MO
MPSR
MTES
MTMS
NTC
OH-MWCNT
PDF
PEG
PSR
PVD
PZT
RIR
RISE
SCL
Sol-Gel
TEOS
THF
TPOT
VTMS
WPPD

Liste des abréviations, sigles et acronymes

Tri-sec-butoxyde d’aluminium

Analyse Thermique Différentielle

Analyse ThermoGravimétrique

Brunaver Emett Teller

Nitrure de Bore

Chemically Bonded Composite Sol-Gel
Chemically Bonded Ceramics

Chemically Bonded Phosphate Ceramic
Composites Sol-Gel

Conventionnel

Chemical Vapor Deposition(Dépot chimique en phase vapeur)
Derjaguin-Landau, Vervey-Overbeek
Diffraction des Rayons X

Depth Sensing Indentation

Energy Dispersive X-ray Spectroscopy
GlycidoxyPropylTriMethoxySilane (=GLYMO ou GTMS)
Humidité Relative

International Center for Diffraction Data
Indentation Size Effect

Rayonnement Infrarouge

Landau Levich Derjaguin

Microscopie Electronique a Balayage
Microscopie Electronique en Transmission
Micro-Ondes

Modified PSR

MethylTriEthoxySilane
MethylTriMethoxySilane

NanoTube de Carbone

Multi Walled Carbon NanoTubes — OH functionalized
Powder Diffraction File
PolyEthyleneGlycol

Proportional Specimen Resistance

Physical Vapor Deposition (Dépot physique en phase vapeur)
Titano-Zirconate de Plomb

Ratios d’Intensité de Référence

Reverse Indentation Size Effect

Strong Complexing Ligands

Solution Gélification
TetraEthylOrthoSilicate
TetraHydroFuranne
TetraisoPropylOrthoTitanate
VinylTriMethoxySilane

Whole Powder Pattern Decomposition
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Glossaire : Symboles
Symboles Latin
(AB, C) Constante heorr(co Profondeur d’indentation corrigée de
(Ao, A1, Az)  Constantes d’affinage «Ce»
(Bo, B, B2)  Constantes d’affinage heorr(cep) Profondeur d’indentation corrigée de
LP):hky Facteur de Lorentz(L)-Polarisation(P) «hp»et«Ce»
E Champ électrique hm Profondeur maximale d’indentation
Ve Vitesse d’évaporation HMayn moyea  Dureté dynamique moyenne
[x(M)] Concentration molaite en précurseur HMayn Dureté dynamique de Type Martens
| Faniy | Module du facteur de structure h, Profondeur d’indentation résiduelle
A Rayon de I'aite de contact circulaire UE Intensité de la raie (hkl) du composé i
A Aire de contact définie a partir de he dans le mélange
2 Taille du défaut I()(i shikD) Intensité de la raie (hkl) du composé i
As Aire de section transversale de pur
matériau déplacée par déformation Jsurtace Flux de liquide jusqu’a la surface
plastique K Consistance du fluide
A, Aire réelle de contact K. Constante liée aux conditions de travail
Ca Nombre capillaire Kkt Coefficient qui dépend de la nature de
Cs Complaisance de I'appareillage la phase considérée
Gi Fraction volumique de la phase i Kic Ténacite
Cp Chaleur spécifique Ky Coefficient d’Archard
D Perméabilité du réseau Kw Taux d’usure
d Taille de P'empreinte Vickers 1 Distance de frottement
dui Distance inter-réticulaire en position L Fonction de Lorentz
Bragg L Taille apparente des cristallites pour la
D, Profondeur de pénétration du champ famille de plans hkl
e Epaisseur déposée L Longueur de [Iéchantillon a la
E Module d’Young température T
E4 Module d’Young de la bille de Lo Longueur initiale de I’échantillon
Iindenteur le Longueur capillaire
B Module d’Young du matétiau L¢ Longueur finale de I’échantillon
erL Epaisseur du réseau que le liquide doit m(ALOs matrice) ~ Masse  d’alumine  matricielle
traverser théorique dans le sol-gel
Er Module d’Young réduit M(ALO3) Masse molaire de I’alumine
f Fréquence des micro-ondes Mihk) Facteur de multiplicité correspondant
Fadnésion Force d’adhésion au nombre de familles de plans
Fctormation Force nécessaire au déplacement par équivalentes
déformation m; Masse de la phase i dans ’échantillon
Fn Force normale M; Masse molaire du réactif introduit
F(max) Force normale maximale Mimm Masse de I’échantillon immergé
Fr Force tangentielle Misop Masse d’isopropanol
FWHMuq Full Width at Half Maximum (Latgeur M Masse totale de ’échantillon
a mi-hauteur) mp; Masse de poudre «1i» introduit dans le
g Accélération de la pesanteur sol
g Fonction de Gauss my Masse de I’échantillon sec
H Dureté n Constante d’affinement
h Profondeur d’indentation N Ordre de diffraction
Ho Dureté absolue NAcACH Nombre de moles d’acetylacétone
hy, Terme correctif du défaut de pointe asB Nombre de moles ’ASB
he Profondeur de contact  réelle Neech Nombre de moles d’Hélium dans la
indenteur/matériau cellule échantillon
heore(p) Profondeur d’indentation corrigée de H20 Nombre de moles d’eau
n; Nombre de moles du réactif introduit

