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RESUME

Les céramiques sont des matériaux durs et fragiles ; il parait donc intéressant de
produire des picces dont les dimensions sont proches des cotes finales désirdes afin de
réduire P'usinage (cotit...). La compaction isostatique & chaud (CIC) de poudres cé-
ramiques permet d’atteindre cet objectif ; toutefois les formes finales des picces, les
contraintes résiduelles ...sont encore mal maitrisées & I'heure actuelle. La simulation
wuncérique permet de caleuler ces données an lieu d’avoir recours & des tests a la fois
longs et onéreux. En outre, elle devrait permettre d’optimiser les parameétres de mise en
forme (pression, température, temps de maintien) ainsi que la géométrie des conteneurs
utilisés durant les cycles CIC.

Ce mémoire se divise en trois parties :

Eléments théoriques

Dans cette partie, nous exposons les concepts qui vont nous permettre d’exploi-
ter nos résultats expérimentaux et de rdaliser la simulation. Nous avons done étudié
successivement la rhéologie des matériaux poreux (approches microscopiques et macro-
scopiques), les lois de fluage des céramiques ainsi que la croissance granulaire. En effet,
la taille de grain peut avoir une grande influence sur les cinétiques de densification.

Expérimentation

Nous avons ¢tudié le comportement rhéologique des matériaux suivants
e Alumine : L'alumine est le matériau modele qui nous a permis de valider I'approche
théorique et la démarche expérimentale. En dehors du comportement rhéologique, nous
nous sommes intéressés an phénomene de croissance granulaire accélérée durant la défor-
mation. Cette étude nous a permis de définir des lois de comportement intégrant la
croissance granulaire, qui peuvent étre implémentées dans un code de caleul par élé-
ments finis. A titre de comparaison nous avons également étudié I'oxyde de chrome et
un wélange Al,O4-710,.
e Diborure de Titane et Composite a fibres Al,04-Z1r0,-SiCy : Ces matériaux ont une
vocation industrielle. Nous avons utilisé les techniques expérimentales développées sur
Palumine. Les études portent a la fois sur la rhéologie des poudres et la caractérisation
mécanique (contrainte a rupture, ténacité ... ) des produits obtenus par CIC.

La simulation numérique par éléments finis est mende en paralléle avec des essais de
CIC afin de comparer les géométries finales obtenues par le caleul et les pieces réelles.

Sur Palumine en CIC (matériau modele), nous nous sommes placés délibérément
dans des conditions permettant de tester le modeéle : i.e. conteneurs épais, conteneurs
renforeés. ... Les pieces obtenues sont done endommagées (fissuration. .. ), mais présen-
tent des formes finales tres différentes de celles que Pon prévoit en supposant un retrait
1sotrope de la poudre céramique.

Dans le cas de TiB, et du composite Al,03-Zr0,-SiCy, nous avons avant tout
cherché & produire des piéces saines et de taille importante dans Ioptique d’éventuelles
applications industrielles.

Dans le cas de 'alumine, nous avons également étudié des éprouvettes entaillées
dans lesquelles il est possible de générer de forts gradients de densité lors des tests de
compaction uniaxiale.

Nous avons également étudié le role du conteneur lors de la déformation de la
poudre : comparaison avec les résultats de la bibliographie, écriture d'un modéle analy-
tique simple.
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INTRODUCTION

La réalisation de picces en céramique monolithiques et denses passe généralement
par T'ufilisation de poudre. I n'est en effet pas envisageable de fondre les produits
pour les mettre en forme. La poudre céramique doit done étre précompactée a froid
la: préforme ainsi obtenue contient une forte proportion de pores (40 & 60%). Celle
ci est ensuite chauffée afin de la consolider et de réduire les porosités (frittage). La
densification peut étre améliorée par application d'une confrainte externe. En outre, il
est alors possible de réduire la température de mise en forme et de pouvoir ainsi mieux
maitriser la microstructure.

Dans le domaine des céramiques, deux procédés alliant élévation de température
et application d'une contrainte sont employés : le pressage a chaud et la compaction
isostatique a chaud (CIC). Les procédés tels que Uextrusion & chaud ne s’appliquent
actuellement qu’anx métaux. Le pressage & chaud consiste & comprimer la poudre entre
dewx pistons dans une matrice : on obtient done des formes cylindriques. Durant la
compaction isostatique & chaud, les produits sonf soumis a la pression d'un gaz chaud
(pression hydrostatique). Une premiere solution consiste a pré-fritter la céramique dans
un four sous vide pour fermer la porosité ; les pores résiduels sont ensuite éliminés lors
du traitement de CIC. Une seconde solution consiste & déposer la préforme poreuse dans
un conteneur étanche et déformable et a placer I'ensemble dans Penceinte sous pression.
Notous que dans le cas de matériaux particulierement réfractaires, seule cette derniere
solution peut étre envisagdée.

Notre travail se situe dans le cadre de I'étude de la densification des matériaux
céramiques par CIC. Nous nous sommes principalement intéressés aux cas nécessitant
Patilisation d'un contenenr 5 en effet il est alors possible de réaliser des pidces proches
des cotes finales désirées ot ainsi de réduire la quantité de matiére employée ainsi que
le temps d'usinage. Toutefois la CIC reste mal maitrisée et l'optimisation des formes
des conteneurs et des cyeles de pression et de température reste le plus souvent tres
empirigue. Une des causes majeures de ces difficultés est le fait que le retrait produit
par la densification ne s'effectue pas en général de manicre simple : c’est a dire que la
picce finale ne peut pas étre déduite de la forme initiale par simple homothétie. Cela
peut étre di a la présence du conteneur et a Pexistence de gradients thermiques dans
la picce. On concoit done que l'emploi d’un outil de simulation permettrait de réaliser
les optimisations nécessaires et de mieux comprendre les phénomenes se produisant lors
de la déformation de U'ensemble contenenr/poudre sans avoir & mener de: nombreux
essais. Cette démarche a déja été effectuée dans le cas des métaux (ABOUAF, 1985)
ot a abouti a I'deriture d'un code de caleul par éléments finis permettant de simuler les
cycles de CIC. Ce travail constitue done notre point de départ.

Dans la premicre partie de ce mémoire, nous étudions les concepts théoriques qui
vout nous permetire d'interpréter nos résultats expérimentaux et de simuler les opé-
rafions de mise en forme. Nous nous intéressons plus particuliérement aux problémes
mécaniques posés par la rhéologie des poudres tant a I'échelle macroscopique que micro-
scopique. Nous considérons également les problemes lids & I'évolution de la microstruce-
ture durant la densification ; la croissance de grain peut en effet avoir dans le cas des
céramiques fines une grande influence sur les cinétiques de densification ainsi que sw
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les proprietés des pieces obtenues. Dans la seconde partie de ce travail, nous étudions

expérimentalement diverses poudres céramiques :

— une poudre d’alumine qui constitue le matériau modéle de cette étude

— un mélange alumine—zircone et une poudre d’oxyde de chrome & titre de comparaison
avee ['alumine

= deux matériaux a vocation industrielle : une poudre de diborure de titane et un
mélange Al,O3-ZrO, renforeé par des whiskers de carbure de silicium

La derniére partie est consacrée & une étude de cas représentatifs de la mise en forme

des céramiques par CIC. Nous comparons les picces obtenues aux formes caleulées par

simulation numeérique. Le méme travail a été également effectué sur des éprouvettes

entaillées.



PREMIERE PARTIE

MODELISATION




Introduction

Dans celle premiére partie, nous introduisons les concepts qui vont nous permettrent a la fois de
dépouiller et d'interpréter nos expériences, et de modéliser les opérations de mise en forme & chaud des
céramiques poreuses.

Le seul type d'approche rhéologique permettant de modéliser des structures poreuses complexes,
consiste a représenter le matériau biphasé (pores et matiére) par un matériau homogéne équivalent qui
peut etre déerit par la mécanique des milieux continus. Différentes approches sont décrites dans le chapitre

l..

Les parametres rhéologiques utilisés par les descriptions macroscopiques des matériaux poreux per-
mettent généralement de bien représenter le comportement des poudres ; cependant il reste difficile de
les relier & des paramétres physiques. (Uesl pourquoi 'étude microméeanique de la rhéologie des poudres
peut. etre ntilisée avee profit. pour interpréter les lois macroscopiques. A Uheure actuelle, ces modéles
fournissent. cependant plus des indications qualitatives que des lois quantitatives réalistes.

Les différentes approches de la rhéologie des matériaux poreux ulilisent des lois de Huages (i.e. des
relations entre vitesse de déformation et contrainte). Les lois intervenant lors de la déformation des
céramiques a grains fins sont étudides au chapitre 3..

Un parametre important intervenant dans les lois de fluage est la taille de grain moyenne. Connne en
outre, nous utilisons des céramiques fines (en particulier dans le cas de U'alumine), il n’est pas réaliste de
considérer que la taille de grain reste constante au cours de la mise en forme. 1] convient done d’introduire
les lois de croissance granulaire lors des calculs de simulation. Le probléme est toutefois compliqué par le
[atl que la croissance granulaire peut elre couplée A la déformation : nous proposons donce un modéle de
croissance couplée assez général pour pouvoir élre introduit dans un code de caleul par éléments finis.



Approche macroscopique )

1. Rhéologie des matériaux poreux : approche
macroscopique

1.1. Cadre général de I'approche macroscopique

L'approche macroscopique de la rhéologie des matériaux poreux consiste a représenter un milieu a
priori biphasé (pores et matiére) par un milieu homogene équivalent qui peut étre déerit par les outils de
la mécanique des milicux continus. Dans celte premicre partie, nous résumons les hypotheses de base de

cette approche.
1.1.1. Point de vue thermodynamique

Le cadre général s’appliquant dans le cas des grandes déformations et des grandes rolations ayant été
défini précisément par ABOUAF (1985), nous nous limiterons ici au cas habituel des petites déformalions.
Considérons ’énergie libre spécifique ¢

¢ =¢(¢,, T ovi, .. ) (I—-1)

¢, représente le tenseur des déformations élastiques, 7' la température et a; les variables internest. En

notant 1; le taux de production spécifique d’entropie irréversible, la puissance dissipée ¥ vaut :

. F:é o - O | r}.qmd(T) L
=179 = — e — — 0 ———— L > ) 1—-2
i d dé. ¢ dov; ai d.T - ( )

oit & représente le tenseur des contraintes, ¢ le tenseur des vitesses de déformation, ¢ le vecteur flux de
chaleur el d la masse volumique apparente. Une variable interne importante dans le cas des matériaux
poreux est la densité relative (p) délinie comme le rapport de la masse volumique apparente (d) sur la
masse volumique de Ta matiere constituant le matériau poreux (d,;). La densité relative représente done
la fraction du milieu continu équivalent effectivement occupée par la matiére. On notera que la densité
relative est calculée dans un état relachd ; c’est & dire pour des contraintes nulles et une température de
référence (i.e. dans I'état relaché des déformations thermo-élastiques). On a done ((r) indiquant I'état
relaché) :
(r)
p= a (1-3)

{r)
(li,h

on notant €., Ia partie irréversible de la vilesse de déformation (dans le cas de la visco-plasticité) ou de
I'inerément de déformation (cas de la plasticité), et en écrivant la conservation de la masse on obtient -

€=¢: + girr

X 1—-4
[)//’ = —’117'(51'1'7‘) ( )
par ailleurs :
g & v
T (1—05)

On peut alors reformuler 'expression de la dissipation (équation (1—2)) ; ¥ prend alors la forme suivante
(avee o représentant les variables internes autres que la densité relative)

R Y S N G e . l;‘..r]’l‘(l‘(‘l(f]j) )
‘l’ —'(‘l<(7+—(;)7)‘[)(1_l> LG (A)Tnﬂl —“(7;7;“"— (l~())

7 On trouvera en annexe 1 la liste des notalions mathématiques couramment utilisdes
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M apparait done dans I'expression de la dissipation, un terme dépendant de la densilé relative ((Dp/Dp)d)
qui peut slinterpréter comme un terme de pression, I représentant le tenseur unité d’ordre deux. En outre

il est raisonnable de penser que 'énergie libre du systéme décroit quand la porosité ([ = 1—p) diminue,
de sorte que d¢é/dp est négalif. On a alors

On appellera P; pression de frittage, qui compte tenu de la remarque précédente doit etre positive. 7 sera
appelé tenseur des contraintes apparentes. Ceci va nous permettre de modéliser le frittage naturel des
poudres, ¢’est & dire la densification sans applicalion d’cHorts extérieurs par simple augimentation de la
température (on verra an chapitre 2. les causes microscopiques de ce phénoméne). Il convient toutelois de
remarquer qu'une telle hypothése (introduction du tenseur 7 qui sera par la suite utilisé dans les lois de
comportement de la meme facon que le tenseur des contraintes @) implique a priori que les mécanismes
microscopiques de [ritbage el de délormation sous contrainte sont les mémes.

1.1.2. Lois de comportement

Pour compléter la description thermiodynamique, il convient d’introduire des lois de comportements,
c'est & dire des relations liant les contraintes et les déformations.

déformations irréversibles : Les déformations irréversibles des matériaux denses se font sans variation
de volume, et Fon considere habituellement, pour un matériau isotrope que les lois d’écoulement ne

dépendent que du second invariant du tenseur des contraintes Js. On a
Jo=15:3 N
{ 2 ; - (1 -=18)

§ représente le déviateur des contraintes. De facon générale on suppose une régle de normalilé entre le
potenticl plastique ou visco-plastique (€2) et le tenseur des déformations irréversibles, de sorte que l'on

A
- aQ aQ do,, ;
Cirr = 55 = 3 o= (1 — ))
do  Jo.y do
ot @, représente la contrainte équivalente (00 = V/3Ja; pour les matériaux denses). Dans le cas des

matériaux poreux, il n’est pas possible d’appliquer ce type de critére ; on vérifie en effet que Tr{éi) =
0 pour Uéquation (1 —9) si lon utilise un critére de type Mises ; on ne peut done pas rendre comple de
la densification.

IF convient alors de définir des critéres qui dépendent du premier invariant du tenseur des contraintes
Iy = Tr(g) ou du premier invariant du tenseur des contraintes apparentes I = Tr(7). Les formules
de Téquation (I —9) sonl toujours valables, mais il faut. donner une nouvelle définition de la contrainte
équivalente. De tels critéres seront détaillés dans les chapitres suivants (1.2. & 1.5). On supposera hien
entendu que laregle de normalité est respectée. La contrainte équivalente ainsi définie, doit. étre interprétée
cotme une représentation du cisaillement subi localement par le matériau dense constituant 1'édifice
poreux ; ce cisaillement local est plus important que le cisaillement macroscopique. On peut par ailleurs
également définir une vitesse de déformation (ou inerément de déformation) équivalente en notant que la
puissance de déformation irréversible P vaut :

yirr ~ . L
P,j T 1 iy

= POcqCeq

(1—10)
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Cetle équation peut étre considérée comme une définition de la vitesse de déformation équivalente (¢..).
. | "

Notons que PI™ # o,,¢., puisque pour un volume unité de milieu continu équivalent. seule une [raction
i ]>-eq i

pest occupée par de la matiére. On a done :

0 [Ooey .
I ¢ doey . (1~ 11)

CE 7y oy o~
7 poeg oy | d6

Fn visco-plasticite le terme ¢, est donné par la loi de fluage du matériau, i.e. la relation liant Ceq A 0.
Oun a alors :
C.f.’l] = Ii’l“'a.(/(?(a‘ﬁ(]w C[" £ P ) (1 - 12)

Iin plasticité le terme ¢, représente U'incrément de déformation plastique équivalente donné par la loi
q 1 1
d’écrouissage du matériau. La déformation plastique cumulée (p) vaut alors :

p= / Cog (I =13

L expression mathématique de ¢., en fonction de ¢, dépendra du potentiel € choisi. Dans les deux cas,
on peul utiliser la foi de fluage ou d'éerouissage du matériau dense, et appliquer au matériau poreux en

utilisant le potentiel approprié.

Pression de frittage : Pour définir une contrainte équivalente dans le cas du frittage, on remplacera &
par 7 cl oy par 7.y dans les équations précedentes. Ainsi en 'absence de contraintes extéricures (& = 0),
on obtient lorsque le frittage est actif : 7., # 0 el par conséquent : €0y 7 0. Clest a dire qu’en I'absence de
contraintes extérieures, on peut obtenir et modéliser une déformation : le frittage. Toutefois I'utilisation de
Féquation (1—12), implique que les mécanismes de déformation et de frittage sont les mémes. L’équation

(1 = 9) devient alors : {

Cippr =

a0 99 i,
a7 ~ 07, 07

(1 —14)

déformation élastique : nous supposerons que le matériau étudié est de type dlastique lindaire iso-
trope. Le tenseur des contraintes et le tenseur des déformations élastiques sont alors liés par les relations

sutvantes :
1 .
: LAY
u E (1 —15)

I est le module d"Young, v le coefficient de Poisson, A et u les coefficients de Lamé, ¢, le tenseur des
déformaltions élastiques. La déformation d’origine thermique sera donnée par

T
&M = / adl' ] (1 —16)

rIyre_[

olt e est le coefficient de dilatation thermique et T;.; la température de référence.

T Dans la suite du texte, on n'indiquera plus systématiquement les formules tenant compte de la
pression de [rittage ; P'équivalence pourra étre obtenue en substituant 7 & &, 7,4 & ocq b 1] a1y,
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Figure 1-1
Allure du critére de GREEN dans le plan Iy — /3.7,
1.2, Lois de comportement des matériaux poreux : approche par I'dtude de la
compaction des poudres

e Dans le domaine de la plasticité des poudres métalliques (KUHN, 1971), (GREEN, 1972),
(SHIMA, 1976), (NOHARA, 1988), des poudres céramiques en compaction & froid

(SHIMA, 1986),
et de la visco-plasticité des métaux poreux (ABOUAF, 1985), (ABOUAF, 1988), une meme définition
de la contrainte équivalente a été ulilisée. On pose alors

1/2 1/2
Teqg = <cr1¥ + /3,]-3> ou Teq = <u:]{2 + /J.]g)

a et 4 sont deux fonctions de la densité relative. Quand la densité relative tend vers 1, o tend vers 0 et /3
lend vers 3 de sorte que I'équation (L — 17) est équivalente & la définition de la contrainte équivalente de

Mises. Ce type de critére constitue done une extension du critére de Mises au cas des matériaux poreux
La formulation qui sera utilisée dans la suite du travail, consiste & poser

(1—17)

or, =3¢+ [} (1 —18)
quand p—1 ona [f—0 el ¢—|

La figure [-1 montre 'allure de ce critere dans le plan 7y —/3.J4. Le tenseur des vitesses de déformations
irréversibles est alors donné par :

.92 09 Doy,
Cirp =

as ~ do,, O

— | ¢
1o (:; s (1-19)
T 0y Doey 7" ]
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En utilisant la relation (I — 10), on obtient pour la déformation équivalente et le tenseur des vitesses de
déformation les expressions suivantes :

. 1 a9
€oy = —
p doey
o 1 2 . 1 N 2
€og = ;\/7_9771 LEipr -+ W (T7 ((irr)) (1 —20)
éh.,- = /Jﬁl (:—3 s+ fIy I>
Toq \ 2

oll ¢4,y est le déviateur du tenseur des déformations irréversibles &,

e Des expressions théoriques ont été proposées pour les coeflicients ¢ et. /. GREEN (1972) fournit
les formules suivantes {dans le cas de la plasticité & froid) :

. < 3— 21— p)t/ )
3(1_[(1_/7)]/3) (1—21)
(1 —p))?

HIRSCHVOGEL (1975) en utilisant des modéles de sphéres creuses sous pression et de cylindres creux
en torsion-pression élablit les expressions suivantes :

1
(1= 3(1—p) +2(1 - p)3/2)°
|
3 (In(L —p))?

¢ =

(1 —22)

Toutefois ces expressions restent, assez éloignédes des valeurs expdrimentales que P'on peut déterminer. Nous
verrons par la suite que les approches microscopiques fournissent également de nombreuses formules pour
le coeflicient f.

o GUENNOUNI (1987), a calculé par des techniques d’homogénéisation les frontitres d’écoulement
de matériaux hétérogenes & constituants rigides parfaitement plastiques. Ces résultats, dans le cas de
malbériaux poreux a constituant de type Von Mises, montrent que les surfaces d'écoulement obtenues par
calcul numeérique peuvent etre correctement représentées par les potenticls de GREEN «qui donnent, une
nicilleure approximation que ceux proposés par GURSON (1976). GUENNOUNI utilise une cellule de
base qui est un carré avec un pore circulaire (figure 1-2) en supposant un étal de déformation plane. Ces
résultals onl élé élendus au cas des matériaux possédant des porosités secondaires (il y a en fait. deux
classes de pores & deux échelles différentes) (GUENNOUNI, 1988). Dans le cas d’un matériau & un seul
type de porosité, la formulation du critére proposée par GUENNOUNI est :

2 (’ﬂ-(&))"’ N <\/3,/g

ol oy représente la limite d'écoulement du matériau dense composant la structure poreuse. Les formules
proposées pour les coellicients A el B sont :

A==t (F) (1= 1.92F 45577 = 6.047")

B=V3(1-1337"") si 7 <0.1236 (1 24)
B =206exp (—1.9f) —4.410"* sinon
[ =1-p ‘ porosité
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MATIERE

PORE

Figure 1-2
Cellule de base trouée considérée par GUENNOUNI (GUENNOUNI, 1987)

Pour comparer les formules de GUENNOUNTI & la forme de poteuticl proposée par GREEN notons que :

3 , o o
moo =5 (1 —25)

¢ =

e SHIMA (1976), repris par NOHARA (1988), utilise une formulation un peu différente de l'équa.tion

{I —17) en posant :
9 1/2
L/, 17
Tea = ?('%']‘*’J“W) (1 —26)

quand p—1 alors a—oc et a — 1

nous aurons alors

| ) 1 )
= — et = — 27
¢ a'? ¢ / 9a“a? (1 =21

Il propose les Tormules empiriques suivantes pour les coefficients a et a’ :

[a=[a(1=pm]" (1—28)

(1./ — [I”

e Il peut etre intdéressant. de définir un coellicient de Poisson apparent (r,) pour la déformation
irréversible (KUHN, 1971). Dans un essai uniaxial libre nous avons alors

0
o= 0
T (1 —29)
e €y
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7, prend alors les formes suivantes :

SHIMA v, = %(l —2/9a%) /(1 + 1/9a?)
GREEN ve = (c/2—f)/{c+ [

(1/ Nite+1) N
GUENNOUNI MfzgmAQ—QB%A9A1+B%

dans tout les cas : ve — 1/2 quand p—1

Le fail que vy tend vers 1/2 quand la densité relative tend vers 1, est normal puisqu’un matériau dense est.
supposé plastiquement (visco-plastiquement) incompressible. 11 est par ailleurs raisonnable de penser que
0 < vy < 1/2, ce qui revient & dire (en faisant abstraction du frittage naturel) que lorsqu’on comprime
un lopin poreux en forgeage, celui-ci ne se rétractera pas radialement (BORDIA, 1988b). On en déduit
par exemple que :

¢>9f (1—31)

1.3. Lois de comportement des matériaux poreux : approche par I'étude de
Pendommagement

La rupture ductile des matérianx métalliques peut étre décrite par une suceession de trois stades -
apparition de cavités autour d’inclusions par décohésion de 'interface, croissance des cavités et coalescence
de ces cavités ammenant la rupture finale. De méme les matériaux travaillant en fluage peuvent voir
leurs propriéiés allérées par Papparition et la croissance de cavités par déformation visco-plastique de
fa_maticre. Les métallurgistes s’intéressent donc & des matériaux poreux (la porosité restant toutelois
[aible) el & I'évolution de la porosité en fonction du chargement appliqué. Nous décrirons done ici les lois
de croissance de cavilés el les lois d'écoulements proposées par les auteurs de ces ébudes. Toutefois nous
ne nous iniéresserons pas ici aux critéres d’apparition des cavités (nucléation).

[.3.1. Modéles de croissance de cavitds par déformation plastique ou visco-plastique

Dans celte partie nous présentons des modéles donnant le taux de croisssauce de cavilés dans un
matériau plastique ou viscoplastique en fonction d'un chargement fixé. Ces modéles ne fournissent. pas de
lois de comportements génerales (i.e. multiaxiales) et s’appliquent & des configurations particuliéres ; en
oulre ils considerent tous une cavilé entourde par un milicu continu dense : ils s’apparentent done a des
modeles de Lype microscopique (¢f. chapitre 2.) Toutefois, étant. donné que ces modéles ne considérent pas
le détail de la microstructure (grains, joints de grains,...), qu'ils peuvent fournir une base pour P'éeriture
des lois de comportement el qu'ils ont. pour but de définir des lois macroscopiques de ruplure, nous avons
choisi de les traiter dans le cadre de la description macroscopique des matériaux poreux.

o Modéle de McCLINTOCK : McCLINTOCK (1968) considére un matériau contenant des ensembles
de trous eylindriques a section elliptique dont les axes sont, paralléles aux directions principales du tenseur
des contraintes (par conséquent. du tenseur des déformations). Si 1'on suppose que les cylindres sont,
suflissamment éloignés les uns des autres pour que Pon puisse négliger les interactions, le probléme
mécanique se réduit alors au probléme d'un trou cylindrique dans un milieu infini. La rupture se produit
quand les demi-axes (a ou b) abteignent la moilié de I'espacement moyen des cylindres (I, ou {3). Le
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Figure 1-3
Probleme axisymétrique de McCLINTOCK : géométrie et chargement (McCLINTOCK, 1968)

probleme est relativement simple dans le cas d’un matériau de Von Mises rigide parfaitement plastique,
sous une sollicitation axisymétrique. La figure [-3 rédsume le probléme.

On suppose que les déformations et les contraintes selon 'axe Oz sont constantes, et Pona:¢.. = €

el 7. =02 1. McCLINTOCK utilise un champ de déformation cinématiquement admissible, par contre
le champ de contraintes ne vérifie pas en tout point I'équation /37y = a, qui représente la loi de

comportement. L'équation d’équilibre ((—li-';(&) = () sera par contre vérifice. Lapproche de McCLINTOCK
fournit. donce une solution approchée. Un des principaux résultats du modéle de McCLINTOCK est de
permetire un caleul de la déformation a rupture en fonction des efforts appliqués et de la taille initiale
des défants. La rupture a lieu quand b = ly (ef. figure 1-3, Iy représentant le diamétre extérieur initial
du cylindre). La déformation & rupture (é,. > 0) selon Paxe Oz est alors donnée par :

A(R . 2]11(_[(’)/[)())
T VBsinh(V3o2 /o — o) — |

(1 -32)

McClintock a également. conduit ce type de caleul dans le cas d’un matériau de Tresca, dans le cas d’un
matériau de Von Mises pour des cylindres de base elliptique. Enfin il étend ces résultats dans le cas de
P'éerouissage.

o Modeéle de RICE et TRACEY : RICE et TRACEY (1969) considérent. un millieu infini rigide-
plastique (soit parfaitement plastique ou bien écrouissable) contenant, des cavités sphériques. Un caleul
de borne supéricure permet, d’aboutir au taux de croissance des cavités. Nous donnons ici un résumé des
principaux résullats. Soit @ le champ de contraintes & infini et ¢ le champ de déformation & 'infini.

t Puisque le matériau étudié est ici de type plastique la notation () indique un incrément de
déformation.
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Les auleurs posent alors -

o = %7'7’(&”)

(7':; = \/3J

. "D e 00 12 (1 —33)
c?; = (—}( i€

b= 36Ty

(77, €7 el €77, représentent les délormations principales du tenseur des déformations a infini, et I'on a
€7° > €75 > €57, Dans le cas d’une forte triaxialité, le taux de croissance des cavités (I?/R, ot R estle
rayon de la cavité) est donné par les formules suivantes :

N

Tz oq oo

e

,‘ (e
R_ C(0)€X exp <l.5(r’” ) sioa >0

R (1 — 34)
R o

avec Clv) ~0.279 4+ 0.0040

‘ . o2 .
= —C(=v)ég, exv<—1‘5—m') sioo, <0

I équation (1 — 34) fail. apparaitre le role important du taux de triaxialité des contraintes T/ 0eq dans
Fexpression de la vitesse de croissance des cavités. Bien entendu, ce modéle n’intégre pas I'interaction
entre les différentes cavités.

e Modéle de BUDIANSKI : BUDIANSKI, HUTCHINSON et SLUTSKY (1982) ont proposé un
modeéle de croissance de cavités elliptiques dans un matériau rigide visco-plastique de Von Mises dans un
chargement axisymétrique. Le matériau est, soumis & un chargement & Uinfini égal & T et ¢,. selon Paxe
Oz et a S el —1/2c.. radialement. La figure 1-4 résume la configuration étudiée. La cavité elliptique est
décrite par P'équation suivante (en coordonnées cylindriques) :

P

-] + =1 (1 —35)
b

2w

Dans le cas d’un malériau newlonien le probléme peutl étre entiérement résoln en utilisant analogie
dlasticité lindaire— visco-plasticité linéaire grace au formalisme développé par ESHELBY (1957) dans
le cas d'une inclusion dans un matériau élastique. Dans ce cas les auteurs étudient de facon systématique
Févolution asymplotique d'une cavité initialement sphérique en fonction du rapport, S/T'. Selon les cas la
sphere tend vers des configurations en aiguille, des cylindres, des sphéroides ou des fissures en forme de
discque. Quand le matériau n’est pas lindaire, la solution exacte ne peut étre déterminde analytiquement.
BUDIANSKI et HUTCHINSON (1980) ont proposé une méthode numérique pour résoudre ce probleme.
Ces différents résultats ont été repris par BANKS-SILLS (1982) pour étudier en conmpression (r<ao
et 5" < 0) Pévolution d'une sphére vers une forme en aiguille ou en fissures en forme de disque et pour
proposer une solution approchée de I'expression de la vitesse de fermeture de la cavité.

Notons que dans le cas d'un eylindre tnfini (@ = 20), on se retrouve dans la méme configuration que
MecClintock. Une autre application du modele de BUDIANSKI est I'étude de la déformation d’une cavité
sphérique (a = b) dans un champ de contraintes & symétrie sphérique (ie. S = T = —FP). Comumne le
probleme est assez simple & résoudre, il est possible de déerire Iinteraction entre cavités en considérant
cque la cavité est incluse, non dans un milieu infini, mais dans une région sphérique de diamétre extérieur
I (cf figure 1-5).