« hp »
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Glossaire : Symboles

p

P i

Py

Coefficient de partage Lorentzienne-
Gaussienne

Puissance moyenne dissipée par le
matériau

Pression maximale au centre du cercle
de contact

Pression injectée

Pression atmosphérique

Pression capillaire

Pression moyenne sur I'aire de contact
Terme correctif d’otientations
préférentielles

Pression de vapeur

Nombre

considérées

de courbes d’indentation
Taux de complexant

Rayon de la bille

Rayon de courbure de I'aspérité
Coefficient de corrélation

Nombte de Reynolds

Constante des gaz patfait

Rayon du pore

Rayon du sillon d’usure

Rigidité de contact

Critere de sévérité de type mécanique
Critere de sévérité de type thermique

Surface moyenne

T
Tamb
T
T's(hk)

Uo

Vi

Veéch
Vechantillon
Ve

Vi

Vim

Visop
Vi
Vil
W
X

X

Y

ZO/ ovol
AT
AT,

AV

Température

Température ambiante

Température de fusion

Facteur correctif de microabsorption
de rugosité de surface

Vitesse de retrait

Vitesse de glissement

Volume de la cellule échantillon
Volume de ’échantillon

Volume de la cellule d’expansion
Volume du réactif introduit

Volume partiel occupé par la phase i
dans I’échantillon

Volume d’isopropanol

Volume de poudre dans la suspension
Volume de sol dans la suspension
Taux d’hydrolyse

Fraction volumique de poudre dans le
matériau final

Fraction massique de la phase i dans
I’échantillon

Contrainte d’écoulement du matériau
Taux de renfort en h-BN

Différence de température

Ecart critique de  température
(=résistance aux chocs thermiques)

Volume usé
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Glossaire : Symboles

Symboles Grec

14
tan(3)

o

g
Be

intégrale

5instrumentale

Gradient de vitesse de cisaillement
Angle de perte

Coefficient de dilatation

Facteur correctif de la non symétrie
parfaite de I'indenteur Vickers

Partie

Gaussienne de la largeur

Largeur intégrale due a

Pinstrumentation

&
intégrale
50bser\rée

5v raie
YLV

Vth
3

€

N

eLS

Ao
)\vind

Mm
™

v
Vi
V2

QO(AI203 matrice)
em

or
Qi
Qi
Qisop

Partie lorentzienne de la largeur

Largeur intégrale observée

Largeur intégrale réelle de I’échantillon
Tension de surface liquide-vapeur
Rapport de pattition de chaleur
Enfoncement de la bille

Taux de microdistorsion du réseau de
la famille de plan (hkl)

Puissance dissipée par conduction
(pertes par effet Joule)

Puissance dissipée par polarisation
(pertes diélectriques)

Constante diélectrique relative
Permittivité du vide

Constante diélectrique

Viscosité dynamique

Viscosité dynamique a la température

Angle de Bragg
Angle de
(mouillabilité)

Longueur d’onde du faisceau incident

contact  liquide/solide

Facteur correctif de la géométrie de
Iindenteur

Conductivité thermique

Coefficient de frottement

Coefficient d’absorption massique du
composé i

Coefficient d’absorption linéaire du
mélange

Coefficient d’absorption massique du
mélange

Coefficient de Poisson

Coefficient de Poisson bille/ indenteur
Coefficient de Poisson du matériau
Masse volumique de la matrice sol-gel
obtenue apres traitement thermique
Masse volumique de Péchantillon a la
température T

Masse volumique du matériau fritté
Masse volumique de la phase i

Masse volumique du réactif introduit
Masse volumique de I'isopropanol

Om
opi

oD
Gmax
Oth

OXX

70

Masse volumique du mélange de phase
Masse volumique de la poudre i
introduite dans le sol

Conductivité électrique

Contrainte critique de fracturation
Contrainte maximale

Contrainte d’origine thermique
Contrainte mécanique

Contrainte de cisaillement

Contrainte de cisaillement seuil /
Contrainte critique de cisaillement
Facteur (correctif) de contraste de
Brindley pour la phase i dans le
mélange m