Le problénie de la sphere crense a été également résolu par WILKINSON et ASHBY  (1975) dans
le cadre de I"dbude du frittage sous pression. Nous utiliserons par la suite une loi de Norton-Hoff sous
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Figure 1-4
Cavité axisymétrique : contraintes & Uinfini (BUDIANSKI, 1982)

la forme ¢,, = Aal,. Le champ de déplacement est alors purement radial (i = ué,), de sorte que les
tenseurs des déformations el des contraintes sont donnés par :

Ou ) . u
Cpp = /— Cpyg — € = — ) .
T ey (1 - 36)
0hp = Opp
De Pincompressibilité du matériau, on déduit que :
Ou u K
—F2-=l=u=—
dr 7 re 1 o=
. . (1 -37)
. A . N
done €pp = —2—,3- el €op = —
- "
L'équilibre mécanique (div(F) = () est donné par :
dorr 2
T + —(0pr —T4y) =0 {1 —138)
dr r
I2n ntilisant en plus la loi de comportement (¢ = Af'\(r;"q), nous calculons alors le paramétre K. En r = R,
Orp = —P, el en r=ua, g, =0, on en déduil donc :
: A A aR)? 3P\
K= "S[g“C(P)T—:—(’).—J _‘“l__l
92 ([{S/H - ad/n) 2 n
' (1 —39)

P ol pe 1/n
o (1) = —signe(P)g;;l (2“1\ l) [a“g/” — 7“3/”]
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Figuwre 1-5
Modeéle de frittage sous contrainte d’un pore sphérique : géométrie ei, chargement, (WILKINSON, 1975)

La densité relative el son taux de variation sonl donués par :

o R? — a3 o (R a L _ 40
Toutelois afa = égg(r = a) el 1{’/ R = égg(r = ), on en déduit la vitesse de densification p et le coefficient
f du modéle de GREEN :
. 34 p(L—p 3P
= signe( P
£ = signe( )Z(J— l-—p'/“'<2 ”>

(1—41)

L I—p 3\
T2 p(=(1L=p)myn \2n

Le taux de variation volumique de la cavité (BUDIANSKI, 1982) est alors donné par :

Vo SEEYEILI i)
v = mgn@(]) 5 ( o —-p (I —42)

Notons que WILKINSON cf, ASIIBY rendent également compte de Peffet induit par un gaz contenu dans
le pore sphérique el dont la pression augmente quand le volume diminue.

1.3.2. Modéle rhéologique de ROUSSELIER

ROUSSELIER (1987} a développé un modéle rhéologique s’appliquant cn particulier & la rupture
ductile. La définition de la contrainte équivalente est alors :

Tog = EEE B(A)Dexp | - d (1 —43)
3pa)

r
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D el oy sont deux constantes. 3 esl une fonclion ui représente Ulendommagement. Par la suite on
supposera que : 13(3) = o1(1 — p). Le tenseur des déformations irréversibles (équation (1 — 9)) est alors

. LaQ (3 5 (L—p) I\
Eirr = =~ = Dexp 1 1 — 44
= Do, {2 Ve S e s (1—44)

ROUSSELIER n’utilise pas la définition de la délormation équivalente fournie par Néquation (1 — 10), et
considere que Pinerément de déformalion plastique est donné par :

donné par :

(1 —15)

Cetle équation implique done que la déformalion résultant de la variation de volume ne provogue aucun
écrouissage. 1l est toutefois possible d'ntiliser Péquation (1 — 10) (ce qui modifie légérement le moddle) ;
on obtient alors les expressions suivantes pour le déviateur et la trace du tenseur des déformations

irréversibles :

3 0 s : 1 0Q Iy
Ti"V' = 5o Tr Eirr ) = — = 1 — p)Dexy
€i 2 0000 3T r(€irr) P ()aeq( p)D exp (3['01)
O plegoey, .
avec 5705,1 = —}—3—_ (1 — ;1())
et Y= —'5']2 + ——-—( 17 Dexp < L _ji
Iz 3 3pay) p

La contrainte équivalente définie par 'équation (1 — 43) présente linconvénient de n’étre pas nulle pour
& =0, ce qui peul poser probléme dans le cas de la visco—plasticité (on pourrait obtenir une déformation
sans aucun chargement appliqué). En outre pour les états de compression (ie. I, < 0), le terme %
apparaissant dans I'équation (1 — 46) peut étre nul ou négatif, alors que le terme 9Q/0o., doit rester
posilif. Pour éviter ces difficultés (dans I'éventualité d’une application du modsle en visco-plasticit.é) on
peut prendre la définition suivante pour la contrainte équivalente :

V3T

Teq = Max + o1 (1 —p)D fexp <7]~l-—]—) -1}, 0} (I —47)

3po

Il existe une zone pour laquelle o,, est nulle, et ot il n’y a pas de délformation. Par ailleurs on peut,
facilement montrer que la courbe d’équation E = ( est incluse dans cette zone pour tout oy, pet D ce
yui permet de lever la seconde difficullé (cf. figure 1-6). On introduit ainsi un seuil de fluage qui dépend
uniquement. de la forme du potentiel et non des lois physiques de déformation ; ceci peut bien entendu
poser quelques difficultds. Dans le cas de la plasticité étudié par ROUSSELIER, le probléme ne se pose
pas du fait de existence du seuil de plasticité : le critére s’éerivant : ¢ = ey —og = 0.

Le modele de ROUSSELIER ne permet pas de rendre compte de la densification des produits, en
elfel. d’apres Péquation (1 — 46) (comple tenu de la modification proposée) Tr(¢irr ) > 0 pour lout .
Liallure de la frontiére d’écoulement, illustrée par la figure 1-6, indique également que pour de fortes
pressions le matériau poreux se comporte comme un matériau de Von Mises. Notons qu'en cisaillement
pur ({; = 0) le matériau se dédensifie. Nous pouvons donc conclure que le modéle de ROUSSELIER, est
bien adapté & la modélisation de 'endommagement (effet bénéfique de la pression, endommagement en
cisaillement,...), mais ne peut etre appliqué au cas de la compaction isostatique ; la traction isostatique
pure représente un point singulier et ne peut etre correctement traitée (cf. figure 1-6). Par contre, ce
type de polentiel pourrait étre ulilisé pour rendre compte de la cavitalion des céramiques lors de leur
déformation en fluage (caleul de la répartiton du taux de cavités dans les sections d’éprouvettes de flexion,

)
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Figure 1-6
Allure du critere de ROUSSELLER dans le plan Lifoy—/3Js/oy ; zone 0eq = 0 pour le potentiel modifié
{¢quation (1 —46)) ; courbe & = (

1.3.3. Modeéle rhéologique de GURSON-TVERGAARD

GURSON  (1977) utilise des modeles de sphéres et de cylindres de section circulaire pour calculer
par une méthode de borne supéricure les critéres de plasticité des matériaux poreux dont la matrice est
de type rigide parfaitement plastique (limite d’écoulement o). Pour les eylindres le critére proposé prend

Ia forme suivante (f représentant la porosité, i.e. f=1=p):
3T — 3Tr(o 2
p=Cog— +2f cosh(—-\[;‘]—((r)) —-1—f (1 —48)
o o)

('.y est une fonction qui vaut : C., ~ (L 4+ 3F + 247 )2 en déformations planes et Cop = 1 pour le
q | 1 . . . 1
probléeme axisymétrique. Pour les cavités sphériques la solution proposée par GURSON est :

r,z‘):il_—I—Z/(oh(l;(g))—l—__/72 (1 —49)

T4 (o]

Le critére proposé par GURSON a été repris par TVERGAARD et NEEDLEMAN (TVERGAA RD,
1984) (BECKER, 1988). La principale modification consiste a utiliser les critéres évalués pour un ma-
tériau idéal rigide parfaitement plastique, en les appliquant au cas de matériaux réels (i.e. élastiques el,
éerouissables). Dans les équations (1 —48) e (1 —49), o représente alors la limite d’écoulement actuelle
du matériau. Par ailleurs TVERGAARD modifie Iégerement 'équation (1 —49) pour qu’elle puisse nieux
représenter les résultats expérimentaux. La forme proposée est alors :

3a 9T cosh <——"’3‘7”(”)> — 1= (1 —50)

U 2oq

¢ =
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(R

i . . ” 9 p
1 el g2 sont deux constantes, el f est une fonction proposée (TVERGAARD, 1984) pour rendre compte
A e — s . o, e -
de Ia coalescence des cavilés lors de la rupture. Initialement J~ =7, mais pour une porosilé crilique f
’ . . i . ’
la dépendance est changée. La fonction f est alors exprimée par :

(7 7 <T.
F =X= [ Ti-T.~ = . = _= 1 —51
Fode=de 7)) 727, (=50
./f —-./ 4
La fonction 7 va permetire de tenir compte de la coalescence rapide des cavités. En effet quand T tend
vers [ ¢ (rupture), le matériau n’offre plus aucune résistance. Quand f — f 7 la critere doit étre vérifié

pour @ — 0, tandis que oy tend vers une limite non nulle. Tl faut donc {en ubilisant I"équation (1 — 50)) :

0f, =1 (I —52)
Sioon veut vérifier & la fois 'dquation (1 — 50) et gy # 0, il faut 72 = 1/q1. Réciproquement quand
7" = 1/q1 Péquation (1 — 50) devient :

4o 32 +2[ a <l{z§7‘(5)) _ l] (1 —53)

o2
(2] [offé}

=

la condition ¢ = 0 ne peut étre atieinte que si les deux termes positifs de I'équation (1 —53) sont nuls :

on aura done & = 0).
TVERGAARD propose les valeurs suivantes pour les coefficients du modéle ajusté (équation (1 —

50)) g1 =15, g2 = 1.0, F, =0.15, T, = 0.66 et T ; = 0.25.

Une autre modification du potentiel de GURSON a été proposée par RICHMOND (HOM, 1989} ;

elle consiste a poser :
¥ —2m
ENy i (;nl)_(prf ) =0 (1 — 54)

T eq

p=2

o2,
olt m est compris entre 2/3 et 1. Pour une pression hydrostatique, le potentiel de RICHMOND est
équivalent au potentiel de GURSON.

La forme des fronticres d’écoulement du critére de GURSON est représentée sur la figure 1-7, notons
qu’elle s’apparente a celle du critére de GREEN. L'écoulement plastique est supposé normal. L'inerément,
de déformation plaahqnv ((,,) peut alors etre calculé de la facon suivante (NEEDLEMAN, 1984) (on
supposera qu'it n’y a pas de nucléation) :f

: d
ép = pputin (/I (1 —55)
oit \ est le multiplicateur plastique.

Le critere de GURSON peut etre également ulilisé en viscoplasticité (ONATE, 1988). L équation
{1 —50) devient alors :

3J. — qaTr(a v U .
¢ = .,“) +2t;1,/"cosll L—l—) —1—qif i (1—56)
Fl ZO‘C(]
eq
7.y est la contrainte équivalente qui est définie implicitement, par ¢ = 0. L’écoulement est Supposé

normal aux équipotentielles visco-plastiques, ¢’est & dire aux courbes ¢, = constanie. La direction de
I'écoulement est alors donnée par :

Ny LT e LN -
<(~f) = [—‘i +q1q2f " sinh ("_ﬂf—)) 1] (1 - 57)
do ey Teq LOey 20,

T Rappelons qu’en plasticité la notation () marque incrémentation et non la dérivée par rapport au

temps.
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En utilisant la refation (1—10) on obtient alors I'expression du tenseur des déformations visco-plastiques :

: b
~r1 = /\ '.7‘1:
Cur <()(r
§ =, CeaTeq (11

¢
el

Teq

o
(o)
—

Teq

Plli.\‘( tie (‘.(;, est, (]O“Hé(‘\ ar IH» ]()i (,]e ﬂllﬂ, re (]” l']’l'r\v‘.(;l'i?“,l, el que Tey est [‘Ol”fllie rar l}lr l'éSO]U“O“ (}(f‘
| 7 ]
!‘(,‘( uation &b = 0, l(i‘ tenseur (l(:‘S vitesses de (le[ol'll]ﬂtvloll est alOl’S )‘dl‘[&ltenlent dehl]l.
l T

Notons que le potentiel de GURSON-TVERGAARD a principalement été utilisé pour modéliser
Fendommagement de matériaux plastiques (éprouvetles entailldes,. .. ), toutefois il est potenticllement
applicable a I'étude de la compaction des poudres contrairement au potentiel de ROUSSELIER, ; ainsi
MEAR et DURBAN (1989) ont étudié la densification de poudres métalliques durant l'extrusion & froid
en utilisant le potentiel de GURSON. I est par ailleurs possible de faire un développerent limité du
cosinus hyperbolique de 'équation (1 —50) qui devient alors équivalente au potentiel de GREEN : on
obtient alors les valeurs suivantes pour les coeflicients ¢ et f :

1

(1 -/ *> )

D
J= 7193 ] (1 —159)

a(1=a7")

. 1 L
fle= <037

¢ =

Notons que 'on obtient bien ¢ = L et f = ( quand p = 1.

1.4. Modeles utilisant ’analogie comportement élastique-—comportement visco-
plastique linéaire

Il existe une analogie formelle entre le comportement élaslique cf le comportement, rigide visco-
plastique lindaire. Un matériau élastique étant en général compressible (T7(?,) # 0 si v # 1/2) cette
analogic peut étre utilisée pour étudier la densification des produits poreux. Bien entendu cette méthode
ne peut sappliquer qulaux matériaux ayant un comportement lindaire en fluage, ce qui constitue une
forte limitation quant & son emploi.

1.4.1. Analogie visco-dlastique
-1 1

Le principe de cette analogie consiste A ébablir une équivalence formelle entre un matériau visco-
plastique lindaire, dont. on néglige le comportement purement élastique (matériau rigide) et un matériau
visco-élastique. Le fenseur des conlraintes est alors donné par :

24
&(z)-_-/ R(t, 7)e(r)dr (1 —60)
J{]

)
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Figure 1-T7
Allure du critere de GURSON dans le plan I} — /3.7

12 est un opérateur lindaire. Sil 0’y a pas de viellissement on a alors : R(f,7) = R(1 — 7). Le probléme
peut alors etre traité a P'aide des transformées de Laplace. Pour un matériau isotrope les composantes de
cisaillement et de pression sont données par les équations suivantes :

ot
s(t) = ./n Gi(t—71) edr
‘ (1 —61)

3
‘_l;‘ﬂ(a): / Gl — ) Tr(§) dr
- JO

Dans le cas d'un élément de Maxwell (((¢) ressort et 5(1) patin visqueux) on a alors :
L
Gty = 26’(1)6}{[)(-« / G(m)/n(7) d‘r) (1L —62)
Jo

Il apparait. done que le paramétre (/1(1) n’a une transformé de Laplace simple que si (¢ et 5 restent
constants. En regle générale lors de la deunsilication, les caractéristiques visco-élastiques d un matérian
se modifient en fonction du temps et de la déformation (BORDIA, 1988a). Toutefois cette méthode a
éLé utilisde, en supposant (¢ et 7 constants, pour 'étude du frittage de compacts & deux constituants
(RAJ, 1984) (BORDIA, 1988d), pour I'dtude du frittage de poudre céramique sur un substral rigide
{(BORDIA, 1985) et pour la modélisation du frittage de piéces non homogénes en densité (HSUET,
1986). Il est toul a fait possible de modéliser le frittage en ajoutant une pression de frittage dans ces
équations. Nolons cependant que malgré des hypothéses trés simplificatrices les développements mathé-
matiques restent importants et rendent Papplication de cette méthode difficile dans les cas de chargements

thermoméeaniques complexes (température et contrainte variables).
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1.4.2. Analogie élasticilé linéaire—visco~plasticité linéaire

La méthode consiste a transformer et & utiliser les équations obtenues en élasticité linéaire, dans le
cas d'un malériau dont le comportement est de type rigide visco-plastique linéaire. L'équation (I —15),
(qui exprime la loi de comportement d’un matériau élastique lindaire, peut étre transformée et donne
alors (le tenseur des délormations élastiques étant remplacé par le tenseur des vitesses de déformation
visco-plastiques) (SCHERER, 1979) :

v / .
PSS LS\ PNy
JfN 1F—2N (I —63)
=it —p Tr(a)l

Soit. i Ta viscosité du matériau dense, les parameétres N et F/n sont alors des fonctions de la densité
relative et représentent la localisation de contrainte induite par la porosité. 1l est également possible de
représenter le frittage en introduisant une vitesse de déformation non lide & la contrainte appliquée (}c'"/).
La vitesse de déformation totale est alors donnée par :

stotale e

Cop = Cp Gy (1 —64)

ol EI[, est donnée par la relation (1—63). La déformation supplémentaire pourra étre formellement traitée
de Ta meme fagon que la dilatation thermique dans le cas d’un matériau thermo-élastique (SCHERER,
1985) (SCHERER, L987).

Notons enfin que la relation (1 —63) est équivalente & P'équation (1~19) (potentiel de GREEN) dans

le cas d’un matériau lindaire (¢., = Ao.y, A =1/3n). On a alors :
21+ N) . 1-2N .

= | —65
3FpA ¢ 3F pA (1=65)

Ilin outre si on suppose un retrait isotrope en {rittage, i.e. ¢ = €71, on peut calculer la pression de frittage
qui vaut alors :

S (1= 66)

1.5. Modéles partiels

Nous présentons ici des modéles de rhéologie de poudre, qui ne prennent en compte que certains types
de chargements mécaniques et qui en général ne peuvent étre appliqués si 'on a un état de contrainte
multiaxial. Ces modéles ont été développés principalement pour 'étude du pressage i chaud.

e Modéles de pressage & chaud : Ce type d’essai correspond A la densification dans une matrice : la
déformation radiale de la poudre est nulle et fa charge est appliquée par un piston (cf. figure 1-8). Dans
un mabériau poreux les contraintes locales (au niveau des grains) sont plus importantes que la pression
appliquée (Pa). On définit alors une contrainte effective dépendant de la porosité et rendant compte de
cel effet 5 celle-ci peut prendre les expressions suivantes (théoriques ou semi-empiriques) (BRODNAG,
1983) :

Pa —
Off = ——=5  ou o =Pa(l+pf) ebe ... (1-67)
L—Jf
La contrainte eflective ainsi définie, peut étre ensuite utilisée dans une loi de fluage ; ce qui permet de
caleuler une vitesse de densification . Nolons que Papplication des polentiels de GREEN ou TVER-
GAARD dans le cas du pressage a chand permet d’aboutir aux mémes conclusions : on a en coordonnées
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eylindriques €., = ¢g9 = 0, ce qui permet de calculer, dans le cas simple d’une loi de fluage de type
Norton—Hoff (¢., = A(r’p"q), ayg et donc é.,. Dans le cas du potentiel de GREEN avec pression de frittage

on obtient (avee o,. < 0) :
(c = 2/)o.. +6/P;
CFAT
nil (I —68)

Tpp = Tpg =

fe

P ; o(l-n)/2 n .
(1= iz = 202 Ao | (1 —69)

e Séparation des déformations en cisaillement et en densification : Le tenseur des déformations peut.
elre séparé en une partie de cisaillement : e,;, = /2/3¢ : € et en une partie de densification (compression)
ou cavitation (traction) ¢, = T7(€) (RAJ, 1982). Celte séparation peut ¢tre particulicrement intéressante
en traction, oft les mécanismes de cavitation (endommagement) peuvent etre différents des mécanismes de
déformations par cisaillement. Cetle méthode peut etre également appliquée a Panalyse de la déformation

en forgeage de matérian poreux (cf. figure 1-8). Dans ce cas, il est inléressant de pouvoir mesurer Ia
déformation radiale (e,,.) qui n’est, dans le cas de compacts poreux, pas lide simplement & la délormation
axiale(e..) (VENKATACHARIL, 1986b) (VENKATACIIARI, 1987) (RAHAMAN, 1986). Les quantités
conjugnées de (.. el ¢, sont la contrainte équivalente de Mises oppises = /3J5 et la pression p =
—1/3Tr(#). Ces quantilés peuvent, étre rélides entre elles par les lois de comportement du matériau. Dans
le cas d'un matériau au comportement visco-plastique linéaire, VENKATACHARI {1986b) propose les
relations suivantes :

Cois = Br‘ix.’/cis(,/))(fjlli.s-ex et (q = Baﬂa(f))]) (l —70)

L utilisation du potentiel de GREEN dauns ce cas donne les résultats suivants :

Cq = 31‘1P./.|0’z~:| — .‘/a(p) = ()f/)
s = 44/)(5 (r:.:l I .’/:_:i.‘;([)) =cp (1 - Tl)
avee B, = B, = A

Le fait que B.;. = B, implique que les mécanismes physiques régissant la délormation par cisaillement
et la densification sont les memes. Le probléme se complique lors d'un essai de pressage & chaud. 1l
est en ellel impossible de mesurer fa composante radiale du tenseur des contraintes o,.,.. Une possibilité
(PANDA, 1988) consiste a elfectuer auparavant des essais de forgeage el & déterminer pour chaque densité
une relation ¢.;o = Fluage(oagises, p). Lors de l'essai de pressage a chaud, on peul mesurer ¢, et en
utilisant la relation précédente il est alors possible de caleuler opri4eq, puis comme oppiges = |0:: — 00
d'évaluer o,,.. Nolons qu’il serait également possible d’utiliser une relation du type |éa] = Fluage®(p, p)
qui permettrait de caleuler dune autre fagon oy, en pressage a chaud puisque p = —1/3(0.. + 20,,).
Il serait ainsi possible de vérifier les hypothéses faites par les auteurs en comparant les valeurs de o,
estimdes a partiv des deux relations de fluage. 11 est toutelois possible d'étendre les relations proposées
par PANDA au cas multiaxial en posant :
b= }_ Iluage(oprises, p, - - -) 3

2 OMises (1 —-72)

Tr(é,) = signe(—p) Fluage®(p, p, . ..)

Il apparait alors clairement qu’il n’existe aucun couplage entre cisaillement et densification, contrairement
au cas de potentiels de GREEN ou GURSON.
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Matrice |-

Piston
Pressage & chaud Forgeage

Figure 1-8
Forgeage el pressage a chaud des matériaux poreux
geag

1.6. Choix d’un potenticl

Pour modéliser la mise en forme par compaction isostatique, nous pouvons utiliser deux potentiels
GURSON-TVERGAARD et GREEN. Ces deux potentiels sont comparés a la figure 1-9 dans le plan
11/ — \/3J2/0:y. Pour comparer les deux potentiels, nous calculons les paramétres ¢ et f du modéle
de GREEN, de sorte que les courbes se confondent en Iy = 0 et \/3.Jy =0 ; soit :

1

1+72
2f (1-173)

Les allures des deux courbes sont tres semblables. Le potentiel de GURSON-TVERGAARD posséde
avantage d’avoir été ajusté expérimentalement. 1l est cependant forl peu probable, que les ajusterments
faits lors de I'étude de la rupture ductile puissent s’appliquer au cas de la compaciion & chaud de poudre.
L’emploi du potentiel de GURSON dans le cas de la CIC, impose done un nouvel ajustement des para-
metres du modéle. En outre ce potentiel, pose certains problémes purement numériques. Tl est en eflet
nécessaire de résoudre numériquement, une équation transcendante pour caleuler la contrainte équivalente
en visco—plasticité ; il devient alors impossible de calculer analytiquement les matrices de rigidité élémen-
taires lors du caleul par éléments finis ete. .. 5 en outre lors de la détermination des lois de comportement,
on se bronve confronté aux memes types de problémes. Pour ces raisons, il semble done préférable d’utili-
ser le potentiel de GREEN dont Pemploi est beaucoup plus facile, & la fois pour le calen] numérique et la
détermination des paramétres rhéologiques. Dans la suite de ce travail, nous utiliserons done le potentiel
de GREEN pour étudier le comportement des dillérents matériaux étudiés. Bien entendu, Pemploi d'un
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Comparaison des potentiels de GREEN et GURSON

potentiel doit se faire dans le domaine de contraintes étudié pour sa détermination : il serait illusoire
d"atiliser un modéle en cisaillement pur si celui-ci a été ajusté avec des essais de pressage a chaud ou de
forgeage.

1.7.

Propriétés thermo-dlastiques des matériaux poreux

Dans le calcul de simulation des cycles de CIC, nous avons besoin des variations des propriétés
thermo-dlastiques des maltériaux en fonction de la densité relative.

e Module d’ Young et coeflicient de Poisson

De nombreuses formules empiriques ou semi-empiriques ont ébé proposées poour rendre compte de la
variation du module d"Young en fonction de la porosité (MANNING, 1969) (WANG, 1984a-b) (PHANI,
1987a) (PHANI, 1987b) (HASHIN, 1962) :

E/En = J —(‘]7
] Ey = exp (e f)

617
Eflg=1——4 | — 74
e T (=
EJEy=1—¢/f +C‘3_f_’2

E‘/Lpo = (1 t (’17 )E"’
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¢y et ca sont des constantes. Iy représente le module d’Young du matériau dense. En régle générale,
Pextrapolation des équations précédentes montre que la densité pour laguelle E s’annule, varie entre
40 et 60%. Nos données expérimentales peuvent toutes etre représentées par les équations précédentes :
compte tenu du petit nombre d’essais, il est impossible de choisir une équation particuliére. Dans la suite
du travail, on supposera en oulre que E/Fq est une fonction de la densité relative scule ; la valeur du
module d"Young pour les températures différentes de [a température ambiante, sera donnée par la formule
stivante :

E(p,T) = Eo(T) (E/Eu)(p) (1 —75)

la fonction Eg(T) pouvant etre trouvée dans la littéralure.

Les données relatives au coeflicient. de Poisson (v) sont plus rares. MANNING et col. (1969) rappor-
tent, sur des oxides de terres rares, que ce paramétlre varie peu en fonction de la porosité. Ceci est en bon
accord avee nos mesures (cf. partie 2.).

e Coellicient de dilatation thermique, chaleur massique et conductivité thermique

Le coeflicient de dilatation thermique ne dépend pas de la porosité (on montre, par exemple, faci-
lement quune sphére creuse se dilate de la méme facon qu’une sphére pleine). La chaleur massique du
matériau poreux ost dgale & la chaleur massique du malériau dense multiplide par la densité relalive. Le
cas de la conduclivité thermique est plus complexe. Dans un matériau poreux, le transport de chaleur
peut se faire par conduction dans la matiére ou par rayonnement & travers des pores. LOEB (1954)
propose la formule sutvante dans le cas d'un malériau isotrope :

Ay - 1=-7
—’:1—./—-——/.-.-___ (1 —76)
A -7
j,
aved 5
dvea T
g=_dC0R (1—77)

A

A conductivité thermique du matériau dense

Ap ¢ conductivité thermique du matériau poreux,

v« lacteur géométrique rendant compte de la forme et de la géométrie des pores

o : constante de Stefan

¢ émissivilé des pores

#  dimension des pores.

Si 3 <« 1, le transfert de chaleur par rayonnement est faible par rapport au transfert de chaleur par

conduclion ; on obtient alors :

/\) hrd
e . (1-78)

LI et col. (1987) proposent d’utiliser la formule suivante :
___/_\l’_:(‘l_j)m:/)m (1_7())

qui est équivalente a la précédente avec i = 1. Taute de données expérimentales ou bibliographiques sur
la conductivité thermique de AlsOg poreuse, ¢’est cette derniere forme que nous utiliserons.
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2. Rhéologie des matériaux poreux : approche
microscopique

Dans cetle partie nous décrivons les modeles microscopiques de densilication des milieux poreux par
frittage naturel (i.e. sans chargement mécanique externe) et de frittage sous contrainte. Seuls les modéles
les plus significatifs ou les plus récents sont exposés. Nous proposons également un modéle de frittage qui
permet nolamment d’élbudier fes inferactions entre porosités de tailles différentes. Nous confrontons enfin
ces différents modéles en comparant les valeurs des coeflicients macroscopiques du modele de GREEN
(el chapitre 1.2.) qu’ils permettent de calculer (coeflicients ¢ et [, pression de frittage Pr).

2.1. Modéles de frittage naturel

e Modéle de COBLIS

COBLE (1961a) considére trois phases distinctes au cours du frittage (la figure 2-1 illustre ses trois
phases) :

g La phase tnitiale au cours de laquelle les liaisons entre particules se forment par croissance de cous
(el figure 2-1). Les grains sont alors représentés par des sphéres de tailles identiques. On considére
habitucllement que cette phase a lieu pour des densité relatives variant entre (0.5 et 0.6.

® La phase intermédiaire durant laquelle la porosité se situe aux joints triples entre grains. La porosité se
présenle alors sous forme de canaux cylindriques. Les grains sont représentds par des cube-octaédres de
Kelvin.

= La phase finale durant lagquelle la porosité occupe les coins des grains. Chaqgue pore est alors entourd
par quatre grains. La descriplion des grains est identique & celle de la phase intermédaire. In outre lors
de celle derniere phase, les pores peuvent quitter le joint el pénétrer dans le grain (HSUEH, 1982)

Par ailleurs Coble considére pour la phase intermédiaire et la phase finale, deux méeanismes de
diffusion possibles @ diffusion de lacunes en volume on au joint de grain. La courbure de Pinterface
grain/pore augmente en ellel la concentration de lacunes autour des pores ; il en résulte un transfert de
matiere qui amene le frittage. Laugmentation de la concentration de lacunes AC & Uinterface grain/pore

vauf : )
aClyye§2y

AC = 0
nTh,

(2-1)
('y st la concentration en lacunes pour une interface grain/pore plane, 7, est Uénergic de surface, €2, le
volime des lacumes, kp la constante de Bollzman et R, le rayon des pores. Le coeflicient, o vaut. I pour
les pores cylindriques et 2 pour les pores spheriques. Le flux de lacunes par unités de surface est alors
proportionnel & AC'. Les équations régissant I'évolution de la densité relative sont alors données dans le
cas du stade intermédiaire par les formules suivantes

FP . ]\—l 1)117s£2t)
Diffus i vol =
ITWSs10N en volume 1 A’;’}7‘(,"‘

No(Dyy)7:S0 |
TG JT—p

D, représente le coeflicient de diffusion en volume, Dy le coefficient de diffusion au joinl de grain, 6,
Pépaisseur du joint de grain et (' Ia taille de grain. Ay el K2 sont deux constantes qui dépendent de la

(2-2)

Diffusion aux joints de grains p=



s
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Stade | Stade 2 Stade :

Figure 2-1
Les trois stades du modéle de [rittage de COBLE

géomdélrie du modéle (GENUIST, 1987). Dans le stade final du frittage on obtient pour la diffusion en
volume une expression semblable a celle de 'équation (2 — 2). COBLE suppose par ailleurs que chaque
sommet. du cube-octacdre est occupé par un pore ; il est possible de faire le meme caleul avec un nombre
variable de pores (ZHAQO, 1988a). On a alors dans le cas de la diffusion en volume (N étant le nonibre

de sommets dn grain occupé par un pore N < 24) :

. ANTD, .82,

P T TGn (2-3)

e Modeles de croissance de cous

Le phénomene de croissance des cous (cf. modéle de COBLE) représente la phase du frittage durant
laquelle les ponts entre particules se créent. On considere en général un modsle A denx sphéres qui sont,
initialement tangentes. 1 se forme ensuite une surface de conbact (de rayon a) entre les deny sphéres,
cui sont alors racordées entre elles par un “cou™. Les rayons de courbure de cette zone sont alors » ef
po Bnorégle géndrale > 10 La figure 2-2 résume la gédomdétrie du modele. On peut en oulre supposer
que les spheres restent tangentes et que le cou se forme par apport externe de maticre o que les deyx
spheres s'mterpénétrent el que Pexcés de matiére forme le con (modéle & sphéres séeantes on A spheres
tangentes). Les diflérentes courbures provoquent des gradients de densité de lacunes ou de pression aulour
de la structure qui voul entratner @ leur tour des mouvements de matiére. Dans la zone du cou, il existe
nn exces de lacunes (AC) qui vaut (KUCZYNSKI, 1959) :

' 7482, Cly < ] I
AC =~
kpl

T

par allleurs comme 2 > (2 —~1)
ACH~ 782, Cly
- A‘T/;'T?'

Sur les autres partics de la sphere il existe un défaut en lacunes qui vant -

2.0

A = 2
) kpTR
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AO:

(grain)

Figure 2-2
Geométrie du modéle de eroissance de cous

De la meme fagon on peul considérer qu'll s’excerce sur les surfaces externes une pression qui vaut alors :

P~ LA dans la zone du cou
(2 —~6)

r ailleurs

Il est alors possible d'exprimer laloi de croissance du cou en supposant un mode de transport de la matiére.
Différents mécanismes on été proposés (CIZIERON, 1968) : mécanisme d’évaporation—condensation,
diffusion superficielle, diffusion en volume, diffusion intergranulaire, fluage,.. .. De lacon générale les lois
obtenues lient le rayon de la zone de contack 2 au temps ¢ selon "équation suivante :
n n -
2 AL K(T)

i R =2 y_7
It Lo IR (2=17)

oit AL représente la varialion macroscopique de hauteur de échantillon el Ly sa longueur initiale
(COBLIZ, 1959). Léquation (2 —7) permet théoriquement de déterminer les mécanismes microscopiques
responsables du [vittage a partic du comportement macroscopique de la poudre, car ceux-¢i sont caraclé-
risés par un coeflicient. i particulier (JOHNSON, [963). Notons par ailleurs que les mdcanismes de type
diffusion superficielle ou évaporation-—condensation ne permettent pas d’expliquer le retrait observé lors
du fritbage puisqu’ils ne modélisent gu’un arrangement Jocal de matiére (moddcle de sphéres tangenies).
Ils peavent par contre influencer la cinélique de densification dans fe cas d'un frittage dans un gradient
thermique durant lequel les déplacements par voie gazeuse, par exemple, peuvent se faire sur de grandes
distances (SEARCY, 1987).

Par ailleurs, Uhypothése des cous peut également ctre discutée. En effet les modéles de croissance de
cous ne tienpent pas comple de Pexistence d’un joint de grain entre les deux spheéres. 1l se erée alors un
équilibre des tensions de ligne provenant des énergies de surface v, et de joint de grain y,. Clet équilibre
crée un angle vif entre les deux surfaces des graing de part el d’autre du plan de joint de grain (figure
2-3). Langle diedral ¥ est alors donndé par :

cos(1h/2) = 2’“' (2-18)
7
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ot = 2

Yh

(grain)

(pore)

Figure 2-3
Eeuilibre des tensions de ligne du systéme pore-—grain-—joint de grain

Ce type de géométrie est par ailleurs bien observé sur les produits frittés comme le montre la figure 2-4.

e Simulation numérique du [rittage

Une avtre limitation du modele & deux spheres est. qu'il ne prend pas en comple les interactions
entre les particules. Les simulations numériques du processus de retrait ont en effet montré qu’il apparait
lors du frittage d’un ensemble de sphéres dont les positions sont aléatoires, des contraintes trés localisées
(LEEU, 1988). On suppose que la loi de [rittage de deux sphéres peut s’exprimer sous la forme suivante
(ROSS, 1982) :

L=1L" exp(bL + ¢) (2—M
ot L est la distance séparant les centres des deux sphéres, et a b et ¢ des constantes. Si 'on suppose ce
seul type de déplacement, il n'est pas possible de contruire pour une distribution aléatoire des positions
des particules, un champ de déplacement des centres des sphéres qui soit, adinissible. 11 apparail done des
contraintes entre les spheres, qui générent des déformations par fluage ; avec ce type de loi de comporte-
ment on peut alors caleuler un champ de déplacement cinématiquement admissible. Sur chaque contact,
les réactions entbre particules peuvent elre séparées en une composante normale T, et une composante
tangentielle 7;. Chacune des composantes engendre une déformation normale ¢, ou tangentielle ¢,. On
peul supposer les relations suivantes entre forces et délormations (JAGOTA, 1988a-b) :

Ty = Mty Ty = ¢ (2 —10)
oll 1y b 1y sont des viscosités. Notons en outre que les résultats de Ia simulalion numérique sont en bon

accord avee les expériences qui onl ¢46 réalisées sur des arrangements bidimentionnels de sphéres de verre

(LININGIER, 1987) ou de cuivre (WEISER, 1986).

e Role de la morphologie des pores

On distingue en général plusicurs types pores dans un compact poreux se frittant. Les pores de petite
taille {Le. inféricure & la taille de grain) qui ocenpent les coins des grains (COBLE, 1961a) (ZHAO, 1988a)
ou les plans de joints (HSUEH, 1982). Par ailleurs il existe des pores de grande taille (L.c. supdricure a
Iataille de grain) (KINGERY, 1965a) (IEVANS, 1986a) (ZHAQ, 1988h). La figure 2-5 illustre les deux
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T 2 Jim

Figure 2-4
PPorosité et illustration de I'équilibre des tensions de lignes (Al2Qg)

types de porosités. Il a élé reporté que les grands pores ne peuvent se fritler (& la limite ils auraient
tendance a s’agrandir)  (KINGERY, 1965a). KINGERY propose en effet. un modéle de description des
pores que 'on peut formuler de la fagon suivante : Soit. ny, le nombre de grains qui débouchent. sur un
pore, on suppose que le pore est globalement spheérique et qu'il est inserit dans une sphére de rayon Lj,
les interfaces grain/pore ayant une courbure Ry, (figure 2-6). Chaque grain est alors inclus dans un cone
dont Pangle solide €, vaul.

L

£, = — 0 =arccos(l —2/n,) (2—11)
,)

On aalors o = w/2—4//2—0, ot 4 est 'angle diedral donné par 'équation (2 —8). Le rayon de courbure
cst alors lid au rayon de la sphere circonscrite par la formule suivante :
sin(w)
=——00"n, 212
sin(0) 7 (2 )
KINGERY (1965a) propose une formule légerement différente qui doune sensiblement les memes
résullats que celle qui est proposée ici (ef. tableau 2-1). 11 apparail. alors que pour 6 = 72— /2 Ia
courbure de Pinterface slinverse el que dans ce cas la pression superficielle induite par la courbure, aurn
tendance & repousser Pinterface. Pour chaque angle diédral 4, il existe done un nombre critique 71.;';""" de
grains débouchant sur le pore, au-dela duquel le pore ne peut pas fritter. nf,""‘ vault :

2

'» - T — I/’)
I —cos| ———
2

(2—13)

Ou peat done conclure que si une structinre contient des grands pores seul un grossissement. de grains
(en diminuant n,) peut amener la densification totale. Toutefois le grossissement de grain ralentit Ia
densification @il y a done uit comprouns a trouver pour le cyele de frittage (ZHAQ, 1988b).
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() (h)

Figure 2-5
Schéma de principe des petits (a) et grands pores (b)

npy 2 3 4 6 8 12 20 30
équation (2 — 12) 0.91 0.76 0.66 0.53 0.43 0.27 0.03 —.19
KINGERY (1965a) 0.91 0.66 0.61 0.48 0.32 0.23 —.20 <0

Table 2 — |
Rapporl R,/ L; pour ¢ = 130°
Comparaison de 'équation (2 — 12) avec les valeurs proposées par KINGERY

Remarquons toutelois que si fa deseription proposée par KINGERY tient compte de Péquilibre des
tensions de ligne pour analyser la géometrie des pores, elle n’en tient. plus compte pour analyser leur
stabilité. 1l convient en effet. de ne pas négliger les tensions de ligne des joints de grains qui tendent &
fermer Je pore. EVANS (1986a) propose un modéle qui prend en comple & la fois 'effet de dédensification
diraux surfaces concaves (i.e. grains aboutissant sur un pore), et de densification di aux tensions de ligne
des joints de grain. EVANS considére alors que le pore est soumis lors du frittage & une pression isostatique
équivalente qui vaub & peu pres .

ch ~ 2’)[}/(" + 27»/1‘)? (2 — l"])

R, esl le rayon de courbure de Iinterlace grain/pore el est complé négativement quand cette interlace
est concave (cas des grands pores). Iin régle génédrale I, est positive, ce qui implique que le pore meme
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’
R, e (pore)
e
e
P SRR N D
0 -
-
-~
(grain) T
1/[ o 2 -

Figure 2-6
Description géométrigue de 'interface grain/pore

sl est grand, peut se refermer.

2.2. Modédles de densification par compaction isostatique & chaud
Le principal modéle microscopique de la compaction isostatique & chaud a été proposé par ARZT
(pour la description géométrique) et ASHBY (pour la prise en compte des mécanismes de déformation).

Nous le présentons succinctement ici, ainsi que certaines modifications apportées par d’autres auteurs.

e Description géonmiétrique de ARZT

ARZT  (1982) constate que les moddles de densification fondés sur des assemblages réguliers de
sphéres (par exemple les modéles & deux sphéres) ne tiennent pas compte de la nature aléatoire de
la répartition des particules dans un compact poreux. Pour tenir conipte de ces ellets ARZT propose
un modele dans lequel les particules sont figurées par des sphéres de meéme rayon R disposées selon un
empilement aléatoire dense. La distribution statistique moyenne de particules autour d une particule fixée,
est donnée par la fonction G(#) : soit une sphere de rayon » centrée sur une particule, ((r) représente alors
le nombre de particules dont le centre se trouve & lintérieur de cetle sphére (nombre de coordinalion).
La fonction (/{r) est correctement approximée par la formule suivante

Glr) =0 sir< 2R

1 IA - 3 2— vr—
Zy + C 57‘;—1 sir> 21 ( [5)

]
—
=~
~——

On a Zy =73 et (/= 15.5. Notons en oubre qu’un empilement aléatoire dense a une densité relative a
crn égale & 0.64 .

Pour modéliser la densification, on considere que les particules sont inserites dans des polyédres de
Voronot. La perte de volume peut ctre représentée comme une réduction des polyédres ou conmme un
gonflement. des sphéres. Au cours du processus de densification il apparait alors de nouveaux contacts
entre particules (selon la fonction G(r)) qui n’élaient pas pris en comple par les modéles considérant.
un arrangement périodique de particules. Les diflérentes sphéres s’interpénétrent (modéle des sphéres
sécantes) ; la matiere en exces peut, alors se répartir de deux facons dillérentes selon le mode de déformation
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(a)

Figure 2-7
Géomeétrie du modeéle de ARZT : [a densification est moddélisée par la croissance de la particule initiale
dans sa cellule de Voronoi. L'excés de matiére est alors soit redistribué de maniére honogéne sur les
parties encore libres de la particule (a), soit réarrangé sous forme de cous dans les zones de contact (b).

envisagé. La premicre solution consiste a4 augmenter le diamétre des spheres (figure 2-7 (a)), et la seconde
a créer des cous entre les particules (figure 2-7 (b)),

Le processus de densification déerit précédemment peut s’appliquer durant une premicre phase de
frittage. Pour les densilés élevées (p > 0.9), on considére que la porosité, représenide par des spheres,

occupe les sommets des grains fignrés par des cube-octadres de Kelvin (ARZT, 1983a). 1

e Probleme mdécanique

Pour une géométrie fixée, il convient d'estimer la pression eflective qui s’exerce sur les particules en
fonction de la densité relative. Les approximations des formules de ARZT permettent. d’ahoutir a des
expressions simplifices des dillérentes variables du modele (HELLE, 1985) (LI, 1987). Lors du stade
mitial (po < p < 0.9), la pression ellective prend la forme suivante

Pl — py)

- 2 —16
e — po) ( )

Pey =

Lors du stade final (p > 0.9), le probleme revient & traiter le cas d’un pore sowmis & une pression externe
(WILKINSON, 1975) (MACKENZIE, 1949), le rayon du pore étant relié A la densité par la formule

T Notons gne le modéle de ARZT ASHBY ne comporte que deux stades, alors que celui de COBLE
en comporte trois
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siivante :

(2-17)

e I'rittage naturel

Bien que lors de la densitication par CIC on puisse généralement néglizer le [rittage naturel, le
| g 8 !
modele proposé par ARZT et ASHBY peut en rendre compte. Durant le stade initial, on peut reprendre
[a description géométrique des modeéles de croissance de cous (ef. chapitre 2.1.). Les rayons de courbures
5 I )
principaux du cou sont alors donnés par (HELLE, 1985) :

2 = A <E,__f’”> ]/2]'3
\/3 [ — /)()

= R(p — po) (2~ 18)

o1
Pr 27, (- - —>
T €

Durant la phase finale la pression de fritbage est simplement. donnée par :

7

Fa

294
Pr =
TR,

(2 —19)
ot [, cst donné par la formule (2 — 17).

e Mecanismes de délormations

Différents méeanismes de déformation sont, pris en compte par le modeéle de ARZT - plasticité ins-
tantance, fluage en loi puissance, densification par diffusion entre particules. Il convient. ici de distinguer
la notion de particule et de grain : la particule (“grain” de poudre) peut étre composée de plusicurs
grains (cristallite). Le mécanisme de densification en “lluage en loi puissance” s’applique aux mécanismes
pouvant entrainer la déformation des particules de poudre ; il prend donc en compte les mécanismes de
type montée de dislocations dans les grains aussi bien que le Auage NABARRO ou COBLE dans une
particule contenant. plusicurs grains. Ces mécanismes entrainent un réarrangement radial de [a matiére
lors de la densification (cf. figure 2-7 (a)). Le mécanisme de deusification par diffusion entre particules
déerit le mouvemement de maticére des zones de contacts vers la porosité. Ce mouvement peut se faire
par diffusion aux joints de grain ou par diffusion en volume. Ce mécanisme amene la création de cous (cl.
figure 2-7 (h)).

Pour une pression el une température donnéde, il existe une densité py au deld de laguelle il n’y a plus
de déformation plastique instantanée. Cette densité vaut (HELLE, 1985) (e étant la limite d'écoulement

1/3

I— P . . i

Py = <( 3, 3/(;") —f—/)ﬁ) st py < 0.9
. Iy

du matériaun) :

(2 — 20)

3p .
py =1 —exp <—2 r ) sl py > 0.9

/3
Par la suite la cinétique de densification dépend du temps. La vitesse de densification est donnée par une
formule géndrale du type (LI, 1987) :

P = Npy(lp)P" (2—-21)
oit g est une fonction de la seule densité relative, Ky dépend du matériau (taille de grain, taille de
particule, coellicients de diffusion ... ). L'exposant n vaut I pour les mécanismes de diffusion entre par-
ticules ; sinon il est donndé par I'exposant de la loi de fluage (et vaut done également 1 dans le cas du
Muage NABARRO ou COBLE). La fonction g el le paramétre K7, sont définis pour les deux stades de Ia
densification (p < 0.9 et p > (1.9).
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Figure 2-8
Cartes de densification pour 'alumine (HELLIE, 19

85)

e Construction de cartes de densification

Le principe des cartes de densification consiste & déterminer les conditions pour lesquelles un mié-
canisme est. prépondérant et & représenter les diflérentes zones de prédominance en fonction de deux
variables indépendentes du modéle. Ces variables sont la densité relative, la pression, la température, la
taille de grain et dans une moindre mesure la taille des particules. Si 'on se fixe trois de cos cing variables,
il est possible de représenter dans le plan des deux autres, les zones oft un mécanisme engendre la vitesse
de densification la plus rapide. Si la densité est une des variables, il est possible de tracer des courbes
isochrones indiquant le temps nécessaire pour atteindre une certaine densité (les autres variables ¢hant
lixées). La figure 2-8 donne un exemple de telles cartes pour Palumine, la taille de grain étant égale a la

taille des particules.

e Modifications du modeéle de ARZT-ASHBY

Diflérentes modifications ont été apportées au modéle de ARZT-ASHBY & la fois en ce qui concerne
les midcanismes de densification el les hypothéses géométriques.

McCOY et WILLS ont réalisé des essais de compaction isostatique & chaud avee un enregistrement en
continu des déformations des contencurs, (McCOY, 1985) sur une poudre d’alumine fine (€7~ 0.35 )
atenmpérature relativement basse (1273 K < T < 1423 K) pour des pressions variant entre 34 et [04 MPa
(WILLS, 1985) (McCOY, 1987). Ces auteurs trouvent. que la vitesse de densification est proporfionnelle
auw carré de la pression appliquée. Pour expliquer cette dépendance (aprés avoir rejeté les mécanismes
de densification par plasticité instantanée ou montée de dislocations), McCOY ot WILLS proposent. un
modeéle de densification par diffusion au joint de grain controlée par les réactions d'interface (cf. chapitre
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3.) quireprend les hypothéses de base du modéle de ARZT-ASIBY (empilement aléatoire dense, nombre
de coordination, géométrie, pression équivalente .. ). Le reste du modéle consiste i relier les déplacements
des particules an Laux de production de dislocations aux interfaces. En outre les auteurs introduisent une
pression seuil d"aprés ARZT el col. (1983a) néeessaire & la création des dislocations, ainsi que la pression
de frittage. La vitesse de densification peut étre alors exprimée en utilisant la formule (2—21) avecn =2
en hon accord avee les résultats expérimentaux. Toulelois ce modéle peut difficilement. étre utilisé de
maniére prédictive, étant donné que pour faire correspondre la théorie A I'expérience, il faut utiliser un
coeflicient correctif empirique pouvant varier d’un facteur 3 d’un essai & un autre.

Les aspect géométriques du modele de ARZT-ASHBY ont éé discutés par NAIR et TIEN (1987)
qui proposent un modéle comportant deux populations de particules spheriques de poudre de tailles
différentes. 11 est & remarquer qu’au cours de la densification les deux populations de particules ue vonlt.
pas se déformer de la meme fagon (le modéle indique que les petites particules se déforment plus). Ce
modele necdssite en outre de connaitre les fonctions de coordinations des deux poudres (différentes de
celle proposée par ARZ'T) ainsi que la fonction de couplage donnant la répartition des particules (b)
antour d'une particule (a) et vice versa. Les auteurs prennent en compte la plasticité et le fluage en loi

prissance.

Les aspects aldatoires élé pris en compte par BOUVARD et col. (1987), qui utilisent un modéle &
particules sphérigues de tailles identiques, pour lesquelles les surfaces de contacts (a} ot les pressions (o)
agissant sur ces surfaces peuvent élre déerites par des variables aléatoires. Ces auteurs proposent (dans
le cas du fluage en loi puissance) une expression de la vitesse de densification qui dépend des espérances
el des variances des variables aléatoires a el o.

2.3. Modeéle multiaxial microscopique de SCHERER.

SCHERER a développé pour I'dtude du frittage par écoulement visqueux d'un verre a faible densité
mitiale, un modéle microscopique el multiaxial (ce qui en fait, Doriginalité) du comportement mécanique
des structures poreuses (SCHERER, 1977) (SCHERER, 1979). L'auteur considére un réseau cubigue
formé par des cylindres de maticre (cf. figure 2-9). 1l cst ainsi possible de modéliser des structures
de treés faible densité ayant, par ailleurs, une tenue mécanique. Pour une densité relative supérieure a
3r/4 — V2 = 0912 les eylindres constituant la structure se touchent sur toute leur longueur et la
porosité se ferme ; il convient alors d’employer un modele de type sphére (MACKENZIE, 1949).

Les ¢quations macroscopiques du modeéle sont données au chapitre 1.4.2.. Le modéle microscoplque
permet de caleuler les coeflicients N el F//3n ainsi que la déformation de frittage. On a ainsi :

I )
— = 7
3
N = (2V2/m)e (2 —22)
. (KN [3mU 2—3e*w
o= 7] 6 wl/3(1 — e*a)2/3
avece 3
INZAS
h=3—-~(—=
2\ 7
o 8V2
o s (2 —23)
K = l(; o
B 1/2
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Figure 2-9
Geométrie du Modéle de SCHERER,

oll py représente la densité initiale du compact, Iy la longueur initiale de la cellule cubique.

On peut alors évaluer les parametres rhéologiques ¢, f et Py du modéle macroscopique de GREEN
en ulilisant les formules (I — 65) et (1 — 66). On obtient :

2 L+ (22 )

3p T2
. I —=(dv2/7)x L.
/ (1v/2/) (2 - 21)
3p T
Py = K B3 (2= Be*a) me? ( éﬂ))
7 =N : EYE PR = -
4 2 w3l — e a)B L — (A2 7 rl
Remarquons que quand p — 1, f — 0 et que Py tend vers une limite finie ; par contre, compte tenn des
approximations de SCHERER, ¢ — 32/7% # 1. Rappelons par ailleurs que le modéle n'est strictement
valable que st p < (0.942.
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2.4. Comparaison des différents modéles

Nous comparons ici les valeurs des coelficients ¢ et [ du modéle de GREEN ainsi que celles de la
pression de Irittage qui peuvent etre calculées & partir des modeles microscopiques.

2.4.1. Coeflicients ¢ et [

Les figures 2-10 et 2-11 représentent les coeflicients [ calculés & partir des modeéles de ASHBY-ARZT,
GREEN, HIRSCHVOGEL, GUENNOUNI et SCHERIER. La discontinuité apparaissant. pour le modéle
de ASHBY - ARZT correspond au passage du premier stade au second (en pratique les auteurs utilisent
un lissage pour passer contimnment d’an stade & un antre). Les différentes fonctions ¢ sont représentées i
la figure 2-12. Le rapport f/c est également un paramétre intéressant, puiqu'il caractérise les différences
de comportement en cisaillement et en densification. Un rapport f/e élevé correspond a un coeflicient,
de Poisson apparent v, faible (¢f. chapitre 1.2.) et par conséquent & un matérian qui se densifie hien. Le
rapport. f/e permet de distinguer deux groupes : GREEN/SCHERER et HIRSCHVOGEL/GUENNOUN]
(cf: figure 2-14). On remarguera que HIRSHVOGEL et GUENNOUNI utilisent. des eylindres creux eof
que GREEN et SCHERER, se servent de cellules cubiques contenant un pore. Par ailleurs les coellicients
f et e des quatre modéles sont assez différents les uns des autres.

2.4.2. Pression de frittage

La pression de [rittage calculde & partir des modeéles de SCHERER et ASHBY-ARZT est tracée a
la figure 2-13. Le caleul a été effectué avee les valenrs suivantes : R, = Iy = [0pm, 7, = 1J.mol= L
L'énergie superficielle est du meme ordre de grandeur que celle de 'alimine (NIKOLOPOULOS, 1985).
Dans le cas du modéle de SCHERER la valeur de P; n’est valable que pour p < 0.942, pour les densités
supdricures il fant utiliser le modele de ASHBY. On constate done que quand la densité relative lend
vers |, la pression de [rittage tend vers Pinfini. On remarque que les deux modéles donnent des ordres de
grandeur similaires. Bxpérimentalement, les mesures donnent une pression de frittage décroissante quand
fa densité relative augmente (CHENG, 1988), ou croissante jusqu’a p = (.95 puis fortement déeroissante
(GREGG, 1973). La technique expérimentale utilisée, consiste & appliquer une faible charge axiale sur
un échantillon de sorte a annuler la vitesse de déformation selon Paxe Oz : les auteurs considérent alors
que la pression de frittage est égale & la contrainte axiale. Cette définition de Py n’est pas en accord avec
Fexplotbation qui pourrait ébre faite de ce type dexpérience en ulilisant le potentiel de GREEN. §i oy
est la contrainte nécessaire pour annuler la vitesse de déformation axiale, la pression de frittage est alors
donnée par (¢l annexe 2) :
et/

57

Pr= au £ 0o (2 —25)
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Figure 2-14
Coomparaison des rapports f/c¢

2.5. Modecle proposé pour le frittage et la compaction isostatique A chaud

Nous proposons ici un modeéle microscopique de comportement des poudres sous chargement isosta-
tique qui ulilise la description des pores proposée par KINGERY (cf. chapitre 2.1.) et la notion de “grands
pores” Lelle quelle a é4é introduite par EVANS (1986a). Toutelois nous ne reprenons pas la formulation
du probléme mécanique de ce dernier auteur (analogie visco—élastique, pas d’expression tensorielle pour
les contraintes), el préférons adapter le probléme au cas d’un pore sphérique soumis & une pression interne
et une pression externe. Le traitement ainsi formulé pour un pore isolé, permel de traiter les interactions
entre les pores au cours du frittage, ainsi que Peflel de la croissance de grain. Ce type de modéle nous
semble mieux adapté dans le cas de la densification des céramiques & grains fins. En effet les interactions
entre particules (lorees de Van der Waals. .. ) créent des agglomdrals (ensemble de plusicurs cristadlites)
entre lesquels se forment de grands pores lors de [a compaction & [roid ; ces grands pores controleront Ia
densification ultérieure du produit. Les agglomérats se frittant relativement rapidement, les grands pores
scront enlourds par de fa malicre relativement dense. La ligure 2-15 iltustre le concept de grand pore dans
fa cas de Palumine pressée sous charge. n outre nous proposons également une description qualitative
de la phase initiale du frittage alliant les notions de cou et d’équilibre de tensions de ligne.

2.5.1. Stade initial du frittage : cous el tensions de lignes

Comme nous "'avons observé au chapitre 2.1. la notion de cou, dans le cas ot la taille des particules
correspond a la taille des grains métallurgiques, n’est pas compatible avee la notion de tension de ligne.
Considérons maintenant le modéle a deux spheéres initialement tangentes qui s’interpénetrent. Soit Ry le
rayon inifial de ces sphéres ; soil 4, Pangle entre la tangente a [a sphére et le plan de symétrie (cf. figure
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Figure 2-15
Grrands pores dans Palumine frittée sous charge (20 MPa)

2-16). Le rayon extérieur de la sphere (désormais tronquée) est alors égal & R. En écrivant la conservation
du valume, on aboutit & la formule suivante :

— I3 = 5 2[1 + cos(3)] + sin*(3) cos(3) | 1? (2 —926)

ol le premicr lerme de Pégalité représente le volume initial, et le second le volume final exXprimé comine
la somme du volume d’un secteur sphérique d’angle solide 27 (1 +cos(A)], et d'un cone. Le rayon final esl
alors donné par : '
. y 173
== ]?” 2 o=
B N (] —
21 + cos(3)] + sin*(3) cos(/3) ( 27)

La déformation (rapprochement relatil des centres) observée vaui, :

R{1 + cos(4))

¢=In
21

(2 — 28)

Cette structure lend vers un état d’équilibre pour lequel g = ¥/2 (1 est donné par (2—38)). Durant cette
phase de densilication, on peut considérer que localement au niveau du joint de grain, 'équilibre des
tensions de ligne est respecté, alors que 4 doit ¢tre considéré comme un facteur purement. géoméirique
décrivant Ie rapprochement des deux spheres ; on passe continiment de 'angle ¥/2 alangle 3 (cf. figure
2-17). Deux cas sont alors possibles : (1) si # < #/2 le raccordement entre les deux angles crée une
courbure qui va entrainer un apport de maltiére vers la zone de contact ; (2) si # > /2 le raccordement,
engendre une courbure inverse qui entraine un départ de matiére. On est a Péquilibre quand 3 = th/2.
La figure 2-17 illustre ces deux situalions.

Dans le cas de Nalumine (i = 130°) le retrail lincaire est égal & : —0.26 En régle générale un grain
de poudre est entourd par plusieurs voisins, et le caleul précédent n'est pas rigourenx dans le cas d'un
amas de poudre. Toutefois le fort retrait calculé montre que compte tenu de laccroissement du nombre
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de voisin, on peut, sans doute atleindre la densification totale. La densité théorique est donc rapidement
atteinte localement, mais il existe des grands pores qui sont plus difficiles & fermer ; entre ces pores le
malériau peut étre considéré comme dense.