Contrainte de cisaillement maximale
Facteur de forme

Demi-angle équivalent
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Résumé
Ces travaux de these portent sur I’élaboration et la caractérisation de revétements sol-gel composites « CSG » sur acier inoxydable
austénitique AISI 304. L’objectif de la thése était de mettre au point le procédé d'élaboraton et d'étudier les propriétés
mécaniques et le comportement tribologique des revétements.
La premicére partie expérimentale présente 'optimisation des conditions de synthese d’un sol d’alumine stable et I'influence du
traitement thermique du gel sur les propriétés physico-chimiques et thermostructurales. Les parameétres étudiés sont :
La stabilit¢ chimique du sol et les conditions de traitement thermique (température et temps). Différentes techniques de
caractétisations ont été utilisées pour l'optimisation des paramétres d'élaboration (théométrie, ATD/ATG, dilatométrie, DRX,
MET, pynométrie hélium). Un dopage au nitrate de fer a permis d'améliorer les conditions de frittage de l'alumine sol-gel grace a
la formation d'une solution solide (Al,Fe)2O3. Cela teste cependant insuffisant pour une application du revétement sur le substrat
acier.
La seconde partie concerne I’élaboration et la caractérisation mécanique de revétements sol-gel composites « CSG » chargés de
particules d’a-Al2O3 et de h-BN. Ce procédé a permis d'obtenir par dip-coating des dépo6ts monocouches de 8,5 micrométres
environ avec des taux de charge de 90% volumique. Cependant, un tel taux de charge provoque la création d’une porosité
importante.
Les couches CSG traitées thermiquement a 750°C ont par la suite été caractérisées mécaniquement par indentation instrumentée.
Les résultats obtenus ont montrés une trop faible dureté des couches pout pouvoir améliorer la résistance a l'usure.
La derniete partie de la thése concerne le renforcement des revétements CSG aprés traitement a l'acide phosphotique et
traitement thermique 4 400°C. La formation de liaisons phosphates entre les grains d'alumine renforce l'architecture du composite
qui est noté CB-CSG « Chemically Bonded Composite Sol-Gel ». Des essais d'indentation instrumentée montrent, pour des
revétements CB-CSG chargés d’alumine, une amélioration de la dureté par rapport au substrat en acier. Des essais de frottements
secs en configuration bille sur plan montrent une augmentation de la résistance aux frottements secs d’un facteur 5 et une
diminution du coefficient de frottement par rapport au substrat.
L’influence du nitrure de bore hexagonal dans les couches CB-CSG en plus de l'alumine a été étudiée en particulier en ce qui
concerne les propriétés mécaniques et tribologiques.

Mots clés : revétement, composite, sol-gel, alumine, lubrifiant solide, indentation, tribologie

Abstract

This thesis focuses on the elaboration and the characterization of composite sol-gel coatings “CSG” on austenitic stainless steel
AISI 304. The aim of the thesis is to develop the process and to study the mechanical properties and tribological behavior of the
coatings.

The first experimental part presents the optimization of the synthesis conditions of a stable alumina sol and the influence of the
thermal treatment of the gel on the physic-chemical and thermostructural properties. The studied parameters are:

The chemical stability of the sol and the thermal treatment conditions (temperature and time). Various characterization techniques
are used in ordet to optimize the elaboration parametets (theometry, DTA / TGA, dilatometry, XRD, TEM, helium pycnometty).
A Doping with iron nitrate has improved the sintering conditions of the sol-gel alumina through the formation of a solid solution
(ALFe)20s. However, this remains insufficient for an application of the coating on the steel substrate.

The second part concerns the elaboration and the mechanical characterization of composite sol-gel coatings "CSG" filled with
particles of a-AlO3 and h-BN. This process enables the deposition by dip coating of monolayer coatings of 8.5 micrometers
thickness with fill rate of 90% by volume. However, such filler content produces a high porosity.

The CSG layers thermally treated at 750°C have been mechanically charactetized by instrumented indentation. The results shown
to low hardnesses in order to improve the wear resistance.

The last part of the work presents the strengthening of CSG coatings with a treatment with phosphoric acid followed by a
thermal treatment at 400°C. The formation of phosphate bonds between the alumina grains enhances the architectute of the
composite which is denoted CB-CSG "Chemically Bonded Composite Sol-Gel". Instrumented indentation tests show, for CB-
CSG coatings filled with alumina, an improvement of hardness compared to the steel substrate. Dry friction tests, with ball on
disc configuration, show an increase of resistance to dry friction by a factor of 5 and a decrease of the coefficient of friction
relatively to the substrate.

The influence of the hexagonal boron nitride and of the alumina in the CB-CSG layers on the mechanical and the tribological
properties are particularly studied.

Keywords: coating, composite, sol-gel, alumina, solid lubricant, indentation, tribology