2.5.2. Description géomdtrique

e structure des pores

Lafigure 2-18 illustre la structure de la porosité dans les cas oit la courbure des grains 17, est positive
(a) et négative (b). Le pore s’appuie sur une sphére de rayon L;. Chaque grain est inclus dans un cone
drangle solide €, = 2n(l — cos(d)), dont le sommel coincide avee le centre de la sphére de rayon L;.
L équilibre des tensions de ligne impose :

o=w/2— /2 -0

et a .
. (2 —29)
sin(ey
sin(f)
Le volume V, du pore dépend uniquement de Fangle @ el du rayon de courbure R,. 1l §’exprime comme
7 7 yon 7 f
fa somme du volume d'un cone et du volume d’une calotte sphérique. Il convient de prendre la valeur

algdébrique de I, avee la convention de signe de la figure 2-18. On a alors :

3 : ¢

. T cos (0 /2 2 ) - . ] ,

V= —— R} cos(0+ 14/2) + | 5 Hsin(@+ ¢ /2)[sin*(0 + ¢ /2)/3 — 1] | kP (2 — 30)
301 tan(0) 3 F

Les relations (2 — 29) ne permettent pas de fixer les valeurs des quantités ; et Ry ; nous considérerons
quien début de frittage R, = —('/2, ¢ élant la taille de grain. Par ailleurs chaque pore sera initialement,

caractérisé par son nombre de coordination n, (nombre de grains débouchant sur le pore). On a alors :
¢ = arccos(1 —2/n,) (2 -3

Il w'est toutefois pas cohérent de considérer que la courbure des grains débouchant sur le pore reste lice
a la taille de grain. En effet, si P'on considére les équations (2 — 29) avec R, = —(G/2, nous obtenons en
fin de densification :
p—1 = L;—0
done @ = (w—4)/2
2
L —cos(A)
Dans le cas de I'alumine, pour laguelle 4 ~ 130°, np tend, en fin de densification, vers 21 ; ce qui surestime
sans doute le nombre de grains débouchant sur le pore. 1l est done raisonnable de penser que pour une
géométrie critique, la courbure R, commencera a évoluer indépendanment de la taille de grain. Le critére
retenu est le snivant :si L; > r. G alors R, = —G//2, sinon R,, évolue librement (voir plus loin). Le rapport
critique r. sera considéré comme un paramdétre ajustable du modeéle.

(2 — 32)

el Ny

e densilé

On considére ensuite que le pore précédenmment déerit, est entouré par de la matiére dense inscrite
dans une sphere de rayon L. La cellule de base du modéle est done constituée d’un pore inscrit sur une
sphére de rayon L;, au centre d’une seconde spheére de rayon L, (cf. figure 2-19). La densité de Pensemble
poreux st done donnée par (1), étant déterminé par équation (2 — 30)) :

A37L3 —
[} &= ——————————————
VIR

(2 —33)



Modélisation

Figure 2-16
Géométrie du modeéle & deux sphéres

/9 A
i/ PN

maticre

Y/
maliere
’
/

0/

/T/j/

(a) B < 4/2 (b) B> /2

Figure 2-17
Description locale du contact entre les deux sphéres : P'équilibre des tensions de lignes est localement
respecté ;5 la diflérence entre Iangle géométrique de contact 3 et Pangle diédral crée le transport de
maliére.
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(a) e, >0 (b) It, <0

Figure 2-18
Structure de la porosité avec R, > 0 (a) et 2, < 0 (b)

2.5.3. Chargement mécanique

e lifforts s'exercant sur un sccteur sphérique soumis & une pression

Considérons un secteur sphérique (rayon ) inscrit. dans un cone d’angle au sommet. 8y (figure 2-20) ;
ce secleur est soumis & une pression interne normale p. Claleulons la rédsultante des eflorts selon 'axe de
symétric Oz, La surface dS correspondant & un secteur angulaire df vaut

- P 0. - B
dS = 2wl sin(0) df (2 — 34}
La composante dI. selon Oz des efforts s’exercant sur cette surface vaut :

dI'; = peos(0)dS = wl? sin(20) p df (2 —35)

La composante tolale F. selon 'axe Oz vaut done :

'HU
I = / pl® sin(20) do = 7l° p sin(0y) (2 — 36)
Jo

e “pression de [rittage” dans unc cellule

Nous pouvons utiliser I'équation (2 — 36) dans le cas de la cavité décrite auparavant. La figure 2-
21 explicite le chargenient mécanique auquel est soumis le pore. La courbure R, crée une pression qui
s'exerce sur la partic du grain débouchant sur le pore. Nous avons alors :

27, e
7 (2 — 37)



Modeélisation

cenbre

Figure 2-19
Cellule de base du modele

Figure 2-20
Secteur sphérique soumis 4 une pression
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pore grain

2%
1{71

Figure 2-21
Chargement mécanique du pore engendré par les courbures et les joints de grains

Il correspond & cetle pression une force Ify sur laxe Oz qui vaut :

27,

T sin(a) = =27y, R, cos*(0 + 1/2) (2 —38)
'p

T )i
= 71'[1’['; —
Notons que si /7, < 0, la composante Iy tendra a agrandir le pore. Toutefois il convient de ne pas oublier
les forces engendrées par les tensions de ligne sur les joints de grains (figure 2-21). La résullante (F4)

selon Oz vaut :
I's = wsin(a) cos(0) Ry yp = 7 cos(0 + 4 /2) cos(0) 12,y (2 —39)

Comme le produit sin(a) 2, est Loujours négatif, on en déduit que Iy tendra toujours a réduire la porosité,
La somme /'y + Iy (contributions des surfaces et des joints de graius) va contribuer au [rittage du pore.
On considerera que cetle somme engendre une pression p; uniforme sur la sphére de rayon L;. Cette
pression vaul (en utilisant la formule (2 — 36)) :

25, sin(0)sin(y/2) 2ve . . .

pi= o —————— " = 28 gin(4h/2) (2 —40)

R, cos(8 +¢/2) Li
On remarque que p; < 0, ce qui signifie que le pore sera toujours soumis a une “dépression” el tendra i
se réduire. Iin outre cette pression dépendra trés peu de la taille de grain. On remarque dgalement que
sur les surfaces extérieures (ie. L; — o0), la pression est nulle.

e champ de déformation

Nous supposons cn outre qu'il s’exerce sur la surface extéricure une contrainte normale o, & la
sphére de rayon L. Il faut alors traiter le probléme d’une sphére crense soumise & une pression interne
el A une pression externe. On supposera que le matériau dense se déforme selon une loi de fluage de
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Norton -Holl (¢, = Aol,). Le probleme ainsi posé a é4¢é résolu par WILKINSON et ASHBY (L975) (cf.
chapitre 1.3.1). Le champ de vitesse est purement radial et on a :

Afoprenf o\" vie + i
Uy = = _/_’i |oeie + i U_.,“_L_l’_ (2 —41)
2\(LP - L) P
\ 2
avec 7= 3/n. On aura donc : '
Le =up(Le) (2 —42)

En remarquant que dans Péquation (2 — 33) la quantité 4a/3L3 — Vo représente la quantité de matiere
contenue dans la cellule de base et quelle est par conséquent constante, nous pouvons facilenient calculer
la vitesse de densification :

L
) = —3p
P r I o
P 3AL pLILY N\ Ll T
TS\ loeic + pil VE]
/ PN2Le —~ L) L3
Par ailleurs le modeéle rhéologique de GREEN donne :
/f_’ = AV oo — P (2 — 4d)
On en déduit done directement que :
Pp = —p;
jo [ 3 < BLLY )"]3/‘”'*” (2 — 45)
C9L2pl \(1f - Lf)

Pour ¢ = m, on retrouve P'équation (1-41) proposée par WILKINSON et. ASHBY pour un pore totalement
circulaire.

e Intégration du modéle

Pour incrémenter (intégration explicite) les variables du modéle durant. Ia densification, nous utilisons
les hypothéses suivantes :
e si Lisin(d) > r.(7
Dans ce cas on considéere que la partie du grain débouchant sur le pore est du meme ordre de
grandeur que le grain, et que celui-ci impose le rayon de courbure I2,. r, est donc un rapport
critigue arbitraire proche de Punilé.
on aura done 1 2, = —(//2
— L. est incrémentée en utilisant P'équation (2 —41).
— Lji est caleulé de sorte que la densité relative caleulée & partir du volume du pore, soit bien dgale
a celle qui est évalude par 'integration de I'équation (2 — 43) (conservation de la masse de la
cellule).
e si Lisin(f) < r.(¢
Le grain w’impose plus le rayon de courbure. L, et L; sont calculés par intégration de 'équation
(2 —41).
- [, est calculé pour que le volume de matiére dans la cellule soit conservé.
e si n, =4 {on considére que le nombre de grain débouchant sur le pore ne peut etre inféricur 4.
L. est caleulé par intégration de (2 — 41).
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R, el L; sont caleulés en utilisant la conservation de la masse de la cellule de base.
e Quand le pore devient trés petit, on considére que les équations précédentes ne peuvent plus étre
raisonnablement ultilisées. Le pore se ferme alors rapidement (ou il ne se réduit plus, ce qui revient
au meme). Le critére retenu est le suivant : 'V, < v.(47G3/3) ol v, est un paramétre petit devant 1.
Liintégration des différentes équations montre par ailleurs que le choix des paramétres r, et v,
influe trés peu sur les contraintes ef, les cindtiques de densification ; par contre on peut sans doute mieux
appréhender les évolutions des formes des pores.

2.5.4. Couplage mécanique des porosités de tailles différentes

Considérons un cnsemble de cellules pore—maticre, i = 1,..., N. Chaque cellule est caractérisée
par sa fraction volumique f; (3°; /i = 1), sa densité relative p; et loute ses propriétés géométriques. La
cellule est en outre entourde par un milieu homogene équivalent qui exerce une contrainte normale a; sur
sa périphérie (r = L.). Plusicurs hypothéses sur la nature du couplage mécanique entre les diflérentes
cellules ont é16 envisagées :

o Pas de couplage : chaque cellule est soumise & la pression extérieure et on a :

oi =0 Vi p=y i (2 —46)
i

e Couplage total : la vitesse de délormation est la meme pour chaque cellule

L. L. L. ot (2 47)

—_— = ...= —_— _L...= = constante -—

L. 1 L. /| Le ‘
7

les contraintes (o; normales exercées par le milieu équivalent sont telles que la condition précédente
esl réalisée ; comme la vitesse de déformation n’est pas connue, il convient de rajouter la condition
d'équilibre suivante : 3. fio; = o0... La vilesse de densification de I'ensemble est alors égale a
p=>;lipi.

e Couplage particl : la deuxiéme hypothése correspond A la situation en début de densification lorsque
les pores sont proches les uns des autres ; la premiére hypothése correspond 4 la fin de densification
lorsque les pores sont assez pelits et éloignds les uns des aulres pour que l'on puisse négliger les

interactions entre cellules. Il convient donc de passer progressivement d’une hypothése a Pautre
durant la densification. On se place tout d’abord dans la seconde hypothése qui nous permet de
calculer un jew initial de contraintes régnant sur les cellules : o?, i = 1,..., N. On considére ensuite
que la contrainte régnant effectivement sur chagune cellule est. donnée par :

oi = (1~ I(pi))aeic + F(pi)o? + Coie

0 ) 4G
- ; . . o; (2 — 48)
avece (=1 — E (t=F(piN[i — E JiF(p;)—
N : Teic
1 )
On vérifie bien que 3~ fio; = 4. F(p) est une fonction de pondération permettant de passer
contimiment d’un modele de couplage & un autre. Le cas I"(p;) = 1 Vi correspond au moddle de

couplage total ; le cas ["(p;}) = 0 Vi correspond au modéle sans couplage. La fonction I7 qui sera
ubilisée par la suite est [a suivante :

1 si P <o
o f T pP— pPo . i
" = 08 | — ——-r Stpp < p<p 2 — 49
(p) cos <2 Py _/)U> po<p<ps (2 —19)

st p > p;
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Lt

La fonction I est continument dérivable ; en régle générale on prendra pp = 1. L'emploi des équations
(2 = 48) ainsi que la forme de Ia fonction F sont dictés par une soucis de continuité entre les deux
couplages envisagés ; aucun modeéle physique ne permet cependant de les justifier totalement.

Calcul des fonctions Pr et f: Dans le cas oil I'on couple les interactions entre les porosités de tailles
différentes, il n’est plus possible d"utiliser I'équation (2—44) pour calculer [ et Py Il faut alors revenir anx

délinitions macroscopiques de ces paraméires. P, correspond a la pression externe qu'il faudrait appliquer
pour obtenir la meme vitesse de densification qu’en frittage naturel si celui—ci était bloqué. Pour calculer
Pr. on suppose done que 9, = 75, = 0 el que Pangle diedral reste constant. Pr est alors la pression qu’il
faut ajouter a Pextérieur pour obltenir la meme vitesse de densification. Une fois Py connue, [ est calculé
en utilisant la formmle (2 — 44), étant donné que I'on connait la vitesse de densification p.

-
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“xemples d’application

Nous avons simulé le frittage naturel en utilisant le modéle proposé avec les données suivantes -

G'=0.5pum
7 = 1J/m?
= 130°

Cey = Aoy ot de Huage linéaire

Deusx distributions de porosités ont é6¢ prises en compte ; le nombre de coordination original (! ) de ces
distributions est. donné par le tableau suivant :

distribution 1 250 pi =05
distribution 2 1000 750 500 375 250 175 125 75 fi=1/8Yi p;=0.75

nombre de coordination initial (1))

La variation du nombre de coordination en fonction de la densité pour la distribution 1 est donné
A la figure 2-22. Nous nous sonunes inbéressés plus particulicrement aux variables macroscopiques [ el
Pr. Le coeficient. [ des deux distribtions reste trés proche de celui qui est caleulé a partir du modéle
(lo WILI\INC»ON -ASHBY. La variation de la pression de frittage est plus complexe. Dans le cas de la
premiere distribution qui ne contient. qu’un seul type de pore, la pression de [rittage tend vers Pinfini
quand la densité relative tend vers 1 (ceci est la traduction de I'équation (2 — 40) puisque si p — 1 alors
Li — 0 (figure 2-23).

Dans le cas d’une distribution contenant plusicurs types de pores la situalion est dillérente. Si on
a un couplage total (i.e. F' = 1V p), on oblient la meme variation que précédemment. Dans le cas d'un
couplage partiel (caleul fait avee py = 0.80 et p; = 1.0) ou d’un couplage nul (i.e. ' = 1Y p) la variation
de Py oen fonction de la densité relative est différente (cf. figures 2-24 el 2-25). Les discontinuités dans les
courbes correspondent. a la disparition d’un groupe de pores ; plus le nombre de types de pores considérd
est. grand, moins les discontinuités sont fortes. Pour un nombre infini de types de pores (cas iéel), la
fonction Pp devrait etre continue. Tant qu’il reste au moins deux types de pores, Pr reste & peu preés
constante ; quand il n’en reste plus qu’un, on retrouve le cas précédent. Le modéle proposé permet done
de rendre compte du fail que les mesures de la pression de [rittage fournissent. une valeur finie quand la
densité tend vers 1, alors que les modéles de type pore entouré d’une matrice donnent une valeur infinje.
Ce résultat est obtenu uniquement en introduisant un couplage mdeanique entre des porosités de tailles
dilférentes.
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Mécanismes de fluage

3. Mécanismes de déformation par fluage

Dans cette partie nous décrivons les modéles de déformation par fluage qui nous permetiront, patr
la suite d'interpréter nos résultats expérimentaux. Nous nous intéresserons principalement aux méca-
nismes intervenant lors de la déformation des céramiques ; les exemples choisis pour illustrer les théories
présentées se rapporteront & Palumine, sur laquelle la plus grande partie du travail expérimental a été
réalisée.

Les lois de fluage fournissent des relations entre la vitesse de déformation équivalente et Ia contrainte
équivalente. En regle générale elles s’expriment sous la forme suivante -

. e A g n o git—p b
Ceg = AL(1)oy, G7T 3-1n
ott Fest une fonction de la température. Deux paramétres importants sout les exposants de containte

n=dIn(é.,)/dIn(o.,) et de taille de grain p. Chaque couple (n, p) est caractéristique d'un mécanisme
de déformalion.

3.1. Fluage COBLE et fluage NABARRO-HERRING

e fluage NABARRO-HERRING

On considere un grain de section carrée (colé = (7), soumis A un cisaillement (cf. figure 3-1). Les laces
en fension du grain possédent un excés de lacunes, et les faces en compression un défaut de lacunes par
rapport & la concentration de lacunes & I'équilibre thermodynamique (ng). Les concentrations de lacunes
sur les faces sont alors données par :

n 82, . .
nt =nyexp| —= sur les laces en lension

kgl 9

. (3—2)
_ ofl, .
n- =ngexp| —— sur les faces en compression
A,‘B |
Le gradient de concentration en lacunes vaut environ :
g

grad(n) ~ nt—n” ~ 2 sinh o, {(3—23)

: - & e kT )

On considére en général qu’il est possible de lindariser le sinus hyperbolique. On obtient finalement
Fexpression suivante reliant la vitesse de déformation macroscopique et la contrainte apphquéde dans le
cas oil les Tacunes diffusent préférentiellement en volume dans chaque grain. (FROST, 1982) (on raisonne
alors en déformaltion el contrainte dquivalentes) :

119,

Coqg T s Py (3 —4)

A‘T B T2

e fluage COBLE

Des argnments analogues a ceux employés dans le cas du fluage HERRING-NABARRO, permetient
de relier vitesse de déformation et contrainte appliquée dans le cas on les lacunes diffusent. le long des
Joints de grain.

147Q,

Cog = m(5bDb)0e(, (3-5)



58 Modélisation

GRAIN

i i

I o

Figure 3-1
Modéle de fluage de NABARRO-HERRING

e fluage dilfusion

Les mécanismes de fluage COBLE on NABARRO sont engendrés par des phénoménes de diffusion -
en outre les équations (3—4) et (3—5) donnant les taux de déformation dans les deux cas, s’additionnent
(les especes chimmiques pouvant diffuser en meme temps selon les deux chiemins). La vitesse de déformation

devient alors :

149” Uv TF((SI, I)(,) l-‘iIQ,‘, fof
Cdiff — : ! cqg = " Toy 3 -6
= e [ DG | 7T T T (3-6)
olt Dey représente un coeflicient eflectil de diffusion :
/T((Sb D(,) .
[)( == l)v l — : —_
i [ + BXE (3-1)

3.2. Glissement des joints accomodé par la diffusion

Les modéles de Mluage de COBLE ot NABARRO supposent que le grain va s’allonger dans le sens
de la déformation (cf. figure 3-2). Iin fait, on constate généralement au cours des déformations de type
superplastique que les grains restent ¢quiaxes. ASHBY el VERALL (1973) ont proposé un mécanisme
rendant compte de ce phénomdéune. Considérons la cellule élémentaire composée de quatre grains hexago-
naux réprésentde a la figure 3-3 ; au cours de la déformation les grains vont changer de voisins, ce qui
entraine une déformation globale, entre I'état 1 et I'état 3, de 0.55 (cf. figure 3-3). Cle mécanisme élémen-
taire de déformation a pu d'ailleurs étre mis en évidence sur des émulsions d’huile. Les auteurs proposent
la relalion suivante liant taux de déformation el contrainte :

. 10082, 0.727, 3.3(8 Dy ) ;
4= — — D, J_ s ——— : - q
€A kTR <0' y > v ( + «&D, (3—8)
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Figure 3-2
Déformation des grains en fluage COBLE ou NABARRO

Il existe done une contrainte scuil oy valaut 0.724; /¢, qui provient du fait que la confliguration in-
termédiaire (2) dn processus de déformation représenté par la figure 3-3 est plus énergétique que les
configurations de départ (1) et d’arrivée (3) (qui d’ailleurs sonl énergétiquement équivalentes). Evaluons
cetie conlrainte seuil dans le cas de alumine & faible taille de grain avee @ 5 ~ 1Im~=2 el (7 =0.5 juan
my vaul alors 1.44 MPa. La contrainte seuil reste donc, dans notre domaine d’étude, faible et pourra sans
doute étre par la suite négligée, si elle existe.

IT peut etre également intéressant de comparer les taux de délormation caleulés & partir des relations
de COBLE et NABARRO & I'équation (3 — 8) proposée par ASHBY, dans les cas oft un des deux
mccanismes de diffusion prédomine. Dans le cas de la diffusion en volume (i.e. Dy, > &,D4/(), on obtient
(en négligeant ay) -

Cépafénn = 100/14 = 7.1 (3—9)

el dans le cas de la diffusion au joint de grain (i.e. D, < 8 D,/G) :
épafic =330/14m =75 (3 — 10)

Le glissement des joints de grain accomodé par diffusion, permet done d’obtenir une vitesse de défor-
mation plus grande d'un ordre de grandeur que dans le cas des mécanismes de fluage de type COBLE
ot NABARRO HERRING. Toultefois il est difficile & partir des expériences de fluage de déterminer yuel

mécanisme rentre en jeu (notamment du fait de Pimprécision des mesures des coeflicients de diffusion).

GIFKINS - (1978) a proposé un modéle sensiblement différent en remarquant que le modéle de
ASHBY et VERRALL reste bidimensionnel, el qu'il ne rend pas compte des modifications de section
dans les éprouvettes. Le modeéle de GIFKINS prend également en compte le fait que la délormation a
lieu sans allongement des grains. Le mécanisime élémentaire du modele est présenté par la figure 3-4. On
peut. distinguer trois étapes : (a) aprés un petit incrément de délormation, il apparait entre les quatre
grains une dépression ; (b) le trou s’élargit et est, progressivement, rempli par un grain émergeant dans
le plan des quatre grains initiaux ; (c) le réseau de joints de grain s’ajuste pour respecter I'équilibre des
tensions de ligne. Le modéle ne prevoil. pas de contrainte seuil. GIFKINS utilise ce modéle dans le cas
ol la déformation se fait par montde et glissement de dislocations dans les joints de grain  (GIFKINS,
1976).
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(a)

4 peLanve
TRANSLATION
OF GRAIKS -

(2)
Figure 3-3

Modele de glissement des grains de ASHBY-VERRALL

(b)
Figure 3-4

Modéle de glissement de grains de GIFKINS

Modeélisation
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Figure 3-5
Dislocations de joint de grain et sens de montée (ARZT, 1983b)

3.3. Fluage diffusion controlé par les réactions d’interfaces

Les modeles de llnage diffusionnel présentés auparavant (lluage COBLE, NABARRO, ASHBY-
VERRALL) supposent que les joints de grain sont des sources et des puits parfaits de lacunes. En fait Ia
maliére quitte les faces en compression et aboutit sur les faces en tension ; les sites de départ et d arrivée
des atomes étant les coeurs des dislocations. Les processus de diffusion mettent done en jeu les enlités
discrotes que sont les dislocations ; il apparait done que dans certains cas il convient de ne pas considérer
les joints de grain conume des sources et des puils parfaits de lacunes (ASHBY, 1969) (BURTON, 1972).

e Le fait que le nombre de dislocations d'interface soit limité, entraine une correction sur la valeur
du taux de délormation donnée par I'équation (3 — 6) par un facteur valant (ARZT, 1983b) :

, N? . ,
Jeorr = <‘/‘m) (3 — 11)

N représente le nombre de dislocations par face. Si N > | la correction devient négligeable.

e Coonsidérons la figure 3-5 ; le flux de maliére entre les dislocations entraine leur montée dans le
Joint de grain. Chague fois qu’une dislocation arrive dans le coin du grain, elle produit un incrément de
déformation de cisaillement qui vaut 28¢,, = b, /7, ol by, représente la composante du vecteur de Burgers
normale au plan du joint de grain. Soil. dgis la densité de dislocation dans le joint (en m=1), el vy, la
vitesse de montée des dislocations ; la vitesse de délormation vaut alors :

i s Un Vi s .
2¢ = Jaisbuvais 2’,1' te (3—12)

La vitesse de montée s’exprime comme le produit d'une mobilité A7 et d’une force par unité de longucur
sant sur la dislocation dans le sens de la montée 7 = b, 0 (relation de PEACH et KOEHLER). Par

agl
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Contrainte (MPa) 207 345§ $69.0 t 1379 % 200 ¥ 50.0 §

exposant n 2.0 L.67 1.25 I.11 1.40 1.20

Table 3-1
Exposant. de contrainte n en fonction de la contrainte appliquée (Al,Oy)
TG =1.20m (CANNON, 1980) ;  1G =08 pm, T =1450°C (FRIDEZ, 1986)

ailleurs la densité de dislocations est égale & : dgis > o/(uby) (1 module de cisaillement, by norme du
vecteur de Burgers). On supposera en outre que la mobilité ne dépend pas de la contrainte. La vitesse de
déformation controlde par les réactions d'interface vaut done :
1),'“; A, a?

S0 X —
phy G «

('Rl xX (3— 13)

Pour que la délormation ait lieu il faul, que les deux mdéeanismes (diffusion el réaction d'interface)
enfrent en action ; ¢’est & dire que le mécanisme le plus lent controlera la déformation du matériau. La
vitesse de déformation est alors donnéde par (ARZT, 1983h) :

] I 1 .
= (3 — 14)
Ceq CRr Cdiff

Iin posant ¢y = ,«'vlj(r;“,',l et cyip = Aso,y, on peut facilement caleuler la vitesse de déformation qui vaut, :

4:11;120';(, (3 15)
/1206:] + A

Coqg =

Quand Aso.y > Ay, Pexpression précédente tend asymptotiquement vers la droite d’équation :
Ceqg = A (0’(,,] — A,[/Jf‘.'_)) (3 — 16)
Fextrapolation des résultats de fluage obtenus & fortes contraintes vers les basses contraintes conduit &

introduire une contrainte seuil o, alors que pour les faibles contraintes la déformation est limitée par les
réactions d’interlace. La contrainte scuil vaut alors :
oy = A /A (3 —17)
On peul également caleuler Pexposant de contrainte n :
%) lll(éc,]) flg(f,;q + 244

" d lll((fml) ;1300(1 + 4/‘l] (3 [ )

De Ta meme fagon, on peut, caleuler 'énergie d’activation . On note @) et (4 les énergies d’activations

des deux méeanismes ; A; = A exp(—Q;/RT) :

ToqAaQy + A1
(feqf\'_g -+ A]

dn(écy)

a1/T
L’exposant de contrainte n’est pas constant et diminue quand la contrainte appliquée augmente. Cet. effet
a ¢t¢ observé pour les alumines a grains fins (G~ 1 pm) par CANNON (1980) et FRIDEZ (1986).
Leurs résullals sont résumés dans le tableau 3-1.

Q=-R =Q1+ Qs — (3 = 19)
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3.4. Diffusion ambipolaire

Dans un composé ionique de formule générale 4, B ot A est le cation de valence 84 et B 'anion de
valence a—, les deux especes chimiques doivent diffuser pour que la déformation se produise effectivement.
Pour chaque espéce deux chemins de diffusion sont possibles : joints de grain ou volume. Les chemins
de diffusion de chaque espéce peuvent étre différents (LANGTON, 1978). La diffusion de chaque espéce
sera controlée par e méeanisme de diffusion le plus rapide ; la déformation d’ensemble est, alors controlde
par la plus lente des deux espéces ; soit. :

. Al — NS . {:Calion :Calion Tovw { ~Anion  :Anion q ¢
controle = Min { Max (ECOL:I';- ’ (Nu.l,x;)rro) , Max (CCQI:-Iev CNaI_va'ro) } (3 - 20)
Oun peut mettre la loi de [luage sous la forme suivanie :
14€2,,,
E“‘l - k[}T(I’"" l')v:‘onu:»l.}xc’- O'e“q (5 — Zl)

ol 2, est e volume de la “moléeule™ A, By, el ot Degniplexe est un coeflicient de diffusion complexe qui

vaul. (LANGTON, 1978) (CANNON, 1980) (GORDON, 1973) -
<D;,I' n Wﬁ/é/')l_:—) (D,,_ + 7r5;,(/?;>

— v
ﬂ<D++ﬂﬂﬁ,_+a L T Dy
(2 (,' ( » (;

(3 —22)

]»)t'omplt-x'.- -

Fexposant “4" désigne le cation et 'exposant “~” désigne 'anion. Le coellicient de diffusion complexe in-
tegre done & la fois les mécanisme de type COBLE ou NABARRO et les deux espéces chimiques présenies
dans e composé. En tenant compte des grandeurs relatives des différents coetficients de I"équation précé-
dente, 'expression du coefficient de diffusion complexe se simplifie en général de sorte & ne faire apparaitre
qu'nun seul coefficient de diffusion : celui du couple chemin—espéce qui controle la déformation.

3.5. Cartes de déformation

Les parametres controlant la vitesse de déformation en fluage sont la température, la contrainte et
[a taille de grain. Le principe de counstruction des cartes de délormations consiste & fixer une de ces trois
variables et & tracer dans le plan des deux autres les domaines dans lesquels la déformation est controlée
par un mécanisnie de déformation donné (FROST, 1982). Outre les mécanismes de déformation déja cités
(diffusion, réaction d’interface), on peut également incorporer dans les cartes les mécanismes de fluage
en loi puissance (qui correspondent a la montée de dislocation) el la plasticité instantande. Dans le cas
des céramiques polycristallines les mécanismes de diffusion sont en général les seuls A rentrer en jeu lors
du fluage. La figure 3-6 donne un exemple de carte de déformation pour Palumine & 1500°C ; il convient
de noter que le glissement basal dans Palumine pen s’activer & de faibles contraintes, cependant pour
obtenir une déformation compatible dans un polycristal, il convient. d activer cing systémes de glissement
mdépendants de sorte que la déformation plastique ne se produit que lorsque les glissements prismaticques
el pyramidaux sont également aclils.

De maniere générale, il convient de noter que les cartes de déformations ne peuvent avoir qu’un
caractere indicatil compte tenu des fortes incertitudes sur les coefficients utilisés dans les équations. (Uest,
nolament le cas des coeflicients de diffusions dont la mesure reste trés délicate. Notons en outre que dans
le cas particulier de I'alumine, ces coefficients peuvent fortement varier selon le contenu en impuretés de
la céramique {cf. (LISSING, 1977) par exemple).
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Figure 3-6
Carte de déformation pour Palumine a 1500 °C | les zones grisées représentent les domaines expérimentanx

effectils (d’apres (HEUER, 1980)).

3.6. Effet de la pression et de 'endommagement

Dans cette partie nous nous intéressons a l'effet, de la pression el de 'endommagement sur le fluage.
Nous calculons I'exposant de contrainte mesuré dans un essai uniaxial lorsque la pression est introduite
dans le loi de fluage. Nous étudions ensuite 'influence que peut avoir le ait de négliger Pendommagement
lors d'un essai de fluage, sur la mesure des paramétres de la loi de fluage. Ainsi par exemple, GRUFFEL
et col. (L987) trouvent que la vitesse de fluage de I'alumine testée en traction est plus élevée que la
vitesse mesurée en compression, pour une contrainte macroscopique égale en valeur absolue.

Effet de la pression : La pression peul théoriquement réduire ta vitesse de déformation par fluage en

diminuant le nombre de défauts permettant la diffusion (FROST, 1982). La forme générale de la loi de
Huage pourralt ¢tre alors, en utilisant les invariants du tenseur des contraintes :

. o ] Qm . -
teg = A(G, T 0y, .. ) /34 ' exp (?kTT’) (3 —23)

Nous nous limiterons au cas des malériaux parfaitement denses ; lors d’un essai uniaxial il y a alors dqui-
valence entre vitesse de déformation axiale ¢.. el vitesse de déformation équivalente, et entre contrainte
axiale o.. et contrainte équivalente. Dans le cas du fluage nniaxial (compression ou traction), I'équation
précédente devient (la contrainte o étant toujours comptée positivement) :

S A e 7y, o 71 =1 en compression 0 o,
Cog = A exp <7ITB7—' avee n= 1| en traction (3 —24)
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Ainsi, lors d’un essai simple de fluage uniaxial, 'exposant de contrainte n calculdé a partir de fa mesure de

la vitesse de déformation et de la contrainte (toujours comptée positivement) pourra varier en fonection
de la conlrainie appliquée :

o) Q,, N
n = m = ng -+ nm“'a (-; — 2))

Dans le cas du fluage diffusion (cf. chapitre 3.1.), il n'est plus licite, si le terme exp(§2,,0/3kpT) est assez
différent de 1, de linéariser le sinus hyperbolique de I'équation (3 — 3). La loi de fluage doit s'écrire :

) .. - o [
€eg = MG, T, ovg, .. ) sinh(a/3J2) exp 93—‘)

(3 —26)
£y,
avec o = —

kT
exposant. de contrainte n caleuld de fagon conventionnelle dans un essai de luage vaudra :

(/34 Dexp((n/3+ Dao) — (/3= Lyexp((n/3 - 1)ac) 0 e
n= , oo (3 —27)
exp((7/3 + 1ao) — exp((n/3 - 1)aa)

Quand o — 0, n tend vers I, ce qui est en bon accord avec 'équation (3 — 25) en prenant ng = 1. Quand
o — +o¢ il convient de distinguer deux cas : si 9 = I (traction), n tend asymptoliquement vers la droite
d’équation n = %(l’()’ isi p=—1, n tend vers la droite d'éguation n = %ua (el figure 3-7).

Application numérique : Afin de quantifier ordre de grandeur des effets de [a pression sur le fluage,
considérons le cas de Palumine tesiée sous des conditions usuelles en CIC - p=100MPael T"= 1573 K.
Dans ce cas la déformalion esl controlée par la diffusion de I'lon A3+ dans les Jjoints de grain. 1l convient
‘moléculaire” approprié en définissant un volume effectif {Qp) (FROST,

&

en outre de considérer le volume

1982) :

{ Qur = /3 controle par Q%= (3 - 28)

Qo =2, /2 controle par Al3-

olt £, représente le volume de la “molécule” Al2Os. On a done dans le cas de alumine

Qe =4.25107" m?  soil Qo =2.121 0~ m3

)
= = 0.098 a5
kpT i (3 —29)
correction de pression : exp —m =0.91
orrection de pres e T R

On peut done sabtendre en général & des effets de la pression assez faibles (inférieurs A 10%). Dans le cas
du pressage & chaud et du forgeage les effets seront encore moins importants, car les pressions employées
sont en général beaucoup plus faibles (= 30 MPa). Notons que dans le cas des matériaux poreux, il
conviendrait. de définir une pression macroscopique équivalente représentant la pression effective existani
dans les grains.

Exposant de contrainte et endommagement : Nous montrons ici que le fait de négliger 'endomma-
gement du matériau dans Pévaluation de I'exposant de contrainte n peut amener des erreurs. [’exposant
de contrainte doit etre défini & partir de la loi de Huage du malériau : n = dIn(écy)/0n(oe,) ; il con-
vient d'utiliser les contraintes et vitesses de déformation équivalentes (cf. chapitre 1.). Dans le cas d’un

malériau parfaitement dense, n peut etre caleulé en remplacant. dans la formule précédente ¢, par (..
et o,y par .. dans le cas d’un essai de fluage (contrainte selon I'axe Oz). Si le matériau est endommagé
cetle substitution n'est plus licite, et I'exposant de contrainte n* = 9 In(c.. )/d(e..) # n ne caractérise
plus le matérian, mais a la fois le makériau el Pendommagement. A Litre d’exemple nous allons évaluer
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Figure 3-7
Variation de I'exposant de contrainte n en fonction de la contrainte appliquée dans un essai de fluage
uniaxial : eflet de la pression.

n* dans le cas du modele de ROUSSELIER (compte tenu de la modification proposée au chapitre 1.3.2.).
Le tenseur des contraintes vaul dans essai uniaxial :

0 0 0
o= 0 0 0 (3 —30)
0 0 no..

o est toujours comptée positive, et 5 vaul I en traction et —1 en compression ; ¢. . est également positive.
La contrainte équivalente modifice pour qu’elle soil nulle en & = 0, vaut alors (formule (1 —47)) :

oeg = 25 (1 —p) D <cxp (:””‘-’?> - 1) (3 - 31)
Iz 3po

On suppose que la loi de lluage s’éerit simplement. €, = Ae” . La vilesse de délormalion axiale vaul alors
) { eq
en notant ™ = .. /oy (dguations (1 —44) el (1 —46)) :

" R R n+1 N — 1
(s = Aot [T_ +(l—p)D <(‘Xp (’{T ) - 1)] (T—> (3 — 32)
Iz 3p P

L'exposant de contrainte apparent n* vaul alors :

T + (1L —p) /)7{7— exp (2—7—-——>
I 3p 3p

T +{l—-p)D [cxp <—1E~—) — J}
P 3p

n* est représenté en fonction de la contrainte macroscopique appliquée 4 la figure 3-8. On constate que

n"=(n+1) -1 {3 -33)

n* est supéricur a n et que les valeurs sont trés différentes selon que l'on se trouve en traction ou en
compression.
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Varialion de l'exposant de contrainte n en fonction de la contrainte appliquée dans un essai de fluage
uniaxial : effet de 'endommagement.
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4. Croissance granulaire

La croissance granulaire est un processus par lequel la taille moyenne des grains d'un polyeristal
augmente. La force motrice est la diminution de ['énergie libre associée aux joints de grains. De nom-
breux facteurs peuvent influencer la cinétique de croissance ; dans cette étude nous nous intéresserons
principalement au role inhibiteur de Ia porosité et aux interactions croissance de grain/déformation. Nous
proposons enfin un modéle rendant compte de accéléralion de la croissance granulaire durant la défor-
mation, qui s’applique & la fois aux matériaux denses et poreux soumis & des chargements mécaniques
multiaxiaux.

4.1. Croissaunce granulaire normale

La croissance granulaire normale est observée A haule lempérature (T > 0.5T7) sur de nombreux
matériaux (métaux et céramiques). Elle se caractérise par une distribution en tailles et formes de grains
relativement, étroite 5 de plus on considere en général que la forme de la distribution de tailles de grain
ne dépend pas du temps (ATKINSON, 1988). Les modéles de croissance granulaire les plus simples ne
sintéressent qu’a un seul grain a Uintérieur d’un milieu homogeéne ; d’autres modéles s'intéressent i la
distribution de taille de grain et & son évolution ; enfin d’autres approches permettent la simulation de
la croissance granulaire en coupe 2-D et éventuellement en 3-D.

e Modcles a un pgrain

Le déplacement du joint de grain est modélisé par la migration d’atomes générée par la courbure du
grain. La vitesse de migration v,,;, est alors données par (BURKE, 1952) (BROOK, 1976) :

Uiy = M.F (14-—1)

M représente Ta mobilité du joint el ' la force par unité de surface. Si on considére que le grain est
spherique (diameétre (¢ = taille de grain), F' est alors donnde par :

4‘)1) i

F = ("‘1 - 2)

G

De plus si on considére que 7, est indépendante de la taille de grain et du femps, et que A est une
conslante, on a alors aprés intégration de I'équation (4 — 2) :

G- G2 = K1 (4—3)

oll K ne dépend que de la température ; Gy représente la taille de grain initiale. Ce type d évolution {loi
parabolique) n'est en pratique observée que sur les malériaux trés purs. En général la variation de taille
de grain peul ctre représentée par la formule suivante :

Gt gt = Ry
. . (4—4)
Cou (= KM mEh st G >0y

m varie pratiquement entre 1 el 3 (ATRKINSON, 1988). De nombreux phénoménes peuvent freiner la
croissance granulaire : porosité, impuretés, précipités {ASIHBY, 1968),.... BROOK (1976) a recensé les
différents méeanisies de controle de la croissance granulaire et les valeurs correspondantes du paramétre

m (cl. Table 4-1).
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m 41

controle par la porosité

diffusion surfacique 4
diffusion volumique 3
transport en phase vapeur (P = constante) 3
transport en phase vapeur (P = 4v,/G) p
controle par I'interface
systeme pur 2
systeme impur
coalescence d’une seconde phase par diffusion en volume 3
coalescence d'une seconde phase par diffusion au joint de grain 4
diffusion & travers une seconde phase continue 3
dragage d'impurelés (Taible solubilite) 3
dragage d'impuretés (haute solubilité) 2

PP = pression

Tableau 4-1
Valeurs du paramétre m (équation (4—1)) pour différents mécanismes de migration des joints (BROOK,
1976)

e Modelisalion de la distribution de tailles de grain

Ces modéles s’attachent a décrire 'évolution de la distribution de tailles de grains d’un polyeristal
représentde par sa fonclion de répartition g(R, 7). Durant le processus de croissance, la taille moyenne
augmente el le nombre de grains diminue. Le changement de taille peut résulter de : (1) un processus
analogue a la diffusion dans lequel les grains changent de taille du fait d'un “gradient de concentration”
dy/OR ; (2) unc vilesse de croissance (équation (4 — 1)) conséquence de la force motrice. 1l faut toulelois
noter que les hases physiques de Panalogie avec la diffusion restent peu claires (ATKINSON, 1988). Le
Aux de grains j({2,1) est alors donné par :

. g
Jj=-Do%
OR
D s’apparente a un coefficient de diffusion qui dépend seulement de la mobilité des grains. La continuité
du “flux” s'éerit, alors :

+ JVmiy (4-75)

dg 0 . d dg d

mw?ﬁ?—,(_'}):ﬁ 5 ”“;)—R(.’/'”mig) (4—6)

A partir de 'équalion de continuité deux traitements sont alors possibles : (1) considérer que le terme dn
A la force motrice (Ogv,,i, /OR) est prépondérant (HILLERT, 1965) ; (2) considérer que le déplacement
des joints est un phénomene aléatoire et que le terme de “diffusion” est prépondérant (LOUANT, 1974).
HILLERT propose la forme suivante pour la vitesse de niigration des joints de grains :

1 1
Uiy = M7, (75““(75 B Tf) =0
erii\ b ,

o esloune facleur géomélrique constanl el R ne dépend que du temps. Les deux types d’hypothéses
sur les simplifications de la formule (4 — 6) aménent le méme résultat sur la variation de la taille de grain
moyenne : (o Y2 soit m = 1.

PANDIS (1987) considére que le taux de variation de la taille de grain peut se metire sous la forme :

G = —% + B avec o > () (4—-8)
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ol /3 est un bruit. Pour les petits grains le terme a /G est prépondérant el le grain tend & disparaitre ; pour
les gros grains la croissance est essentiellement aléatoire. PANDE (rouve également m = 1. Pour rendre
comple des différentes valeurs du parameétre m, PANDE propose de modifier la formule précédente :

Gl = _’_" +B (1—=9)

T

L exposant de taille de grain est alors égal a 1 + a.

e Simulation numeérique de la croissance de grain

Une autre méthode pour étudier le grossisssement de grain est de travailler de facon incrémentale
sur la distribution de taille de grain en se donnant une loi de croissance el une distribution initiale
(NOVIKOV, 1978). On peut également traiter le probleme en digitalisant la structure cristalline et en se
donnant une loi de migration des interfaces (ANDERSON, 1989). On peut ainsi obtenir I'évolution de la
distribution en fonction du temps, des informations sur les voisinages ete. ... On peut dgalement obtenir
une valeur du paramctre i : il apparait que m dépend des paramétres du modéle, mais aussi de la plage
de résultats numiériques chaisis pour le calculer. Ainsi NOVIKOQV sélectionne pour calculer m, les tailles
de grain moyennes telles que @ (7 > oGy (G élant la taille de grain initiale). Si o varie de 4.5 & 1.8, m
varic de 2.0 4 5.0. Les memes résultats ont été obtenus par ANDERSON et col.. 11 apparait done que le
parametre mn peut ne pas etre constant pour un mécanisme de croissance donné.

4.2. Interaction croissance granulaire—porosité

Durant le processus de densification, Ia porosité peut empecher la croissance granulaire en diminuant.
la mobilité des joints de grain. En regle générale, on considére que les pores se rouvant sur le joint, doivent
clre enlrainds lors de la migration du joint. Plusicurs phénoménes peuvent intervenir (BROOK, 1969)
(HSUEH, 1982) (SPEAR, 1982) : (1) la vitesse de migralion du pore est controlde par d’autres facteurs
que la porosité (cf. Table 4-1) qui ne joue alors aucun role particulier ; (2) la porosité de faible mobilité
impose la vilesse de nugration du pore ; (3) la porosité ayant une plus faible mobilité que le joint, se
sépare du joint et passe dans le grain ; elle devient alors beaucoup plus diflicile a faire disparaitre (cf.
figure 4-1).

Dans le cas d’un controle par la porosité, différents mdécanismes peuvent controler la mobilité des
pores (cf. Table 4-1) (KINGERY, 1965h) (NICHOLS, 1966). Une approche intéressante consiste a
coupler la cinétique de croissance granulaire a la cindtique de densification. Ainsi ZHAO et HARMER
(1988a) proposent la formule suivante pour le taux de croissance granulaire dans la cas ol la mobilité du
pore est controlde par la diffusion en surface et la densification par la diffusion en volume :

_ AMNY (G o
= G3(1 — py/s L= o (4 —10)

Ou N est le nombre de sommets du grain occupés par la porosité, et (00 la plus grande taille de grain
de la distribution. Quand la densité tend vers 1, la formule précédente donne une vitesse de croissance
infinie ; mais étant donné que la taille des pores diminue la migration du joinl est alors gouvernde par le
Joint i meme (cf. figure 4-1 (a)).

Les modéles précédents s'appliquent dans les cas on la porosité est de petite taille (i.e. < (). Dans
le cas des plus fortes porositds (stades | el 2 du méeanisme de frittage de COBLE), CAMERON et
RAJ (1988) dans le cas de Palumine frittée a 1550°C | ainsi que BARRINGER, et. BOWEN (cilés par
ZHAO et HARMIER. (1988a}) dans le cas de I'oxyde de titane |, trouvent que la croissance granulaire ne
débute que lorsque la densité relative est égale & 90%. En fait, la densité relative de 90% est alleinte en
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Porosité ot joints de grain (AlaOg frittée 1400°C | 100 heures). :
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(b) Pore intergranulaire ;
(¢) Pore intergranulaire trainé par le joint ;
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Figure 4-2
Rapport surface de joint de grain/surface totale a former, pour AlyO3 frittée (o) et pressée a chaud (o)
en fonction de la densité relative

quelques minutes, alors qu’il faut plus d’une heure supplémentaire pour atteindre 96 & 98% de la densité
théorique. Il est possible que durant le stade intermédiaire du [rittage la croissance de grain ne soit pas
totalement inhibée, mais que la durée de cette phase soit trop courte pour qu'une augmentation sensible
de la taille de grain soit obscrvable. Notons par ailleurs que les expériences de frittage & 1550°C mendes
par COBLE (1961b) sur de P'alumine précompactée a deux densités relatives initiales différentes (42 el
A7%), montrent que les cinétiques de croissance de grain sont. identiques sur les deux lots d’échantillons,
bien que la différence initiale de densité soit maintenue lors du frittage. Par ailleurs tous les points
expérimentaux obtenus pour des températures variaut entre 1450°C et 1675°C | peuvenl élre représentés
par la meme équation ((4 — 4)) sans qu’il soit nécessaire de faire intervenir la densité relative.

Dans le cas ol la porosité se trouve essentiellement sous la forme de grands pores (¢f. chapitre 2.),
les grains ne sont pas en géndral au contact de la porosité el leur croissance doit. pouvoir étre décrite sans
faire intervenir la densité relative. Seuls les grains bordant les grands pores, peuvent voir leur cinétique de
croissance ralentie. Pour quantifier cet effet, nous pouvons évaluer la surface de joints de grain existant
par rapport a la surface totale pouvant etre formée. Soient S,, la surface de joint de grain et Sgp la
surface de Iinterface grain—pore ; on peut considérer qu’il faut deux unités de surface grain-— pore pour
former une unité de snrface grain—grain. Le rapport (surface de joint de grain/surface totale & former)
est égal & :

Sag ;
Sgg + Sgp/2 -1

La figure 4-2 donne la variation de I, en fonction de la densité relative, pour alumine (cf. chapitre 5.)
[rittée et pressée a chaud. Les différentes surfaces ont été mesurées par analyse d’image.
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4.3. Interaction déformation-—contrainte—croissance granulaire

La croissance granulaire au cours de la déformation peut avoir une influence sur la vitesse de fluage
(TAGAL 1968), en particulier dans le cas du fluage de type COBLE ou NABARRO-HERRING. Réci-
proquement la déformation peut accélérer la croissance granulaire. Ces eflets ont déja é1é observés sur
Palumine dense (dopée MgQ) testée en fluage compression (FRIDEZ, 1985) (VENKATACHARI, 1986a),
et sur les alliages métalliques superplastiques (CLARK, 1973) (WILKINSON, 1984a-h). Les modéles
théoriques proposés pour rendre compte de ce phénoméne s’appliquent aux matériaux denses testés en
fluage uniaxial (compression ou traction).

4.3.1. Modéle de CLARK et ALDEN

CLARK el ALDEN (1973) pour rendre compte de la croissance granulaire observée lors de la
déformation superplastique d'un alliage Sn-Bi, considéerent que la déformation visco-plastique crée un
exces de lacunes (concentration n,) an voisinage des joints. Le taux de variation de la concentration de
lacunes est relié¢ & la vitesse de déformation par la formule suivante :

Ny = k¢ — kan, (1—12)

Les parametres &) ol by ne dépendent que de la température. ¢ représente ici la vitesse de délormation
axiale dans Uessai de traction ; dans le cas d’un matériau dense, elle est dgale & la vitesse de déformation
équivalente. L'équation (4 — 12) comporte donc un terme de production de lacunes (ki¢) et un terme de
rappel (kan,). La vitesse de croissance normale G, (i.e. sans excés de lacunes) s’éerit -

A

(’" —
Tsa — t
Jm

(4—13)

avec i = 1 dans le cas étudié par CLARK et ALDEN. L’exces de lacunes augmente la mobilité des joints
de grains, et la vitesse de croissance de grain est alors donnée par :

At kng

¢= (4 - 14)

On constale done que Pexposant de taille de grain m reste le méme pour la croissance normale el la
croissance activée. Un test de traction sur un matériau superplastique se pratique en régle générale &
température et & vitesse de déformation constantes. On peut alors intégrer les équations précédentes : on

suppose que Pexcés de lacunes est initialement nul {n, = 0) ; on oblient alors :

n.(l) = A—]c (1 —exp(—£kat))

k-_:
. A4+ K (I — exp(—kat)) ok
() = i avee K = Tgkc (1 — 15)
L
) 41 ) . 15Y m+ 1
G)= Gy +(m+ 1) |[(A+ K+ : exp(—kot)
en régime permanent pour (¢ >» Ggon a :
i 1
G = [om 4 1)(A + R)]mt+r (mtt (4 —16)

Le modele de Clark et Alden permet aussi de rendre compte d’effets retardés. Supposons en effet que
l'on déforme le matérian & vitesse constante (¢€) el que 'on ait atteint le niveau d’équilibre des lacunes en
exces (Le. n, =0 = nx = (k;/k2)¢) ; si on arréte de délormer le matériau, 'excés de lacunes demeure
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el continue a favoriser la croissance granulaire selon la loi suivante (I'instant { = 0 correspond a 'instant
ol 'on a arrété de déformer le matériau, la taille de grain vaut alors () :

ne(l) = %(‘oxp(—kgl,)
i (4-—17)

Y a1 [ ‘ m
G)= |G +(m+ 1) U+A (L — exp(—kat)

pour Al > N /ka, on retrouve la cinétique de croissance normale.

Notons enfin que FRIDEZ (1986) a proposé dans le cas du fluage sous une contrainte constante de
remplacer la formule (4 — 12) par : :
Ny = k1o — kan, (4 — 18)

Les conclusions précédentes (croissance activée, effets retardéds) s’appliquent bien entendu dans le cas
de cette description. Iin régle générale les deux formulations ne sont pas dquivalentes car la vitesse de
déformation dépend souvent de la taille de grain ; clles sont équivalentes dans le cas d’un matériau
Newtonien (¢ & o) dont le comportement ne dépend pas de la taille de grain.

1.3.2. Modeéle de WILKINSON et CACERES

Leg donndes expérimentales obtenues sur plusieurs alliages métalliques superplastiques sollicités en
traction & vitesse de délormation constante (WILKINSON, 1984a) (WILKINSON, 1984h) (WIIL-
IKINSON, 1985) permettent de distinguer trois régimes de croissance granulaire : (1) aux trés faibles
vitesses de déformation, la croissance normale est prépondérante ef la vitesse de sollicitation ne joue
ancun role ; (2) la vilesse de croissance de grain est proportionnelle & la vitesse de déformation ; (3) on
atteint la mobilité limite des joints de grains et la vitesse de croissance granulaire est & nouveau constanle.
La figure 4-3 illustre les trois régimes. WILIKINSON et CACERES propose une description du phénoméne
permettant de rendre comple du second stade. Ces auteurs considérent que la déformation se fait par
glhissement des graing ; toutefois il convient d’accomoder la déformation aux joints triples ; celte accomo-
dalion s’accompagne d’une création de donunage (dislocations dans les matériaux ductiles étudiés) ; la
rigration du joint permet de [aire disparaitre la zone de dommage. 1l existe un biais géomdtrique qui
permet aux gros grains de croitre an profil des plus petits. La figure 4-4 résume la géométrie ulilisée pour
fe modéle. La formule suivante permet de rendre compte des trois stades observés :

. GEGo,
(= o + — (4 — 19)
aCie + Gy

Gl représente la vitesse de croissance normale, (i la vilesse de croissance limite, a est un paramétre
dépendant de la distribution de taille de grain, de la profondeur de la zone de dommage et de la part
de déformation visco-plastique qui est effectivement, due au glissement. Selon les valeurs relatives de
parametres o (r,,, el a(ié la croissance est controlée par un des trois stades cités auparavant.

4.3.3. Lflet d’une seconde phase

Dansg les malériaux biphasds, la seconde phase finement dispersée peul inhiber la croissance de la
premiére phase (phase majoritaire) (ASHBY, 1968). On peut alors considérer que la taille de grain de
la premiére phasc, lorsqu’elle est & 'équilibre, est descrite par la formule suivante (NES, 1985) :

,
GG=a— 4 —20
7 ( )
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Figure 4-3
Représentation schématique de la vitesse de croissance de grain en fonction de la vitesse de déformation

(d'apres WILKINSON (1984b))

(a) (h) (¢)
Figure 4-4
Géométrie du modéle de WILKINSON et CACERES pour IMaceélération de la croissance granulaire lors de
la déformation : (a) le glissement des grains produit un dommage aux joints triples ; (b) et (¢) déplacement

du joint nécessaire pour résorber le dommage : (b) migration vers le petit grain, (c) migration vers le

gros grain. La comparaison des figures (b) et (¢) illustre le biais géoméirique qui perinet aux grains les
plus gros de grossir plus rapidement que les petits.
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Figure 4-5
Mécanisme de ghissement intergranulaire de ASHBY et VERALL el coalescence d'une seconde phase

(d’apres HOLM (1977))

olt 7 est la Laille des particules de la seconde phase el [ sa [raction volumique. r/ [ correspond alors &
une longueur caractéristique de répartition de ces précipités. Si on suppose que la croissance granulaire
est. controlée par les précipités qui se trouvent aux joints de grain, il est licite de penser que la taille de
grain a 'équilibre est proportionnelle & cette longueur. La différentiation de cette équation donne :

G dr if
Z=2-9 (1-21)

la croissance de grain peut alors etre due au grossissement des particules de la seconde phase ou & une
diminution de leur fraction volumique.

e HOLM et col. (1977) se placent & fraction volumique coustante et supposent que la déformation
se fait selon le mécanisme de déformation proposé par ASHBY et VERALL (1973). Chaque fois qu'il
s'opere un changement de voisins, deux particules de la seconde phase peuvent se regouper et coalescer
{cl figure 4-5). Soit N le nombre de particules de la seconde phase par unité de volume. La variation de

N en fonction de la déformation appliquée est alors donnée par (& étant une constante) :

dN
— = —kN 4 -9
o (1—22)
La fraction volumique reste constante :
i 473 dN 5 dr
i:o:#f..j__’_/]yrr-‘]vi (]_2';)
de 3 de de

I combinant les deux équations précédentes on obtient, :

)
)

wo| =

r(e) = rgexp <

(4 —24)
g

G = — exp(
i

el o
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e On peutl également envisager un phénomene de murissement d’Ostwald accéléré par le fait que la
déformation augmente les coellicients de diflusion (¢f. modéle de CLARK al ALDEN)

e NES (1985) suppose que durant la déformation superplastique les joints de grains bougent. pour
assurer le maintien de la structure équiaxe du matériau ; ceci peut amener la dissolution des précipités
de la matrice lors du passage du joint. La fraction volumique de seconde phase est alors modifide, ce qui
amene un changement de la taitle des grains selon la formule (4 — 21).

4.3.4. Approche de FRIDEZ

Les expériences de FRIDEZ  (1986) (FRIDEZ, 1985) sur 'alumine dense en compression sous une
contrainte constante monfrent que lors de la déformation superplastique la croissance de grain peut etre

Ve — Q
Agexp | —o—>=
= kil {9
[ (:1'3 (I' - Z'))
V¥ estoun volume dactivation, @ une énergie d’activation et o la contrainte appliquée. La contrainte est
tonjours comptée positivement. L'exposant de taille de grain m = 3 ne varie pas. Pour les ganimes de con-
traintes variant entre 20 et 40 MPa, le volume d’activation V* est égal & quatre fois le volume mioléculaire
de Talumine (FRIDEZ, 1986) ; pour des contraintes plus faibles il est beaucoup plus important.

représentée par la lol suivante :

4.3.5. Structure des joints de grain
. 5

VENKATACHARI et RAJ (1986a) ont également observé "accélération de la croissance granulaire
dans T'alimine (dopée 0.25% pondéral MgO) testée en lluage compression & 1693 K sous une contrainte
variant entre 5 et 50 MPa. L’explication qu’ils donnent du phénoméne, est illustrée par la figure 4-6. Les
alomes des joints de grain ne sont pas arrangds de maniére aldatoire, mais en relation avece la structure
des cristanx se tronvant de part. et d’autre du joint. On peul considérer que le joint peut étre décrit
comme une suite de marches sur lesquelles aboutissent les différents plans atomiques. La structure du
joint peut étre symétrique ou non symétrique (cf. figure 4-6). Durant le Huage diffusion les atomes sont
olés ou enlevés de la surface du joint et les marches sont vraiseinblablement les sites d’échange des
atomes. Si des atomes sonl amends sur interface, les marches vont croitre en entrainant une déformation
macroscopique résultant du déplacement des cristaux. Dans un joint symétrique ce processus ne va pas
entrainer un déplacement du joint de grain ; par contre dans le cas d’un joint non symétrique le joint
bouge : ceci peul expliquer la croissance accélérée.

Notons que les auteurs ne proposent pas de relation liant la cinétique de croissance granulaire au tanx
de déformation. Iin outre on peut se demander si le processus de migration va eflectivement engendrer
une crotssance granulaire dant donnd qu’il ne semble apparaitre aucun biais favorisant la croissance des
gros grains comme c¢’est le cas pour Uinterprétation donnée par WILKINSON et CACERES.

4.3.6. Ellet de la pression

HANN el GLEITER ont étudié Peflet, d"une pression hydrostatique (P < 2800 MPa) sur la croissance
granulaire du cadmium (0.76 < T/Ty < 0.90). Leurs résultats peuvent étre représentés par la formule
suivante :

AGMH = Ky exp(—Q/RT) (4 — 26)

L’exposant m vaut | & la pression atmosphérique el 2 sous 2800 MPa ; toutelois, compte tenu des
fortes différences entre les tailles de grain finales, cette variation est peut—etre peu significative. L'énergic
dactivation @) est constante. Le parameétre Ko est une fonctlion déeroissante de la pression. Les variations
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(a) joint symdétrique
NEZ]
'NAa \__|— ~ 1
N7 — 1] /2
Bndry
Migration

4
=
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(b} joint non symétrique

Figure 4-6
Modeéle de VENKATACHARI et RAJ pour Paccélération de la croissance granulaire (1986a). Le schéma
illustre la structure en “marches” des joints de grain, la facon dont les atomes sont apportés dans le joint
de grain, et la migration du joint qui en résulte s'il est non symétrique.

de faille de grain dépendent fortement de la pression quand celle—ci est élevée comine le montre le
diagramme suivant :

, P = 2800 MPa — Cigy = 100 s
— R J— § N )
Gio =50 pm { P= 0.1MPa— Gy, = 700 um

220°C, t =500 s
Gy taille de grain initiale, Gy, taille de grain finale
Les auteurs expliquent leurs résultats comme suit (ef. figure 4-7) :
(a) Les joints de grain contiennent des régions pour lesquelles il existe un volume libre V' plus grand
qu’un volume critique V.
(b) La migration des joints de grain a lieu par transfert d’atomes de part et d’autre du joint ; ce transfert
prend place dans les régions définies au point (a).
(c) Lénergie d’activation du mécanisme de migration de joint correspond & la barriére d’énergie existant
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lors du passage d'un atome dans une région caraclérisée par V' > V.

Ces hypotheses permettent d'expliquier que Pénergie d’activation ne varie pas avec la pression. Par
contre Ay est proportionnel au nombre de sites pour lesquels V' > V. ; quand la pression augmente le
nombre de sites disponibles est réduit, ce qui entraine une diminution de la mobilité du joint.

La cinétique de croissance de grain sous pression pourrail s’écrire :

¢ ko expUl V/3kRT) exp(=@Q/ RT)
- Gim

(4 —27)

1 représente un volume dlactivation © V* o~ V.. Notons toulelois que les pressions nécessaires pour
metire en évidence un eflet notable sont trés supérieures & celles qui sonl mises en jeu lors de la com-
paction isostatique A chaud ; les effets de la pression pourront sans doute étre négligés (bien entendu les
materiaux ctudiés ici sont différents de ceux de HAHN et GLEITER). Dans le cas des matériaux poreux, il
conviendrait de définir une pression eflective subie localement par les matériaux (la contrainte équivalente
mtroduite an chapitre 1.1.2. représente pour sa part une contrainte équivalente de cisaillement).

1.3.7. Recristallisation dynamique

A haute température, le fluage en loi puissance, s’accompagne de recristallisation dynamique. Les
grains déformeés possédant des structures de dislocations disparaissent au profit de nouveaux grains dont
la densité de dislocations est plus faible : la force responsable de la migration dn joint étant la différence
de concentration de dislocations entre les grains déformés et les nouveaux grains (JONAS, 1975).

Dans les céramiques a grains fins les mécanismes de délormations par mouvements de dislocations

n‘apparaissent qua des tempdératures tros élevées, ol il est peu probable qu'un tel phénomeéne puisse
appaitre lors de nos essais de CIC. A titre d’exemple nous donnons & la figure 4-8 les cartes de déformation
pour AlsOy et CraOy et des tailles de grains de 10 et 100 gm. La recristallisation dynamique n’apparait

que pour des tempdratures voisines de 2000°C .
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Modeéle schématique de joint de grain :

Figure 4-T
désorientation de 38° entre deux réseaux hexagonaux plans. Les
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régions entourées sont les zones de volumes libres V' > V. ; les fleches indiquent le joint de grain (d’aprés

(HAHIN, 1979)).
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Cartes de déformation pour AlaOg et CryOy ; les zones de recristallisation dynamiques sont repérées en

gris (d'aprés 'ROST et ASHBY (1982)).
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4.4. Modele de couplage croissance de grain—déformation

Les expériences que nous avons menées sur I'alumine (cf. chapitre 5.) & grains fins (taille initiale ~ 0.25
jun) nous ont permis d’observer le phénomene de croissance favorisé par la déformation. Nous rassemblons
tci les principaux résultats expérimentaux que nous confrontons ensuite aux théories exposées au chapitre
précédent. Ces modéles s’avérent étre difficilement applicables dans le cas d’'un matériau poreux soumis
a un chargement multiaxial : nous proposons un modéle de croissance lors de la déformation qui permet
de lever ces diflicultés.

4.4.1. Données expérimentales

o Croissance granulaire normale : La cinétique de croissance granulaire lors du frittage naturel et des
recuits sur des échantillons préalablement densifiés peut étre représentée par I'équation suivante :

_ koexp(=Qua/ RT)

Gsa Gm

9 1R 10—12 yde—]

I\AD—-_)).L) 10 m-s (’1'—28)
avec Qqa = 564 kJ mol ™!

m=23

Les recuits longs mends sur des échantillons densifiés sous [aible contrainte (o < 20 MPa) et & haute
température (1350°C < T < 1400°C ), montrent que la croissance de grain est comparable & celle qui est
observée dans les produits poreux lors du frittage. Dans notre domaine d'étude (température et taille de
grain) la porosité ne semble pas controler la cinétique de croissance granulaire. La figure 4-9 rassemble
les résultats obtenus sur les différents produits.

o Croissance granulaire en CIC : Lors des essais de compaction isostatique a chaud, la croissance
granulaire est, fortement activée. Nous pouvons retenir plusieurs tendances :

(a) La taille de grain dépend de la pression appliquée. La figure 4-10 montre la taille de grain finale en
fonction de la pression de CIC' (température de palier 1300°C | vitesse de chauflage 20°C /mn 1,
temps de palier 1 hetire). Dans chaque cas la densité finale est trés proche de la densité maximale
théorique. La taille de grain varie lindairement avec la pression appliquée. Les microstuctures des
malériaux obtenus par CIC sont iltustrées par la figure 4-11 pour différentes pressions.

(b) La pression seule ne favorise pas la croissance granulaire. Nous avons placé dans 'enceinte de CIC
des échantillons préalablement densifiés par frittage sous charge (20 MPa, 1350°C ). Dans ce cas
la croissance granulaire n'est pas accélérée ; ce qui est en bon accord avec les résultats de HAHN
et GLEITER (cf. chapitre 4.3.6.). Le tableau 4.2. résume les résultats obtenus. On remarque que
sous 100 MPa, I’échantillon poreux (taille de grain initiale de 0.25 pm) a une taille de grain finale
supérieure & celle de 'échantilon prédensifié en pressage & chaud.

(¢) 1l existe des effets retardés ; c’est & dire qu’aprés densification totale du matériau la croissance
granulaire est encore renforcée. La figure 4-12 montre la taille de grain finale en fonction du temps
de palier (température et pression : 1300°C et 100 MPa). A titre de comparaison nous portons
également sur cette courbe la taille de grain calculée en utilisant I'équation (4 — 28) ; c’est a dire
la cinétique obtenue en [rittage naturel et recuit simple (note : on appelera recuit simple un recuit
effectué sur un échantillon prédensifié a faible charge et & température élevée). Nous avons également

t Pannexe 5 détaille les méthodes utilisées pour analyser la taille de grain des diflérents échantillons
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Figure 4-9
Croissance de grain lors du frittage naturel (symboles vides) et des recuits sur matériaux prédensifiés
(symiboles pleins) pour différentes températures : (0) 1420°C , (s, m) 1400°C , (e, o) 1300°C .
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Figure 4-10
Taille de grain finale en fonction de la pression de CI1C appliquée : 1300°C , 60 mn.
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Pression densité relative taille de grain Laille de grain

(MPa) initiale initiale (jrm)  finale (pem)
25 0.51 0.25 0.35

0.98 0.59 0.62
100 0.51 0.25 0.75

0.98 0.59 0.62

Tableau 4-2

Croissance de grain observée dans les matériaux poreux et denses aprés ClC (temps de maintien 60 mn,
température 1300°C | vitesse de chauffage 20°C mn~!). Dans chaque cas la densité finale est proche de
la densité théorique (>96%).

fait subir & un échantillon prédensifié sous 100 MPa & 1300°C sans maintien en palier, un nouveau
cycle de compaction & chaud (6 heures sous 100 MPa & 1300°C ) : dans ce cas la taille de grain finale
est comparable & celle qui avait é1é oblenue durant un seul cycle de 6 heures. 5i ce meme échantillon
est recuit sous vide sans pression, la taille de grain finale est plus faible que précédemment, mais
toujours plus grande que dans 'hypothése du recuit simple ; en outre I'échantillon voit sa porosité
augmenter lors du traitement (cf. figure 4-17). Par contre si un échantillon densifié sous 20 MPa et
1350°C! en pressage & chaud durant 1 heure, subit successivement un cycle de HIP (1 heure, 100
MPa, 1300°C ) et un recuit sous vide de 3 heures & 1300°C , il n’y a pas apparition de porosité.

Pour des temps de maintien longs et des pressions élevées, on obtient une croisance anormale dans
la structure. Les figures 4-14 et 1-15 donnent un exemple de grains ayant grossi anormalement lors
du cycle de CIC. La figure 4-16 indique pour une température de palier de 1300°C | dans le plan
pression—temps de maintien, les zones ou la croissance anormale a été observée. On constate d’aprés
la figure 4-16 que I'on passe progressivement d’une croissance normale & une croissance anormale ;
cetle derniére doit done ébre considérée comme un cas extréme de croissance accélérée et non comme
un phénomeéne d’une autre nature. Notons également que durant le {rittage naturel aucune croissance
anormale n’a été observée, méme pour une température de 1400°C et un temps de maintien de 100

heures.

e Pressage i chaud : Durant les expériences de pressage a chaud on peut également observer une

accélération de la croissance granulaire. La figure 4-13 montre la microstructure d’un matériau pressé a
chaud sous 130 MPa a 1300°C durant 1 heure ; cette microstructure est comparable a celle qui a été
observée pour un matériau pressé isostatiquement sous 150 MPa (cf. figure 4-11) {. Dans le premier cas
la taille de grain est égale & 0.85 pm et dans le second & 0.92 pim. Sous plus faible charge (7.. < 50 MPa)
on observe également une accélération de la croissance granulaire ; mais elle reste plus faible.

+ Dans ce cas nous avons utilisé une matrice et des pistons en carbure de silicium
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Figure 4-11
Microstructures apres CIC @ 1300°CT , 60 mn, 20°C mn~' pour différentes pressions appliqueds. On
remarquera augmentation de taille de grain.
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Figure 4-12
C'roissance de grain en fonction du temps de maintien en CIC sous une pression de 100 MPaa 1300°C : la
courbe (1) représente la cinélique de croissance de grain durant le palier de CIC, la courbe (2) représente
'augmentation théorique de taille de grain durant un recuit simple (équation (4 — 28)), le point (3)
représente la taille de grain finale obtenue aprés traitement de post-CIC sur P'échantillon représenté
par le point (0), enfin le point (4) représente la taille de grain finale obtenue aprés recuil sous vide de
I"échantillon (0). Pour tous les échantillons la densité est proche de la densité théorique (ie. p > 96%).

Jpm

Figure 4-13
Microstructure de Al,Q3 pressée sous charge uniaxiale (1300°C , 130 MPa, I heure).
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(a) ; (b)

Figure 4-14
l;jxvlnplos de grains ayant grossi de maniére anormale lors d’un cycle de CIC!
(a) cyele de CIC 0 200 MPa, | heure, 1300°C
(b) cycle de CIC : 100 MPa, 3 heures, 1300°C!

VR 10 Jm

Figure 4-15
fxemples de grains ayant grossi de maniére anormale lors d’un cyele de CIC : 1400°¢! , 100 MP

a, 60 mn.
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Figure 4-16
Type de croissance granulaire durant les cycles de CIC en fonction de la pression el le temps de palier.
(© 1 croissance normale; ) : croissance anormale peu prononcée; € : croissance anormale généralisée
dans P'échantillon.

2/“” oo

Figure 4-17
Microstructure de Al,Og : aprés un cycle de CIC (100 MPa, 1300°C , 0 min) et un recuit en four de
frittage naturel (6 heures, 1300°C ) ; on notera I'apparition de la porosité.




Modélisation

1.4.2. Confrontation des modéles proposés avec les résultats expérimentaux

Nous avons tenté d'interpréter nos résultats expérimentaux avec les modéles proposés dans la litié-

rature.

(a)

(b)

(d)

Une premiére explication des phénoménes consisterait a considérer que la porosité inhibe la croissance
granulaire. Plus la pression est forte, plus le matériau est densifié tot ; par conséquent. le temps durant.
lequel la croissance granulaire peut avoir lieu est plus important. Ceci permettrait d’expliquer les
résultals de la figure 4-10 montrant la taille de grain finale en fonction de la pression appliquée ;
toutefois ume fois le matérian densifié il ne devrait plus avoir de différence entre les échantillons. On
ne peul done pas expliquer les résultats de la figure 4-12 qui montre clairement qu’il existe des effels
retardés qui jonent encore un role apres densification.

Nous pouvons done conclure qu'il existe bien une accélération de la croissance granulaire en relation
avec la déformation. Nons devons rejeter les modeéles fondés sur une description en déformation (¢f.
CLARK et ALDEN, WILKINSON et CACERES) qui ne permettent pas d'interpréter la figure 4-10.
En effet comme & la fin de chaque expérience la densité est proche de Ja densité théorique, chaque
échantillon a subi la meme déformation : les tailles de grains devraient étre identiques.

Lapproche de FRIDEZ est également difficile & utiliser. Elle pose tout d’abord un probléme d’in-
terprétation. Le terme rendant compte de effet de la contrainte dans I’'équation donnant la vitesse
de croissance de grain est égal a : exp(V*o/kpT). En accord avee nos résultats ¢ ne doit pas etre
considéré comme la pression, puisqu'elle n’a auncun effel. o peut étre interprété comme la contrainte
de Mises ; mais il s’agit alors d’un cisaillement et il n’est alors pas cohérent d’utiliser un volume
d"activalion puisqu'un cisaillement ne produil pas de changement de volume. Le modéle de FRIDEZ
pose également. un probléme si on veut Pappliquer & un produit poreux : on pourrait considérer
que .. représente une contrainte équivalente (cf. chapitre 1.). Toutelois cette contrainte représente
plutot un cisaillement local an niveau du grain (lui meme dense). Enlin le modéle de FRIDEZ ne
permiel pas de rendre compte des effets retardés que nous avons observés.

Nous n’avons pas tronvé d’exemples théoriques ou expérimentaux lant la croissance anormale & Ia
déformation. Les théories de croissance anormale sont fondées sur la disparition d’une seconde phase,
la présence de grains initialement plus gros qui déséquilibrent la distribution de tailles de grains,
Panisotropie des énergies surfaciques ... (HILLERT, [965) (SROLOVITZ, 1985). Etant donué que
nous observons la croissance anormale durant les cycles de CIC el non durant le frittage naturel, nous
pourrions envisager un controle par la porosité ; la CIC favorisant la disparition des pores (considérés
commie une seconde phase), la croissance pourrait s’accélérer rapidement dans les zones tolalement
denses. Cleci est toutefois en contradiction avec nos expériences de recuit qui montrent que la porosité
ne controle pas la croissance de grain. En outre on constate que les grains anormaux sont souvent,
bordds par des pores qui ne semblent pas géner leur croissance. La porosité ne passe pas dans les
grains anormaux, conune cela a pu etre observé dans les cas de croissance anormale apparaissant.
durant le [rittage (FANG, 1988) (BENNISON, 1983). Ceci semble indiquer que le méeanisime de
croissance esto diflérent dans les deux cas. I a 8¢ également rapporté que ean contenue dans la
poudre d’alumine peut provoquer la croissance anormale (TEGMAN, 1986). Les quantités d’eau
nécessaires sont trés faibles : 110 & 1200 ppm. Les tests de CIC ont été mends & 1350°C! sous
150 MPa avec une poudre ayanl une tatlle de grain initiale de 1.5 pm. TEGMAN considére qu’un
maintien & 7H0°C durant quatre jours, permet d’éliminer toufe Peau contenne dans la poudre. Bien
entendu dans un systeme ouvert (four de frittage sous vide par exemple) I'ean peut s'évacuer durant
la densificalion et ne joue plus son role d’accélérateur de croissance de grain. Nos échantillons sont
dégazds en moyenne une demi journée & 600-650°C se qui devrait oler une grande partie d’eau : [a
quantité d’ean contenue dans la poudre étant sensiblement la méme pour tous les échantillons, ceux—
ci devratent tous présenter une croissance anormale ; enfin lors du pressage & chaud, on se place dans
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un systenie ouvert pouvant évacuer Peau résiduelle au cours de la densification, pourtant on observe
des microstructures identiques i celles obtenues en C1C. Ces différentes remarques nous ameément a
conlirmer hypothése selon laquelle la croissance anormale observée durant la densification par CIC
de I'alumine, est un cas extréme de eroissance activée par la déformation.

1.4.3. Modéle phénoménologique proposé

Pour rendre compte des différents résultats concernant la croissance grannlaire, nous proposons un
nouveau modele. Avant toute chose le modéle doit permettre de moddliser aussi bien les mabériaux denses
que les matdriaux poreux sous un chargement thermo méeanique quelconque ; il doit également pouvoir
etre utilisé dans un code de calcul par éléments finis.

Nous supposons que la déformation produit un dommage dans le résean atomique et que ce dommage
peut etre dliminé lors de la croissance granulaire par reconstruction d’un nouveau réseau. Nous considérons
que le taux de production de défauts est proportionnel an produit scalaire : w = (:,,,, D 0. w représente
la puissance produite lors de la déformation visco plastique : nous considérerons gque cetle puissance
nest. pas enticrement. dissipée ef. qu’une parlie sert A la production des délauts. En utilisant le concepl,

macroscopique de puissance, nous ne privilégions pas une description en déformation ou en contrainte
(les deux sont nécessaires pour qu’il y ait un effel sur la croissance granulaire) ; enfin le terme w peut
clre évalud de la meme fagon pour un matériau dense el un matériau poreux. Le taux de variation de la
concentration de défauts D est donné par :

D = kiw—ksD

2 (4 — 29)

W= Gy i G
On considére quil 0’y a qi'un seul mécanisme de production de défauls : on supposera done que ky
ne dépend pas de la température. Comme par ailleurs la concentration de défaut D n’a pas de valeur
intrinseque, on prendra pour simplifier £y = 1. Il apparait dans Péquation précédente un terme de rappel
koD, qui permel. de rendre compte de la disparition progressive des défauts (renouvellement du réseau
cristallin} 5 il permet également de rendre compte des effets retardés. La vitesse de croissance granulaire
obéit alors & la lot suivanie :

G =G + k3D (4 —30)

o représente la vitesse de croissance lors d'un recuit effectué sur un échantillon exempt de défauts
(D =10). Gip est donné par Péquation (4 — 28). Le terme k3D rend compte de la croissance accélérée.
ku et k3 dépendent, a priori, de la température, mais on supposera que les mécanismes de création et
d"annihilation des délauts sont les meémes : par conséquent les énergies d’activalions de ko el ks sonl
identiques.

Le modele permet de rendre compte des effets observés (cf. . chapitre 4.4.1.). Pour un matérian dense
sous pression hydrostatique, é,,,,, =0, donc w = 0. 11 'y a pas de production de défauts ; la cinélique
de croissance sous pression sans déformation est comparable & la cinétique de croissance lors d’un recuit
simiple.

Les essais de CIC interrompus montrent que lorsque la pression est supérieure ou égale & 50 MPa,
la densification est trés rapide. Pour simplifier les développements mathématiques, nous SUPPOSErons que
la phase de densification et de production de défauts est distincte de la phase de croissance granulaire.
Durant la phase de densification (pression P), la puissance produite par la déformation visco—plastique
vaut : i

w:fw, :&:EP (4 —31)
/.



90 Modélisation

A la fin de la densification la concentration de défauts est égale a (en supposant que la phase d’élimination
des défauts n’a pas encore débuté) :
Pl <—’i>
Pi

Pln <~1~>
Pi

Durant la phase de croissance granulaire on aura w = 0 ; par ailleurs on négligera la croissance normale
(recuit simple), dont la contribution est faible par rapport a celle du mécanisme de croissance accélérée

Dy

l

(4 —32)

comme py =1 Dy

iR

d’aprés nos résultats expérimentaux. On aura donc durant la phase de croissance granulaire :
w=0 D=—kD G=ksD (4 —33)

Soit aprés inlégration :
D(t) = Pin{1/p;) exp(—kat)

G(l) = Go+ %Pln(l/pi)[l — exp(—kat)] (4=34)

Pour un temps donné, ’équation précédente indique une relation linéaire entre la pression et la taille de
grain finale, ce qui est en bon accord avec les résultats de la figure 4-10. Pour une pression donnée et
un temps de maintien variable, le terme [1 — exp(—~kst)] permet de rendre compte des effets retardés et
de la forme de la courbe (1) de la figure 4-12. Si un échantillon est relroidi avant la fin de la phase de
croissance accélérée, il garde des défauts qui pourront de nouveau accélérer la croissance granulaire lors
d’un traitement de post—CIC sans que de nouveaux délauts soienl créés (cf. pomt (3) de la figure 4-12).
Lors d'un recuit sous vide (cf. point (4) de la figure 4-12) un nouveau phénomeéne entre en jeu : la création
de porosités (cavitation). Ce phénoméne n’est pas pris en compte par le modéle.

Le modele peut également étre appliqué au pressage & chaud. Dans ce cas nous obfenons en faisant
les mémes hypothéses simplificatrices que dans le cas de la CIC :

p

. 1

Dy~ |o..|In (—> elc
Pi

En remplacant P par |o..| dans les équations (4 — 32) & (4 — 34), on décrit la croissance granulaire en
pressage & chaud. C'est & dire qu'une contrainte axiale .. est équivalente & une pression de CIC de méme
intensité en ce qui concerne la croissance granulaire : ceci est également en bon accord avec nos résultats

(4 — 35)

expérimentaux.

o [eriture de la dissipation : Dans le cas de AlsOs, nous avons donc explicité toutes les variables
internes : densité relative, taille de grain, densité de délauts. Nous pouvons donc rééerire 'équation (1-2)
(dissipation). 1l se pose un probléme purement formel en ce qui concerne Péceriture du taux de production
de défauts D : faut-il, quand le frittage naturel est acti, utiliser le tenseur ¥ au lieu de &, et donc écrire
D= l]e,,l, 74 ... auliende D = L,lcu,, 15+ ... 7 Compte tenu des faibles valeurs de la pression de
frittage, 1l n'est pas possible répondre. Pour simplihel, nous SUPpPOSErons que w = 7 : &,p. La dissipation

s’écrit donc : X

. 0% . qgrad(T)

= L5y, — o d A 4 — 36
V=97 —5pP ~g6" aT ( )

En utilisant les équations 4-29 et 4-30, on obtient :

1. - 0p

1 a0 . ) c)q/) ¢.grad(T) .
_ _ 9% 2grad?) 4
¥ = d{l ko ]r bup + ka5 D [CS,,+A p] - 22 >0 (4 —37)
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Il est raisonnable de penser que I'énergie libre ¢ est une fonction croissante de la concentration de défauts
D et une fonclion décroissante de la taille de grain (. La condition W > 0 est done vérilide dans tous les
cas, si | —kidde¢/AdD > 0. Supposons conslantes les variables internes différentes de la concentration de
défauts ; supposons que le terme de rappel de Iéquation (4 — 29) est nul ; on obtient alors :

6D =k wél

s d6 (1 —38)
done 1—kiddp/dD >0 = 1> 6(—)d)
olt 60 = wal. Ceci revient & dire que Paugmentation de Pénergie libre est inférieure au travail de la

déformation irréversible ; ceci est bien entendu le cas.

444 Application du modeéle anx donndes de la littérature

Nous appliquons ici fe modéle de couplage croissance de grain——délormation aux résultats de la
littérature et comparons les résultats. Le modéle proposé peut s’appliquer & tous les types de chargements
mécanicues.

o I'luage & contrainte constante : FRIDEZ (1986) a réalisé des essais de fluage compression sur

Falumine dense & grains fins dopée MgO sous une contrainte constante. On suppose que la loi de luage

1

g'éerit €.y = Aa? (P, Btant donné qu’il s’agit ici d’expériences de fluage, on suppose que 'on a atteint
q ) b )
un étal stationnaire : f.e. D = 0. On obtient alors :
W= Opgleq = Arf@';'] Gor
w

b=% (4 — 39)

pov

: - k: : k: e
G =Coat ow = Gog + 2 AcTH G
ko ko
Dans le cas étudié iy, = B/G3 5 le mécanisme de fluage est de type COBLE ou ASHBY-VERALL,
done : p=3el n=1.La vilesse de croissance granulaire s'écrit. done :

B - (kg/k'_g;"‘ )(J‘gq

G = 3 (4 —40)

Cette équalion est en bon accord avec les résultats de FRIDEZ (cf. chapitre 4.3.4.) puisque Pexposant
de taille de grain ne varie pas avec la contrainte. Le terme Agexp(v*a/kpT’) est remplacé a température
lixée par B + k;}//{?gﬁlCT‘;)l/ ; dans les deux cas la tendance reste la méme, mais les données expérimentales
ne permeblent pas de choisir une des deux expressions. La figure 4-18 illustre les résultals de FRIDEZ :
on remarque que pour les contraintes les plus élevées (30 MPa) il apparait une saturation qui n’est pas
prise en compte par 'équation (4 — 25), ni par le modéle proposé.

Nolons également que MISHRA et MURTY (1988) rapportent que U'exposant taille de grain m de
équation (4 —4) peul etre égal & 3 lors des recuits el & 1 lors du fluage. L'équation 4-39 peut également
en rendre compte avec p = |.

e I'luage a charge constante : VENTAKACHARI et RAJ (1986) ont effectué des essais en compres-
sion sur I'alumine dense dopée MgO A charge constante. Soit oy la contrainte initiale, en supposant un
étal stalionnaire et en négligeant la croissance normale, on obtient :

Oey = Opexp(—cey)

v A,‘g . .

G = an exp(—Ceq)ey (4 — 41)
. ks )

AG = —'f(ro(l — eXp(—Ceq))

kg
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Modélisation

Croissance de grain normale sous contrainte dans Al,Oy & 1450°C | d’aprés FRIDEZ (1985)

Les résultats de VENTAKACHARI o RAJ sont représentés a la figure 4-19 ; on retrouve bien la dé-
pendance en (I — exp(—cqq)) 5 par contre les tailles de grains finales ne dépendent pas de la contrainte
appliquée et il semblerait que I'on retrouve un phénomeéne de saturation identique & celui observé par

FRIDEZ et col..

KELLET et LANGE (1988) onl mené des Lesks en compression sur des composiles AlaQy-—-ZrOy (5,
20, 30 % vol.) et obliennent également une accélération de la croissance de grain lors de la délormation.
lls obtiennent une dépendence lindaire entre la délormation et I'accroissement de taille de grain. Dans ce
cas un mécanisme du type de celui invoqué par HOLM et col. (1977) pourrait également expliquer le

phénomene.

e ['luage a vitesse de déformalion constante

sance normale ; on oblient alors :

a1
7= (*T

D= __LC'(H-H)/nA—I/n(:'vp/n,
ks gy —V/nprm/
G 2Dl = el

s

: On suppose un élal stationnaire et on néglige la crois-

(4 —42)
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Figure 4-19
Resultats de VENTAKACHARL et RAJ  (1986a) montrant la taille de grain finale en fonction de Ia
déformation totale obtenue lors d’essai en compression & charge constaute ; les valeurs entre parentheses
représenlent la contrainte initiale sur Péchantillon (MPa).

soit aprés intégration :

n
(‘11 — <C;£)n—l»)/n + n — ]’/3('(”,4—1 )/n f) n—p Si n # p
n
' = Gyexp (/JC(”J” )/w}) sin=p (4 —43)
avec 3= 2‘ A-/n

Dans la relation liant ¢ A ¢, Pexposant de contrainte de la vitesse de délormation est égal & (n + By/n
WILKINSON et CACERES proposent un exposant égal & 1.

e Compaction isostatique et pressage uniaxial : Dans le cas de ces types d’expériences, seules
quelques donndes fragmentaires ont pu etre trouvées dans la littérature
(a) Dansle cas de la CIC, HELLE et col. (1985) rapportent dans le cas de Palumine traitée i 1350°C sous
[50 MPa durant 2 heures, une forte croissance anormale. La taille de grain est initialement de 0.5
pm ; ces résultals sont en bon accord avee nos expériences. Dans le cas d'une taille de grain de 2.5

oy aucun effet n’est observé.
(b) Dans le cas du pressage uniaxial & chaud, HAMANO et. KINOSHITA (1967) rapportent une crois-
sance anormale sur de P'alumine. La taille de grain initiale est de 1.0 yum, la contrainte appliquée
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esl 20 MPa, la tempeérature de palier utilisée varie entre 1500 4 1800°C . Les auteurs expliquent le
phénoméne par I'existence d'un gradient thermique qui favorise la croissance des grains périphériques
{plus chauds) au détriment des grains internes (plus froids).

e Note : Remarquons que par rapport aux expériences de FRIDEZ ou VENTAKACHARI, la taille

de grain initiale de nos échantillons est beaucoup plus laible. Nous travaillons & température plus faible
el 'accélération de la croissance (par rapport & la croissance normale) est beaucoup plus forte que chez
ces auteurs. On remarquera également que FRIDEZ observe une vitesse de croissance limite pour les
fortes contraintes ; VENKATACHARI, dont le matériau a des grains plus gros que celui de FRIDEZ, ne
constate pas d'eflet de la contrainte. Il sembleraitl done que I'on passe progressivement d un régime de
croissance a un autre au fur et & mesure que la taille de grain augmente. On peut alors éventuellement,
introduire une vitesse de migration des joints maximale (cf. WILKINSON et CACERES).

4.5. Eléments d'interprétation du moddle : observation en microscopie électronique i
transmission

Dans le but. d'essayer de donner une interprétation au modele phénoménologique de croissance gra-
nulaire accélérée, nous avons entrepris d’observer les échantillons en microscopie électronique en trans-
mission. Nous comparons ici, de facon qualitative, les structures obtenues lors du frittage naturel et des
recuils simples, avece celles obtenues lors d’un essai de CIC (cf. chapitre 5. pour les détails concernant.
"alumine utilisée) f.

4.5.1. Structures obtenues en [rittage naturel

Les structures observées sur les matériaux obtenus en frittage naturel (et considérés ici comme un état
de référence, nayant pas subi de croissance accélérée), montrent que les grains sont en graude majorité
dépourvus de dislocations. Nous avons pu cependant observer quelques structures caractéristiques qui
demeurent relativement rares (par rapport aux échantillons densifiés en CIC)) : empilement de dislocations,
réscau, dislocations interagissant avec la porosité intragranulaire ou extragranulaire (cf. figure 4-20).

1.5.2. Structures ohtenues en CI1C

Il faut sur les échantillons densifiés en CIC distinguer deux séries : La premiére a é6é obtenne sans
maintien en tempdrature de palier ; la poudre est densifiée durant la montde en pression el température,
puis rapidement refroidie. Denx échantillons ont été ohservés : 100 et 200 MPa de pression maximale,
température maximale 1300°C (A, B). La seconde série concerne des échantillons maintenus en palier
de et 3 heures (C, D). Dans le premicr cas les matériaux gardent encore une structure qui reste fine
el sont succeptibles de contenir encore une florte proportion de défauts (“délauts” faisant référence ici i
fa variable D utilisée dans le cadre du modéle phénoménologique proposé, et non aux défauts réels des
cristaux) ; dans lo second cas, les graius ont lortement grossi el la concentration de défauts a diminud :

Iiehantillon P {(MPa) t (mn)
A 100 0
B 200 0
C 100 180
D 200 60

T Les Tames ont é6é obtenues par amincissement ionigue (Ar) sous 6kV, et ont été observées sous 200

et 300kV
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De manicre générale, les structures de dislocations observées sur les dchantillons sont réparties de
maniere assez inhomogéne dans le matérian. Certains grains, voire certaines zones entiéres, sont tofa-
lement dépourvus de dislocations, alors que d’autres en contiennent de nombreuses (les grains ont été
observés sous dillérents angles de tilt). Nos observations nous ont permis de constater que :

(a) Surles matérianx A et B les dislocations sont moins nombreuses et moins denses que sur les matérianx
(el D. Ceci nous améne & penser que Porigine de accélération de la croissance granulaire n'est pas
la différence de concentration des dislocations entre les différents grains. En effet la densité finale des
différents produits est la meéme (& 2 ou 3% pres), ¢lest a dire que la quantité de déformation accnmulée
par les différents échantillons est [a meme. Ceci est en bon accord avec les donndes de la littérature qui
indiguent que les méeanismes de déformations de Ualumine dans la zone de température, contrainte
et taille de grain étudiée, sont de type diffusionnel et ne font, pas entrer en jeu des dislocations par
montde ou glissement (FROST, 1982) (HEUER, 1980).

(h) Les réseaux de dislocations sont en géndral présents dans les grains les plus gros, el ont 616 observés
dans tous les malériaux ; ils s’arrangent pour lormer des sous joints.

(¢) Wapparait des boucles de dislocation dans les grains. Nous avons aminci une lune en la refroidissant
a l'azole liquide afin de nous assurer que les houcles n’'étaient pas créées lors de I'échaullement de
Péchantillon durant Pamincissement. Nous avons également aminei une lame sons 2kV. Dans les
deux cas les boucles sont observées dans les matériaux. Nous avons également vérifié, que les boucles
n'étaient pas produites par le faisceau d’électrons (les boucles de dislocations sont souvent des défauts
dirradiation). Notons enfin que nous n’avons pas trouvé de boucles dans les matériaux obtenus en
frittage naturel.

() Il existe deux families de boucles de dislocation & deux échelles différentes :

[1] diamétre 500~1000A
[2] diameétre  100A

Le premier Lype de boucle est facilement reconnaissable & son contraste en demi-lune (cf. . figured-
22). Le second type du fait de sa taille, peut se confondre avec le fond & laspect granuleux qui existe
sur toutes les photographies. On remarque toutefois sur la figure 4-22 que les boucles de petite taille
ont la meme orientation que la boucle la plus grosse. Plusicurs observations de ce type nous amene
A penser que leg structures observées & 'dchelle 1a plus fine sont bien des houcles de dislocation. Par
ailleurs nous n’avons observé aucune boucle dans les échantillons frittés.

(e) Bien qu'il soit difficile de réaliser des mesures quantitatives lors de 'observation en TEM, il apparait
que sur les échantillons non maintenus en palier (A et B), les boucles de grosse taille sont frés
fréquentes (une on plus par grain). Sur les échantillons C et D les grains ayant fortement. grossis ne
semblent pas contenir de boucles ; par contre les petits grains qui les entourent, en contiennent.

() Sur Uéchantillon pressé sous 100 MPa, non maintenu el recuit dans un four de frittage naturel, il
apparait également des réseanx de dislocations qui aboutissent sur les porosités qui se sont ouvertes
durant le recuit (cf. . figure 4-23).

4.5.3. Discussion

Le fait que les dislocations sont nettement moins nombreuses dans les échantillons non maintenus en
|
palier, nous permel d’exclure un phénomeéne de déformation par glissement ou montée de dislocations. On
en déduit également que la concentration de dislocations n’est pas le moteur de la croissance accélérée.
Les boucles de dislocation de 'alumine ont été observées (PLETKA, 1974) (LAGERLOF, 1983
A} Al
(CADOZ, 1978) dans des monocristaux déformés plastiquement en compression. La déformation plastique

produit des dislocalions par glissement dans le plan basal. Les boucles proviennent alors de Uinteraction
entre dislocations (cf. figure 4-24). LAGERLOF et col. décrivent également la disparition des boucles par
diffusion de lacunes lors des recuils.

Nos observations nous aménent a penser que les mécanisnes de création des boucles que nous avons
observées, sont différents de ceux proposés par PLETKA ef col.. En effel Ia plupart des houcles sont. dans
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des grains qui ne contiennent aucunc dislocation, en particulier dans les échantillons non maintenus. Iin
outre, il convient de noter que les houcles observées par LAGERLOF el col. ont une taille netterment
supérieure & celle que nous avons observées.

Dans le cas du matériau utilisé dans cetie étude, le mécanisme de déformation est vraisembleblement
[a diffusion aux joinls de grain de AIP* ol de O?=. U existe done un excés de lacunes pres des joints de grain.
Ces lacunes peuvent. dans une moindre mesure diffuser dans le volume des grains. Si leur concentration
est assez élevée, clles peuvent former des boucles de dislocation par un mécanisme diffusionnel identique
a celui déerit par LAGERLOF dans le cas de la disparition des boucles (dans ce cas, cela revient i dire
que I'énergie des lacunes en solution est plus élevée que Pénergie de la boucle). Le fait, que les dislocations
interagissent entre elles par montée pour former des réseaux, montre que la ditfusion en volume est active
el par conséquent que le mécanisme proposé pour la formation des boucles peut bien étre envisageé.

Les réseaux de dislocations qui apparaissent principalement dans les gros grains forment des sous-
Joints et accomodent les faibles désorientations. On peut raisonnablement penser que la croissance est
alors assez rapide pour ne pas élre totalement régulicre de sorte gue les différentes parties du cristal
peuvent crottre selon des directions Iégerement différentes. 1 est, & cel égard, intéressaut. de noter que
la_plupart de ces sous—joints aboutissent sur des joints de grains en migration (la migration est mise en
¢vidence par la courbure du joint). On peut également se demander si ces joints peuvent se former par
coalescence des boueles de dislocation @ il apparail en effel sur cerbaines photographies des réscaux qui
semblent etre en cours de formation (figure 4-21).

La variable macroscopique D peutl, done s’interpréter commie une concentration en lacunes (défauts
ponctuels), dislocations (défauts lindaires) o boucles de dislocation petites et grandes (délauts plans).
Les dislocalions lindaires jouent sans doute un role négligeable. Le fait que les grains ayanl fortement
grossine contiennent pas de boucles, indique bien que les défauts sout le moteur de la croissance accélérée
el que celle-ci permet de les éliminer.

L'apparition de porosités dans les échantillons recuits en four de frittage naturel pourrail. alors avoir
deux origines : (1) les contraintes internes générées par les réseaux se relaxent en ouvrant des cavites,
(2) les défauts (lacunes, boucles,. . .) dilfusent vers les joints de grains en coalescent sous forme de pores.
Dans les deux cas on peut expliquer le fait que les réseaux de dislocations aboutissent sur les pores : (1)
les contraintes sont maximales prés les dislocalions, (2) les dislocalions sont des chemins privilégiés de
diffusion.
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Figure 4-20
Stretures de dislocations dans Palumine frittée (1400°C! » 50 heures) : (a) empilement de dislocations,
(b) réseau de dislocations, (c) dislocation interagissant avec la porosilé tergranulaire, (d) dislocation
interagissant avec la porosité intragranulaire.
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Figure 4-21
Réseanx de dislocations dans Palumine (200 MPa, 13000 , 60 mn)

: (a) réseau Lranservant, un grain
: R beeany Liples da ifférents grains, (¢),(d).
cubissant la croissance anor male, b) réseaux multiples dans différents grains, (c),(d)
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. b dans le plan de la boucle
Eucrpon(licl,lla,irc au plan de la boucle (7.h = 0) st g st perpendiculaire 3 l;,
si 7 est dans le plan de la boucle, il y a il y a extinction des parties vis (7.5 = 0):
extinction des parties coins si, en plus, § est dans
dont le vecteur ligne est parallele le plan de la boucle, il ya
AT (B(TAT) =0). b

extinction totale (b(gAi)=0 ).

(¢)
Figure 4-22
Boucles de dislocations dans Palumine densifide en CIC! - (a) boucles dans un grain : on distingue ¢
hormis la boucle Ta plus grosse, d’autres boucles plus petites ayant le méme contraste que fa gran
((;(‘hn‘nl.illon C), (b) détail de la photographie (a) montrant les boucles les plus petites, (c)
contraste en demi-lune des boucles de dislocation.

galement,
de boucle
principe du




Moddlisation

R U.‘T/Ilﬂ
Figure 4-23

Réscau de dislocations et porosité apres recuit de 'échantillon A dans un four de [rittage naturel (360 mn)

(b}

Figure 4-24
Mécanisme de formations des boucles de dislocations par inferaction enbre dislocations (d’aprés PLETKA
et col. (1974)) : (a) deux parties coin de dislocations glissiles s’attirent, et forment un dipole, (h) il se
forme une longue boucle par montde, (¢) fa boucle se divise en boucles plus petites pour réduire

Pénergic
de ligne.




DEUXIEME PARTIE

EXPERIMENTATION




Introduction

Dans cette seconde partie, nous étudions différents matérianx sur lesquels nous déterminons les lois de
comportement servant a la modélisation. L'alumine est un matériau modéle sur lequel il est relativement.
aisé de réaliser les Lests rhidologiques ainsi que les caractérisations microstructurales. Il constitue done une
honne base de départ. pour valider I'approche théorique et mettre an point les techniques expérimentales.

A titre de comparaison, nous avons également étudié deux matériaux assez semblables & Palumine -
un mélange AlaO3-ZrOs et une poudre d’oxyde de chrome (CraO3).

L’étude préalable de Palumine nous a permis de travailler sur deux matérianx a vocation industrielle -
le diborure de titane (‘T'iB2) et un composite & fibres (AlyOz-ZrO4-8iC'y ). Leur étude est rendue touteflois
plus délicate car les températures requises pour obtenir une bonue densification sont plus élevées el la
caractérisation microstructurale est rendue plus difficile du fait de la nature méme de ces matériaux. Nous
avons en outre réalisé une caractérisation mécanique assez classique (flexion 3-points, ténacité. . .} des
produits obtenus afin de vérifier que la compaction isostatique a chaud permet dobtenir des matériaux
sains.

On trouvera & I'annexe 3 les méthodes expérimentales employées ainsi que les procédures ubilisces
pour déterminer les paramétres des lois de comportement que nous exposons dans cebie partie.
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5. Etude d’un matériau modeéle : alumine

L'é¢tude de I'alumine nous a permis d’établic un protocole expérimental, de metire an point les
dépouillements des expériences, de tester le modéle rhéologique proposé el détablir les techniques d’en-
capsulation de la poudre dans les conteneurs de CIC!. En outre les données bibliographiques sur alumine
sont trés nombreuses et nous permetient de comparer nos résultats. Al2Oj3 est done un bon matdériau
modele qui peut de plus étre facilement testé (T~ 1300°C ) et dout la microstructure est relativement
facile & observer. Bien entendu il n’est guére envisageable d’utiliser la CIC pour produire de I'alumine
dense, alors que le [rittage naturel est tout & fait suflisant dans la majorité des cas.

5.1. Poudre initiale

Nous avons utilisé ine poudre d’alumine de haute pureté produite par voie ex-alun. La composition
chimique établie par le fournisseur } est la suivante :

Ca | I'e | Mg [ Na | Si Ti AL O3
<H |10 | <3 {48 140 | <3 reste
ppm/AlO;

autres métaux lourds < 5 ppm

Analyse chimique de la poudre d’alumine HRS CRICERAM

La taille des grains se situe entre 0.01 b 1.0 pun 5 celle des agglomérats varie enbre 0.4 el 20.0 g La
poudre est essenticlement constitutée de phase o, mais il exite également des particules de phase 4. Lors
du chauflage la translormation 7 — o est totale. Les particules de phase a sont de forme vermiculaire
(el figure 5-1). La densité maximale théorique de 'alumine est de 3.98 g/cm?®. La densité relative i cru,
aprés pressage en mabrice (50 4 100 MPa) vaut 0.51.

5.2. RRhéologie

e Module d’Young et cocflicient de Poisson

Nos mesures du module dYoung & I'ambiante sont résumées dans le tableau suivant (mesure par
propagation d’ultra-sons) :

P 052 1061 | 067 072 | 072 | 075 [ 076 | 077 {083 [0.92 091 [ 097
I (GPa) 20 86 109 160 171 189 183 199 | 256 | 344 | 383 | 390

Le coefficient. de Poisson est constant el vaut : v = 0.2

i CRICERAM
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e Deéformation des lopins poreux

Les essais de pressage a chaud et de forgeage (¢f. annexe 3) nous ont permis 'établir la loi de
comportement. de fa pondre d’alumine. Pour les [aibles densilés (p < 0.75), la déformation de la poudre
est controlée par le réarrangement des agglomeérats (taille ~ 10um) et Ueffondrement des grands pores.
Pour les densités plus élevées, la déformation est controlée par la matrice d’alumine. Les mdcanismes
de réarrangement jonent un role & Péchelle des agglomérats de poudre (glissements de blocs plus on
moins rigides) ; par contre les mécanismes de déformation de la matrice opérent & I'échelle du grain.
Par ailleurs, la pression de [rittage entre en jeu & I'échelle du grain, ct elle ne peut pas déclencher des
mouvenments d'agglomdérats. Ainsi lors du pressage & chaud, on observe un débul de densification entre
900 et 1000°C: meme pour des contraintes faibles (~ 20 MPa) ; cette tendance a dgalement été observée
par McCOY et col. (1985). Par contre en [rittage naturel la poudre ne commence a se densifier (que pour
des températures voisines de 1200°C . Tl apparait done qu’il existe deux mécanismes de déformation de la
maliere poreuse qui entrent en jeu dans des domaines de densité différents lorsqu’une contrainte externe
est. appliquée sur la poudre. Lors du frittage naturel un seul mécanisme est effectif. La présence de deux
mécanismes est illustrée par la figure 5-2 qui représente la vitesse de déformation axiale ¢.- en fonction
de la densilé relative durant un essai de pressage & chand. Pour p = 0.70, il se produit un changement de
penle qui traduit la transition entre les deux mécanismes de déformation.

e Loi de fluage

Nous supposons par contre yue les phénomeénes physiques responsables des deux mdeanismes de
déformation sont les memes ; la différence entre les mécanismes étant plutot de nature géométrique (cf.
chapitre 9.).

En accord avee McCOY et WILLS (1987}, nous supposons que la déformalion plastique des grains
de poudre est: négligeable, en dépit. des contacls localisés. Nous avons également utilisé le modéle de
ARZT-ASHBY, pour tester I'éventualité d’une déformation plastique des grains : le calenl montre que
dans la gamime de pressions, de températures el de tailles de grain utilisée, la déformation est controlée
par ta diffusion. Nous avons ulilisé, pour le caleul, une densité initiale de 51% et des tailles de grains
variant entre 0.25 ef 0.75 pm ; nous avons fait varier la taille des particules (ensembles de grain) entre la
taille de grain et 20 yjom.

Nous concluons que le fluage est. de type diffusionnel ([luage COBLE ou glissement intergranutaire)
avec un controle possible par les réactions d’interface (cf. chapitre 3.). La loi de fluage s’exprime alors de

la fagon suivante :

Ad,j_[f exp (—lejﬂ/ll’,T) o

diffusion Caif =

TGS 1
. . . . Aprexp (=Qri/RTY
réaction d'interface €R; = RICXD (‘(,_, dni/ )(r;q (5~1)
| | 1
— = e

Ceq Cdiff Ri
Aaigr ot App sont des constantes, Quiy et () ry sont les énergies d’activation. L'ajustement par les moindres
careés donne les valeurs suivantes :

Agg = 615107 s7L.MPa~!'m?.K
Apry = 121 s MPa—2m
Qugp = 419 kJ.mol—t

Qni = 495 kJ.mol—!

Tablean 5-1 )
Coefficients de Ia loi de fluage de Palumine HRS
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Figure 5-1
Poudre d’alumine : particules initiales
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densité relalive p
Figure 5-2
Vitesse de déformation axiale en fonction de la densité relative durant un essaj de pressage a chaud :
(e) courbe simulée par le modéle, (o) courbe expérimentale. Le changement de pente observable pour
p = 0.70 traduit la transition entre le mécanisme de déformation par réarrangement et le mdcanisme
controlé par la déformation de la matrice.
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e Donndes bibliographiques concernant le fluage de Al2Q3 dense

La loi de Auage que nous proposons, a été déterminée sur des matériaux poreux grace a des tests
de pressage & chaud et de forgeage. Toutefois elle représente également la loi de fluage uniaxiale d'un
matériau idéalement dense et s’applique au cas de la matiére poreuse par 'utilisation de potentiels visco-
plastiques appropriés. Il est donc licite de comparer nos résultals i ceux qui ont été obtenus sur AlsQOy
dense.

Lénergie correspondant & la diffusion des ions AP+ dans les joints de grain (Qaig ) est identique &
celle qui a été déterminée par CANNON et COBLE (1975) et utilisée par FROST et ASHBY (1982)
pour construire les cartes de déformation de Palumine (AlsO3 & grains fins dopée MgQO). LESSING et
GORDON (1977), par exemple, trouvent également des énergies d’activation similaires (AlsOg dopée Fe,
Cr). Lénergie d’activalion correspondant au controle par les réactions d’interface (Qpr) est également.
en bon accord avece celle proposée par CANNON et col. (1980). 11 est difficile de comparer les termes
pré-exponenticls des lois de fluages, compte tenu des fortes variations qui peuvent étre observées {effed
des impuretés, ...). 1l exisle ainsi, de fortes dispersions dans les valeurs des coellicients de diffusion
de O*~ et AIP* dans Al,O3 (cf. (CANNON, 1975) par exemple). A titre d’illustration, CANNON et
col. (1980) utilisent un terme pré-exponentiel pour la diffusion de AP+ aux joints de grain qui vaut :
Adip =5.821073 s~ MPa~'.m3.K ; soit une valeur environ dix [ois plus forte que celle que nous avons
déterminée.

Pour comparer nos résultats avee ceux de CANNON et col., nous avons calculé les énergies d’acti-
valion el les exposants de contrainte apparents, & partir des équations (3 — 18) el {3 — 19). Nous avons
également évalué la contrainte seuil apparente (équation (3 — 17)). Les résultats sont indigués au tableau
5-2 avec les résultats expérimentaux de CANNON et col. : on observe que les ordres de grandeur ainsi

que les tendances sont bien respectés.

o (MPa) 2 (kJ.mol—1) n @ (kJ.mol~1) n Q) (kJ.mol=1) n
20.7 4193 2.00 470 1.68 439 1.27
34.5 468 1.67 461 1.55 432 1.18
659.0 430 1.25 4418 1.38 426 1.10
137.9 410 111 437 1.2 422 1.05

G=12pm, T ~ 1300°C G =0.5pm, T = 1300°C G=12pm, T = 1300°C

op ~ 15. MPa oy = 43.0 MPa oo = 7.5 MPa
(CANNON, 1980) (*) ()

Tableau 5-2
Valeurs de I'énergie d’activation et de I'exposant de contrainte en fonction de la contrainte appliquée.
Nous comparons les valcurs expérimentales de CANNON et col. (1980), aux valeurs calculédes & partir
des données de fluage du tableau 5-1 el des équations (3 — 18) eb (3 — 19) pour une température de
1300°C et deux tailles de grain : (*) G = 0.5 pm, (+%) G = 1.2 pm. oy représente la contrainte seuil
apparente (équation (3—17)), calculde & partir de Pextrapolation des résultats de fluage obtenu sous forte
contrainte.

e [onctions ¢ cf,

Les fonctions de localisation de contrainte ¢ et [ {modéle de GREEN) sont représentées & la figure
5-1. Ces fonctions correspondent au seul mécanisme de déformation de la matrice. Pour tenir compte des
effels de réarrangement, nous introduisons un coellicient de pondération C'. Le tenseur des vitesses de
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déformation vaul alors :

. 3 (T, ... B LY (- PP A F(Tey, .. ATy, -
Cop = p 7(‘( LTI BT CTTEED ) PR R S NCEAUTIDI Y (5 - 2)
2 Teq Ty Tey Teq
(" esl. donné par (apreés ajustement, ; cf. annexe 3)
C'=8.0810°(0.78 — p)* exp(—15.61p) (5h—3)

e Pression de [rittage

La figure 5-5 indique les résultats de densification par frittage naturel obtenus a 1200, 1300 et. 1400
1120°C . Les points obtenus ont é4é relids par une courbe d'équation (IISULH, 1986) :

L0 — Pea )
P=Peot ———p (5—4)
L+ 1
L —
-
P~ représente la densité relative maximale, py la densité initiale (= 0.51). Le temps £ = 0 représente

linstant ot le four atteint la température de consigne ; & cel instant la densification a déja commencé ; nous
mbroduisons un temps £y pour tenir compte de cet effet. 7 el 3 sont des paramétres ajustés en fonction des
points expérimentaux. La pression de [rittage est calculée & partir des courbes de densification obtenues
en frittage naturel en utilisant les paramétres de la loi de fluage et la fonction J :laloi de comportement
donne une relation liant p & Py, quil suffit d’inverser pour trouver la valeur de la pression de [rittage.
On constate que la pression de frittage caleulée est faible : Pp <3 MPa. La figure 5-6 donne la pression
de frittage pour différentes températures en fonction de la densité relative. Toordre de grandeur est tout
a fait compatible avec les valeurs fournies par le modéle de frittage proposé au chapitre 2.5.. On constate
en particulier que la pression calculée est décroissante quand la densité relative augmente ce qui est bien
reproduit, par les ligures 2-24 ot 2-25.

e Carte de déformation

Avec les valeurs numériques de la table 5-1 et les fonctions f et Py, nous pouvons tracer une carte de
déformation. Nous nous placons & 7" = 1300°C et & 1000°C dans le plan 0., (. Les courbes en pointillé
correspondent, a I'dquation €aiff = €r1. Sur ces courbes, Pexposant de contrainte n vaut 1.5. Sur le meme
schéma, nous avons tracé le chemin que suit un échantillon durant un cycle de C1C! pour des pressions de
palier de 25 et 100 MPa pour un eycle standard (cf. annexe 3). Une troisiéme courhe représente le chemin
suivi darant le frittage naturel. Pour chaque courbe, la croissance normale ainsi que la croissance activée,
ont été prises en compte. On constate done, quaun conrs de la densification, la déformation est controlée
suceéssivement par les deux mécanismes. En début de densification par C1C, on trouve un exposant de
contrainte variant entre 1.3 el L5, McCOY ef WILLS (1987) trouvent un exposant de contrainte dgal
a 2, durant des tests de CIC avec suivi dilatométrique ; nous montrerons gue cette différence peut étre
expliquée par la rigidité du conteneur (cf. chapitre 12.).

o Densification en C1C

Une densité relative supéricure ou dgale & 99% est en général oblenue apres CIC pour une températire
de 1300°C . Deux exceptions sont & retenir = 25 MPa, | heure et 200 MPa, 1 heure. Dans le prenier
cas la pression est insuffisante, et dans le second la croissance anormale de certains grains empeche la
densification. Le tableau suivant donne les densités finales obtenues en CICC & 1300°C
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P (MPa)|l (mmn) 0 30 60 180 | 360
25 0.96
50 (.99
100 0.99 {099 | 0.99 0.99 | 0.99
150 .99
200 0.96 0.99

Densification de Al2Qs en CIC : T = 1300°C

Expérimentation
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Figure 5-3
Carte de déformation pour alumine HR& dans le plan oeg— (. Les courbes en pointillé représentent.
Uéquation ¢ p = ¢y pour 1300°C et 1000°C . Différents chiemins suivis durant les cycles de CIC sont
représentés : /7 = 100 MPa (o), I> = 25 MPa (o), ainsi que le chemin suivi durant le frittage naturel (e).

10* . .

10!

10() |

0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1

Densité relative p
Figure 5-4
Coellicient, ¢ et [ du modéle de GREEN pour Ialumine HRS
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Figure 5-5
Irittage naturel : densité relative en fonction du temps pour différentes températures. (A) 1400°C | (O)
1300°C, (v7) 1200°C .
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Pression de [rittage
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Figure 5-7
Structure de la porosité durant le frittage naturel : on remarque la présence de grands pores (f.e. plus

grands que les grains) ; dans la matiére entourant ces pores, on ne trouve pas de pores de petite taille
qui pourraient inhiber la croissance granulaire

)

5.3. Croissance granulairve

5.3.1. Crois

ance gran ulaire normale

Comme on I'a vu au chapitre 4., Ta cinétique de croissance granulaire normale ne dépend pas de la
porosité. Cela semble étre principalement, du au fait que les pores sont de grande taille ef que le malériau
dense entourant ces pores possede des joints de grains libres de toule porosité (cf, figure 5-7). La vitesse

de croissance granulaire prend la forme snivante :

(o kgexp(—=Qs/RT)

(Ysa (;'m
ko =3.1510""% m’s~!
(b—5)
avec Qe = H64 kJ.molt !

m =23

Nous ne pouvons donner aucune interprétation de ces résultats en terme de mécanismes de controle.
BROOK (1976) propose un mécanisme flaisanl intervenir une seconde phase pour leguel m = 3 : 'ob-
servation en microscopie électronique & transmission n’a pas permis de révéler une seconde phase dans
les joints de grain. Nous pouvons toutelois noter que I'énergie d’activation (J,, est plus importante que
fes énergies dlactivations (Quip ot Qrr) des méecanismes de fluage ; il semble done que les phénomencs
physiques qui régissent la croissance granulaire et le Quage sont de natures dillérentes.

L tableau suivant donne, a titre de comparaison les valeurs proposées dans la littérature pour les
coeflicients m el Q. de la loi de croissance normale.
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T (°C) G (pem) matdrian m+1 | Qs (kJanol=1) référence
1600 2—20 *, dopé MgO 3 — (BENNISON, 1985)
1450~ -1675 1—50 frittage naturel 3 639 (COBLE, 1961b)
1450 [—4 #, dopé MgO 4 ~ 400 (FRIDEZ, 1986)
450 1550 1 0.5 1.5 | frittage nalurel 3 233 (VENKATARAMAN, 1989)
1620 f—15 [rittage natturel 3 — (ZHAO, 1987)
1400 [3 *, dopé MgO i — (CHOKSHI, 1986)

* prédensilié par pressage a chaud

Tableau 5-3
Données bibliographiques sur Ja croissance de grain normale dans AlaOg

Le paramétre m - 1 varie entre 3 pour les températures voisines de 1600°C! . of 1 A 5 pour des
températures plus faibles (1400-1450°C ) et par conséquent des tailles de grain plus faibles. Toutefois,
comme le font remarquer CHOKSHI of PORTER (1986, il est parfois bien difficile de déterminer avee
certitude m, compte tenu de la dispersion expérimentale. FRIDEZ trouve m = 3 ; en extrapolant nos
résultats, il est alors possible de comparer les valeurs du parametre k de la loi de croissance normale :

A" = kAL

(FRIDEZ, 1986) b= 1072 g d
équation (5 — 5) k= 107" m's!

Nous trouvons done un coefficient k dix fois plus petit que FRIDEZ, bien que le dopage par MgO inhibe
la croissance granulaire (cf. (BENNISON, 1985) par exemple).

5.3.2. Croissance granulaire et délormation

I'n ce qui concerne la croissance activée par la déformation visco-plastique, on se reportera au
chapitre 4.

Dans tous les essais, il est important de tenir conmpte de la croissance granulaire qui a lieu en meme
temps ¢que la déformation du malériau. La figure 5-8 représente la vitesse de déformation axiale en
fonction de la densilé relative durant un essai de forgeage. On constate que la densité varie peu, el que la
vitesse de déformation décroit rapidement. Cletle décroissance ne peut pas elre senlement expliquée par
Fangmentation de densité, qui condnit & une diminution de la contrainte équivalente ; il esl. également.
néeessaire de tenir compte de Paugmentation de taille de grain pour bien reproduire le phénomene.

Les parameétres ko ot by introduits au chapitre 4.4.3. prenuent les valeurs suivantes

ks =exp(24.72— Q)'/RT)
ks = exp (6.58 — Q' /RT")
avec () = 430 kd.mol !
Etant donné que la majorité des essais ont é1é réalisés autour de 1300°C!  la valeur de Pénergie d’activation
(' est assez incertaine. A titre dillustration, le tableau suivant compare les valeurs des tailles de grain
caleulées par le modeéle el observées expérimentalement en CIC 3 un bon accord est en général trouvé.
Quand [a croissance anormale est forte, le modéle ne peut plus raisonnablement étre utilisé.
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Figure 5-8
Vitesse de déformation axiale en fonetion de la densité relative durant un essai de forgeage : (o) courbe
simulde par le modéle, (o) courbe expérimentale. La décroissance rapide de fa vitesse de déformation
s'explique principalement par la croissance granulaire, et non par la décroissance des lonctions ¢ ef, !

P (MPa) | ¢ (mn) | G*" pm | G*P pm
100 0 0.29 0.54
100 30 0.61 0.66
100 60 0.79 0.75
100 180 1.04 1.06
100 360 Lo7 1.13
25 60 0.44 0.35
50 60 0.55 0.50
150 60 1.04 0.92
200 GO .30 115

Tableau 5-4
Comparaison entre les tailles de grain calculées avec le modéle (') et les tailles de grain observées
(G¥P), pour différents cycles de CIC.

5.3.3. LLtude de la morphologie des grains

L'analyse d'image permet non seulement d’accéder a la taille moyeune des grains, mais aussi a leur
forme (¢l annexe 5). Nous nous sommes iniéressés a la variation du facteur de forme “géoddsique” F,
sur les échantillons frittés el densifiés en CT1C.
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e I'ritiage naturel

Les mesures effectudes sur les échantillons frittés sont représentées a la figure 5-9. Le Tacleur de forme
des particules initiales a &1 déterminé aprés observation an MEB des grains individuels ; il s’agit done
d’une projection d’un objet 3-D et non d’une coupe 2-D. A 1300°C , on observe une diminution du
facteur de forme qui correspond a Iarrondissement des grains durant le frittage et & la formation d'une
structure dense. A 1400°C le facteur de forme augmente avec le temps de maintien ; cela correspoud & une
croissance des grains d’alumine selon des axes privilégiés, sans que la croissance soil: de type anormal.
On constate, par ailleurs, que les tailles de grains obtenues & 1300°C pour des temps de maintien de
3000 (AG = 0.72 pm) sont les mémes que celles qui sont obtenues & 1400°C aprés 300 mn de maintien
(AG = 0.62 pam) (cf. figure 5-10). 1l semble donc vraisemblable que les facteurs de forme mesnrés apres
un [rittage & 1300°C!, ne correspondent qu’a la phase d’arrondissement des grains ; les données obtenues
a 1400-1420°C ne correspondent qu'a la phase de croissance privilegide.

e Compaction isoslalique a chaud

al

La variation du facteur de forme [ en fonction de la pression appliquée est représenté a la figure
5-11 pour un temps de palier de 60 mn et une température de 1300°C . Pour les pressions inféricures a
50 MPa, Iy esl décroissant ce qui correspond a Parrondissement des particules durant la densification ;
entre 50 et 100 MPa, I, est constant el minimal (Fy ~ 1.9) ; pour une pression supéricure & 150 MDPa,
Iy croil brutalement, ce qui correspond au début de la croissance anormale (on pourra se reporier a la
ligure 4-11 '

Nous avons également tracé la variation de Iy en fonction du temps de maintien pour une pression
donnée {(cf figure 5-12). L’évolution de Iy traduit Papparition de la croissance anormale.

e Récapitulalion

Les particules initiales ont une forme assez allongée qui se traduit par un facteur de forme élevé :
Iy = 2.5. Lors des différents processus de densification, il se produit tout d’abord un arrondissement des
particules : la valeur limite de Iy est alors 1.9. Par la suite deux phénoménes peuvent [aire varier Iy : (1)
fa croissance selon des directions privilégides en [rittage naturel el en recuit, (2) la croissance anormale
en CLC.
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Fvolution du facteur de forme géodésique en fonction du temps durant les essais de frittage naturel : ()
1300°C, (A 1400°C' . Les points marqués par une astérisque (#) représentent les matériaux prédensifiés
en pressage a chaud.
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Croissance de grain lors du frittage naturel (symboles vides) et des recuits sur des matériaux prédensifics
(symboles pleins) pour dilférentes températures : (o) [420°C , (m, @) 1400°C, (e, o) 1300°C .
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Variations du facteur de forme géodésique Iy en fonction de

C1C: 1300°C, 60 mn.
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5.3 Elude de la distribution des tailles de grain

Soit. P la fonction de répartition de tailles de grain cumulée. Pour normaliser les différentes distri-
hutions, nous tracons la fonction de répartition normalisée (7, OP /G en fonction de la taille de gram
normalisée G/, 5 Gy, dtant la taille de grain moyenne. La fonction de répartition normalisée est en
gendral considérée comme constante par les différentes théories étudiant ta variation de la distribution de
tailles de grain ; cetle propriélé est en général observée expérimentalement. (VENKATARAMAN, 1989).

e I'rillage naturel

Les figures 5-13 el 5-15 représentent les fonctions de répartion normalisées obtenues en fritlage naturel
A 1300°C et 1400°C pour différents temps de maintien. La propriété d'invariance est bien observée. Les
cotrhes sont proches de celles proposées par PANDE (1987) et LOUAT (1974) (distribution fognormale
ou de Rayleigh, cf. figure 5-14). On retrouve bien le fait que le maximum est atteint pour un rapport
(/€ 1égerement inféricur a1, ef que la fonetion devient négligeable pour GJG > 2.5,

e Clompaclion isostatique & chaud

Les figures 5-16 et 5-17 représentent les fonctions de répartition normalisées obtenue lors des essais
de CI1C. On retrouve les memes lendances que précédeniment. I semble toutefois quil y ail une [égere
différence entre les matériaux oblenus par CICt et par frittage : dans le cas de le C1C, le fonction de
répartition est. moins étalée antour de son maximum que dans le cas du frittage. La valeur maximale
de la fonction ¢y, P /G vaut 1.1 en CIC et 0.9 en frittage. Par contre la valeur maximale du rapport
/Gy est de Pordre de 2.5 & 3.0 en frittage et peut aller jusqu'a 3.5 4 4 en CIC pour des pressions élevées

o des temps de maintien longs (croissance anormale).

e Remarque

La coupe 2-D d'une structure granulaire 3-D devrait produire des grains de taille nulle dans le plan
de coupe ; loutefois, il existe un taille limite qui ne peut, étre détectée lors du processus d’échantillonage
(attaque, calcage, efc...). I apparait done sur les courbes de répartition un rapport G/, limite, en
dessous duquel aucun grain n’a é1é observé. On remarquera que sur toules les structures étudides, lo
rapport (7 /(7 eritique est constant, montrant ainsi que toutes les microstriclures onl é4é observées dans
des conditions similaires.
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Fonctions de répartitions normalisées (frittage & 1300°C ). (*) : données obtenues sur
prédensifiés en pressage & chaud 1350°C 20 MPa, puis recuits.
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6. Mélange Alumine—Zircone et Oxyde de Chrome

Nous avons étudié de facon moins compléte deux autres poudres qui sont comparables & la poudre
d"alumine utilisée précédemment. 11 s’agit d’un mélange alumine-zircone et d'une poudre d'oxyde de
chrome (CraO3).

6.1. Mdélange alumine-—zircone
G.1.1. Poudre initiale
Nous avons mélangé dans de Ialcool (10 heures dans un agitateur méeanique) la poudre d’alumine

HRSB précédemment déerite et une poudre de zircone dont la composition établie par le fournisseur est la
suivante :

Al Ca Fe Mg Na Ni Si Ti HI
<HO0 | <IH | <40 | <2 | <15 | <20 | <30 | <15 | <2.5%
ppm/ZrQy+ 1O,

Analyse chimique de la poudre de zircone UPH CRICERAM

La taille initiale des grains varie entre 0.04 et 0.5 yun ; la taille des agglomérats est de 0.2 & 1 jom.
La figure 6-1 donne an exemple de la structure obtenne aprés densification. On constate qu'en dépit
de Pagitation, des agglomérats de zircone demeurent dans la structure et que les particules n’ont pas
élé correclement homogéndisées. La proportion de ZrOsy est. de 15% volumique ; la densité théorique
maximale du mélange est done de-4.19 g/em? (la densité de la zircone étant de 6.00 g/cm?). La densité
relative 4 cru, apres précompaction a [roid vaut 0.52 (pression 50 & 100 MPa).

i.1.2. Rhéologin

e Module d'Young el coellicient. de Poisson

Nos mesures des modules d"Young des matériaux poreux sont résumées dans le tablean suivant :

densité relalive 080 1083« [0.92 093 | 0.94
Module d Young (GPa) | 212 261 290 | 308 | 306
+ mélange AlaOg (TR8) et ZrOy ytiride (Y-TZP)

On constate que le module d"Young est plus faible que celui de I'alumine pure ; cela est du au faible
module de la zircone : Fz.0, = 220 GPa. Le coeflicient de Poisson esl & peu prés constant el vaul :
v =10.15.

e Délormation des lopins poreux

De manicre générale, on constate que le mélange alumine-zircone se déforme moins rapidement. que
“alumine pure a température el contrainte identiques. Ces résultats sont en bon accord avec les donndes
de MAJTUMDAR et col. (1986). Ces auteurs ont étudié 'alumine HR8 mélangée & une poudre de zircone
dopée & Poxyde d'ytlrium, et constatent que I'ajout d’une faible quantité de zircone fait chuter rapidement,
les vitesses de densification (cf. figure 6-2) 5 le minimum est alteint pour 5000 ppm de ZrQs.
MAJUMDAR et col. ont, envisagé plusieurs hypothéses pour expliquer la chute rapide de la vitesse
de denstfication de 'alumine aprés ajoul de ZrQOs :
{a) cffel de la taille de grain : étant donné.que la zircone inhibe la croissance granulaire de Malumine et
quune faible taille de grain favorise la densification, cette hypothése ne peut étre retenue.
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Lo 1 Hin

Figure 6-1
Microstructure obtenue aprés densification du métange AlO3z-7Zr0y. On notera la présence d’agglomdérats
de grains de zircone (contraste blanc). (C1C : 1300°C , 200 MPa, I heure).

(h) mauvaise homogénéisation des poudres : les expériences de MAJUMDAR mendes sur des mélanges
peu homogénes montrent que les effets sont sensiblement les memes que sur des produits micux
dispersés ; la différence la plus importante se situe en début de densification lorsque les mécanismes
de type réarrangement d’agglomérals, onl. encore lieu. Nolons que les mélanges de poudres que nous
avons prépards sont relativement hétérogenes.

(¢) interaction entre la zircone el une phase intergranulaire (silice...) : la purelé des poudres exclul la
présence d'une phase intergrannlaire.

(d) modification de la concentration en défauts ponctuels, par formation d’une solution solide Al,Q4-
Zl'()‘_}

Cest cette derniere hypothése qui doit. vraiseniblablement étre retenue. Les défauts ponctuels (atomes
en interstiticl, lacunes) dans alumine sans ajout de zircone sont créds par les impurelés de la poudre
mitiale qui sont de valence inféricure & celle de Al (Ca, Fe, Mg, Na, ...) ; le Auage de meme que la
conductivité électrique sont donce controlés par un mécanisme de type accepteur. Lors de Pajout de la
zivcone (valence A4), les délants ponctuels créés par les impuretés initiales sont pew a peu “neutralisés” :
de sorte que la vitesse de fluage ot la conductivité cleetrique diminuent. 87 est possible de dissoudre une
quantité supérieure de zircone, ces deuyx propriélés croissent & nouveau a cause d’un mécanisme de type
donneur (¢f. figures 6-3 et 6-1). Cles effets ont ét& mis en évidence par TSAUR et KROGER sur alumine
dopée avee Ti (valence 44 identique & celle de Zr) (TSAU R, 1987) (KR()(”QR,, 1984} & sur Malumine
dopée avee ZrOy, HARMER ot BROOK trouvent les mémes tendances on pressage a chaud sous 10 MPa
A 1630°C (KROGER, 1984) (cf, figure 6-3).

La concentration dans le réseau d’alumine en ‘Ti ou Zr, pour laquelle la conductivité ot la vitesse de
fliage sont mimimales, est égale & la concentration des impuretés d’origine qui sont de valence 24 1. Sila

T Dans le cas ou la valence de Pespece est égale & 14+, on pourra considérer que la concentration
équivalente d’ions de valence 24 est, le double de la concentration de Pespece en question. Par exemple
dans le cas de "alumine HRS, on peut calculer une concentration équivalente initiale qui vaut -

Chrs(24) = 5(Ca) 4+ 10(Fe) + 3(Mg) + 2 x 48(Na) — 40(Si) — 3(Ti) = 71 ppm
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solubilité de la zircone dans I'aluniine est faible (i.e. inférieure & la concentration en impuretés de valence
24), on ne pourra mettre en évidence Paugmentation de la vitesse de fluage. Cela explique probablement,
nos résultats ; hien que la proportion volumique en zircone soit égale & 15%, la matrice d alumine est sans
doute rapidement saturée en jons Zr'™*. Comme les expériences de BROOK et HARMER, (cf. figure 6-3)
ont ¢té mendes a plus haute température que les notres, on peut penser que la solubilité de Zr*+ dans
Falumine est alors plus élevée que dans notre cas ; ceci pourrait expliquer que ces anteurs observent une
augmentation de la vitesse de densification pour les fortes teneurs en ZrQ+. La différence existant entre
le dopage avee T et le dopage avee Zr pour des températures voisines de 1400°C (données de TSA UR ef.
KROGER. comparées & celles de MAJUMDAR ef col. el anx nobres), pourrait. s’expliguer par le lait que
Ion Ti"* posséde une rayon atomique plus faible que celui de Iion Zrt+ (0.68A contre 0.80A, alors que
celui de AP est de 0.50A) ; & température égale la solubilité de TiO3 pourrait donc élre plus élevée que
celle de ZrO..

Notons enfin que d’aprés les différents auteurs ayant. travaillé sur ces types de mélanges, le transport.
de maticre serait controlé par laluminium en interstiticl et les lacunes d’oxygéne (Alf*® ot V&) dans de
domaine de controle par les accepteurs el par I'oxygene en interstitiel el les lacunes & aluminium (O et
VX)) dans le domaine de controle par les donneurs (KROGER, 1984) (BROOK, 1972).

Les ajouts de zircone n'ont pas toujours le méme effet, puisque KELLET et LANGE ( 1988) trouvent.
expérimentalement que des ajouts de 5 4 20% en volume de zircone augmentent la vitesse de fluage du
composite AlbO3-7rOs. Dans ce cas il s'agit d'un mélange pré-densifié en pressage a chaud, el testé en
fluage compression & 1500°C! . 1l peut. donc y avoir un effet de taille de grain (la présence de zircone
permet de garder une matrice d’alumine  grains fins) ; en outre la température est plus élevée que lors
de nos essais el ceux de MAJUMDAR ef col..
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Figure 6-2
Vitesse de densification en pressage a chaud du mélange AlaO3-ZrOs pour deux densités (0.7 et 0.9) en
fonction de la teneur en alumine : T = 1350°C, o,. = 20 MPa (d’aprés MAJUMDAR et col. (1986)).
Les symboles (5) et &) correspondent aux vitesses de densification calculdes & partir de nos données
expérimentales (AloO3 pure et mélange Al2O3-ZrOa) ; les symboles A et 7 correspondent aux résultats
expérimentaux otenus sur le mélange AlsO3-ZrQ. yitride.




126

R b
log IO'SMq m—35-| //,
5= T a
T - ®
1.0 SN
S~ N
[N
3
0.5
-3
O"‘ A
-<—- Acceptor Domination ——>~ -<———Donor Domination ——3-
L 1 i
2.0 2.5 3.0

—> log szz(ppm)

Figure 6-3

Expérimentation

Vitesse de densification pour AlaOs:Zr durant le pressage & chaud (10 MPa, 1630°C ) (KROGER,
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Vitesse de fluage de AlaOg dense en fonction du dopage en Titane. T' = 1450°C, ¢ = 30 MPa, (¢ =
20 pm, po, = 1071 Pa (d’aprés TSAUR et KROGER (1987)). La concentration [Ti*t], pour laquelle
¢ est. minimale, est égale a la concentration des impuretés d’origine contenues dans la poudre d’alumine

(80 ppm) et qui sont de

valence 2+ (Ca, Mg, Fe, ... ).
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Sur le mélange alumine—zircone, nous n’avons mené que des essais de pressage a chaud ; il n'est done
pas possible de déterminer les fonctions ¢ et f du modéle de GREEN. Nous avons supposé que alumine,
qui forme un réseau continu dans le matériau, controle la déformation de l'ensemble. Nous considérons
donc que les fonctions ¢ et [, détermindes sur Al,O5 pure, sont applicables au cas du mélange alumine-
zircone, et que le mécanisme controlant le fluage du mélange est du meéme type que pour alumine :
diffusion de AP+ an joints de grain limitée par les réactions d’interface. 1l est alors licite de supposer
que les énergies d’activation des deux phénomeénes sont les mémes que celles détermindes sur AlaQs. En
oulre, nous avons supposé que la Laille de grain de la malrice d’alumine est constante el égale & 0.35 pun.
On verra par la suite que cette hypothése est justifide pour des températures voisines de 1300°C' . Les
coeflicients de la loi de fluage sont alors les suivants :

Qri = 495 kJ.mol~!

Quaiy = 419 kJ.mol—1

ARr = 1.41 s™L.MPa=—2m
Adigr = 1.5010-% s ! MPa-lm3K

avec G = (.35 pm

Tableaun 6-1
Cocflicients de la loi de fluage du mélange AlsO3-ZrOs

Pour les [aibles densités, nous rebronvons comme pour Nalumine pure, le phénomeéne de réarrangement
des agglomérats lors de la densification effectuée avec application dune contrainte externe. Le traitement,
est alors identique au cas de lalumine ; le paramétre ¢, introduit auparavant pour rendre compte des
elfels de réarrangement, vaut alors : '

"' = 87.54(0.81 — p)' 02 exp(—1.57p) (6-1)

On retrouve bien, lors du dépouillement des expériences de pressage a chaud, le changement de pente
dans le plan p — ¢.., qui est caractéristique du passage du mécanisme de réarrangement au méeanisime
de déformation de la matrice (¢f. figure 6-7).

Lors de 'interprétation des expériences de pressage & chaud et de CIC, nous avions supposé qu’il n'y
avait pas de déformation plastique des grains d’alumine ; les expériences menées sur le mélange Al,O4—
ZrQq, viennent conforter cette hypothése. On constale expérimentalement en pressage & chaud, qua
contrainte appliquée égale, la densification du mélange AlaQ3-ZrO- débute & une température plus élevée
d’environ 150°C que lors d’un essai sur Palumine pure. Ceci semble bien mon trer que les phénoménes
physiques qui régissent le réarrangement et la déformation de fa matrice sont les meémes et qu’il s’agit de
processus de diffusion éventuellement controlés par les réactions d'interface.

e Pression de [rittage

Les pressions de liftage ont été obtenues de la méme fagon que sur 'alumine ; on constate toutefois
qu’elles sont plus élevées d’un facteur 3 & 4 (cf. figure 6-8). A 1200°C' |, aucun frittage notable des pidces
n'a pu ctre observé. Ce résultat est en bon accord avec nos résultats de pressage a chaud {décalage de
100 4 150°C dans les températures de [rittage par rapport a 'alumine) et les résultats de frittage de
MAJUMDAR ef col. (1986), de LANGE et col. (1988) ; par contre MIN et KIM (1988) trouvent que
"ajout de zircone favorise le frittage (il s’agit ici d’alumine dopée MgO).

e Carte de déformation

La figure 6-5 représente la carle de déformation dans le plan aey——G. On constate que dans la zone
représentative du domaine expérimental, la déformation est controlée principalement par les réactions
dinterface. Un des mécanisines proposé par ARZT el col. (1983b) pour expliquer la lmitation de la
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Figure 6-5
Carte de déformation du mélange AlaO3-ZrOsy : les courbes d'équation égy = épy sont représentées i
1300°C par (m) et & 1400°C par (e). On constate que le domaine expérimental se trouve dans la zone ol
la déformation est controlée par les réactions d'interface. ([1] : zone ot la déformation est controlée par
la diffusion ; [2] : zone ot la déformation est controlée par les réactions d'interface)

mobhilité des dislocations des joints de grain, est le pidgeage par les impuretés en solution. La vitesse de
déformation vaut alors (cas du controle total par 'interface) :

]

§

gL/,
Col'G 62

ér; = Conslante

8

. . D
soit. . Ap; = Constante T

ISl

oL

ot D, est le coeflicient de diflusion des solulés et (Y leur concentration moyenne. La diminution de ép;
peut done s'interpréter, soit par une augmentation de la concentration en soluté (facteur 100), soit par
une réduction de la diffusivité du solutd. Compte tenu de la faible solubilité de la zircone dans I'alumine,
la premiere hypolhése ne semble pas pouvoir etre retenue. La seconde, par contre, peut s'interpréter par
les mécanismes mis en évidence par KROGER. Létude de KROGER a porté sur des alumines ayant
une taille de grain de 20 gm ; le controle par les réactions d’interface ne pouvail done pas étre mis en
évidence. En lout éat de cause, Uelfet de ajoul de zircone dans Palumine utilisée pour cette étude, a
avanh tout un effet. important sur les mécanismes de controle par les réactions d’interface, et un effet, plus
faible sur la diffusion.

Un autre mécanisme proposé par ARZT et col. est le durcissement par des particules se trouvant aux
Joints de grain. Mais comme on a pu le voir auparavant, les particules de zircone ne sont pas réparties de
facon homogéne an niveau des joints de grain. Iin ontre, sur 'alumine pure, auncun précipité n’a pu etre
observé dans les joints de grain, en microscopie électronique en transmission.



Meélange alunine-zircone el oxyde de chrome 129

250
200 - o (0.04) e (0.99) _
Pression (MPa)
150 L o (0.93) |
{0.7s) s (n.s6)
100 b o o e (0.92) o (0.98) .
N(osh)
50 - e (0.72) ]
T =1300°C
e (0.63)
. | | | |

0 100 200 300 400 500

temps de maintien (mn)
Figure 6-6
Denstfication du mélange AlbO3-ZrOy en CIC & 1300°C . Les valeurs entre parenthéses indiquent les
densités relatives (p) obtenues. La vitesse de montée est de 20°C /nm

e Decnsification en CIC

Les résultats obtenus en CIC & 1300°C avee encapsulation dans des conteneurs en acier 3041 sont
résumds sur la figure 6-6. La densilication est plus lente que dans le cas de AlsOs. A 1400 °C! (contencurs
en fer pur) tous les essais (30 < £ (imn) < 180, 50 < P(MPa) < 200) ont permis d’oblenir des produits
ayant une densité relative trés proche de 1.

e Remarque

Btant donné que MAJUMDAR et col. ont réalisé leurs essais avee une poudre de zircone dopée
a Poxyde d’ytirinm, nous avons également utilisé un mélange alumine— zircone ytiride (Y-TZP, 3.5%
Y203). Les memes tendances ainsi que les mémes cinédtiques de densification, qu’avec la zircone non-
yttrice (UPI) ont été observées. Comme précédemment on conserve les fonctions ¢ et f obtenues sur
Al2O3 pure et on suppose que la taille de grain est constante. La loi de fluage est alors donnée par :
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Qrr = 495 kJ.mol 4

Q,i,;/.‘[ = 419 kJ.mol—!

Ani = 1.11 s~ . MPa~*m
Aaip = 4.0107* s~  MPa~!.m3.K
avee (G = 0.35 pm

avee = 3.32(0.81 — p)""? exp(—1.57p)

Tableau 6-2
Coellicients de la loi de fluage du mélange AlyOyz-ZrOy ytlride

On peut faire les memes remarques que précédeniment en ce qui concerne les réctions d’interlace -
a [aibles contraintes elles controlent totalement la déformation. Nous avons du introduire une fonction
¢ différente de celle utilisée pour le mélange AlsO3-ZrOs non yitriée ; toutefois compte tenn du faible
nombre d’expériences réalisées (3 pressages & chaud), il est difficile d’interpréter ces différences.

(.1.3. Croissance granulaire

Nous navons réalisé que trés peu d’analyses de microstructure sur le mélange AlO3-ZrOa. De
manicre générale, on constate que la croissance granulaire est fortement inhibée par la présence de zircone,
ce qui est en hon accord avec la littérature (HORI, 1985) (LANGE, 1988) (LANGE, 1984). On constate
toutelois que les joints de grain de alumine sont en général libres de grains de zircone (figure 6-1) qui onl
en moyenne une baille comparable & celle des grains d’alumine. Le mécanisme controlant la croissance ne
seible done pas etre le dragage de particules par les joints de grain ; il pourrait s’agir d’un ralentissement
de la diffusion & travers les joints, ayant la meme origine que la diminution des vitesses de déformation.
Sur les matériaux deusifids en CIC, nous avons obtenu les résultals suivanis :

T(eC) P(MPa) Gano, (pm) Ggzro, (um)

1300 150 0.32 0.30
1300 200 0.34 0.34
1400 50 0.84 047
1400 200 0.96 0.41

# temps de maintien : [ heure

On constate done qu'a 1300°C | la croissance granulaire est trés faible. La diflérence entre les deux
échanfillons densifiés & 1400°C pourrait peut—etre s'expliquer par un effet d’activation de la croissance
granulaire par fa délormation ; toutefois la plus grande partie de la croissance est die & un phénomeéne
de croissance normale. Nous n’avons pas, par ailleurs, observé de croissance anormale.
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6.2. Oxyde de Chrome (Crs03)

L'oxyde de chrome (CryO3) a [a méme structure cristalline que Ualumine (phase o). 1l peul done
etre intéressant de comparer le comportement des deux produits lors de la densification. Toutefois Cra03
est plus difficile & densifier en frittage nalurel, car il se volatilise en présence d’oxygéne ; une densilé
proche de la densilé théorique peut étre obtenue & 1600°C  sous une pression d’oxygene de 10=7 Pa
(OWNBY, 1972). On peut également utiliser le pressage a chaud en atmosphére controlée (GRAHAM,
1970) (HAGEL, 1961).

6.2.1. Poudre initiale

Une poudre de trés haute pureté a été utilisée pour cette étude (99.999%). L'analyse chimique donnée

par le fournisseur (JOINSON MATTHEY Co.) est la suivante :

Ni | Mg | Al Cu Fe | Mn | Si
2 1 <l <1<l |<1 <l

ppn]/Ul‘gOg

Analyse chimique de la poudre d’oxyde de chirome

La taille des grains est submicronique, mais il existe des agglomérats dont la taille est. voisine de 80pm. La
densité maximale théorique est de 5.27 g/cm? ef la densité relative & cru aprés pressage (50 & 100 MPa)

est de H0%.
(.2.2. Densification en pressage a chaud

Le but de cetle étude étant avant tout, la réalisation de piéces en oxyde de chromie dense pour
Fétude de la diffusion, il convenait de produire des échantillons ayant une taille de grain assez importante
(22 30gm). Nous avons done réalisé des expériences de pressage a chaud & température relativement haute
(palier de 30 & 45mn a 1450°C ), la vitesse de chauffage étant rapide (20°C /mn). Pour ces conditions
expérimentales, la densité théorique est obtenue & 1380°C . La figure 6-10 donne un exemple de la variation
de la densité en fonction de la température. On constate 'existence de deux zones trés distinctes. Pour une
température voisine de 1200°C | la vitesse de déformation augmente rapidement, alors qu’elle reste a peu
prés constante pour des tempédratures variant entre 800 el 1200°C . La densité théorique est obtenue avant
que la température atteigne sa valeur de palier (1450°C ). Ces résultats penvent étre vraisemblablement
expliqués par la présence des deux mécanismes de déformation que nous avons déja mis en évidence sur
PPalumine (chapitre 5.). Pour T' < 1200 °C | la délormation est controlde par le réarrangement, au dela elle
est controlée par le fluage de Ia matrice. Contrairement a nos expériences sur Palumine, nous ne mettons
pas en évidence de densité au dela de laquelle le réarrangement n’a plus liey, car la température de palier
esh trop élevée.

Les échantilions obtenus sont denses et réagissent (rés pen avec la matrice en graphite (Iégére couche
superficielle ou 'on peut éventuellement trouver du chrome réduit).
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Pressage & chaud de CraOz a vitesse de chauffage constante : vitesse de déformation en fonction de la
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Densité relative en lonction de la pression appliquée (CIC) : 1300°C

6.2.3. Densification en CIC
La figure 6-11 donne les densités obtenues en CIC & 1300°C . La densité finale la plus élevée est
atbeinte pour une pression de 150 MPa et un maintien de 60 minutes. Pour une pression de 200 MPa, la
densité finale est plus faible, ce qui est expliqué par la croissance anormale des grains (cf. chapitre 4.). Un
trattement de post—CIC sans encapsulation & 1400°C sous 150 MPa durant 60 minutes, permet d’obtenir
des produits dont la deusité est trés proche de la densité maximale théorique.
Les produits densifiés & 1400°C , onl été forlement contaminés par le fer constituant 'enveloppe

d’encapsulalion.
6.2.4. Croissance granulaire

L’ohservation des microstructures apres CIC (1300°C ) montre que pour une pression de 100 MPa la
microstructure reste fine et équiaxe ; par contre sous 200 MPa il apparait une forte croissance anormale
caractérisée par de gros graios trés allongés entourds par des grains de taille inférieure & Lupm (cf. figure
6-12). Ce phénomene est tout & fait analogue a ce que nous avons observé sur ’alumine, mais il est ici
encore plus important.

Les échantillons densifiés en pressage & chaud, ont une taille de grain homogéne mais beaucoup
plus grande que celle qui a été obtenue en CIC (10 & 15 pm). Le principal mécanisme de croissance est
vraisemblablement la croissance normale durant le maintien a 1450°C (figure 6-13).
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G.3. Comparaison avee I'alumine

Fluage : Il apparait que le fuage de Palumine el du mélange AloQ3-ZrQ. est controld par les mémes
mécanisnes physicpes @ diffusion auw joinl de grain dventuelicment ralentic par les réactions dinterface,
De mamiere gendrale le mélange AlyOy-ZrOy se déforme moins rapidement que Palumine pure & eoei esl,
vraiseinblablement da & une diminution des cancentrations en défauts ponciuels cansée par ajout de
zircone. L'effet de la zircone semble principalement ralentir fes cinétiques des réactions d'interface, de
sorte que celles-ci controlent. presque totalement Ia délormation. Le coelficient Agig qui est caleuld (of.
annexe 3} est done par conséquent Lees imprécis. De maniére générale, compte tenu des hypolhéses failes
sur le comportement du mélange AlyQg-ZrOs (memes fonctions e cof J qoe Palumine, mémes énergies
d"activation, pas de croissance granulaire. . .), ajustement entre le modéle el los experiences est moins
hon gque pour Palomine.,

Comportement du_ imatérian porenx : Sur les trois poudres éludides {Al,Oy, AlsOy-Ze0n, Cra0y), les
mecanisines de réarrangement des agplomdrals de grains de poudre semblent opérer aux faibles densitds -
7 < 0.80. Nons discitons des dilférentes valeurs du paramétre ¢ (équation (5 — 2}) au chapilee 9.

Croissanee granulaire : Nous avons montréd dans le cas de AlOy qu'il existe un couplage cnlre
déformation ol croissance geanuluire. sl inléressamt, de noter que sur Uoxyde de chrome nous avons [

également. ohserver une croissanee granulaire acedlérée lors de Ta déformation @ eetle aceélération peul
aller jusiqu’a provaquer la croissance anormale des grains. 1l serait par ailleurs particulidrement intéressant,
de disposer de domiédes concernant dilférentes pondres Talumine i grains {ins. Dans le eas du médlange
AlaQy-ZrOy nous Wavons pas pu melire en évidence de croissance anormale - comple tenu du pelil
nombre de mesures effectuées, nous ne pouvens pas affirmer gu'il existe dans ce matérian une croissance
grantlaire accélérée. Toutelois daprés fes résultals de KELLET el LANGE (1988}, celle—ci est probable.
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7. Diborure de Titane

Le diborure de titane (TiBa) est une céramique hautement rélractaire (Ty = 3225°C ) dont les
propriétés les plus inléressantes sont. la résistance 4 la corrosion par les métaux liquides (DORWARD,
1985) et une conductivité électrique comparable a celle des métaux (McLEOD, 1984). TiBs pourrait par
exemple remplacer les électrodes de graphite utilisées lors de électrolyse de Ualuminium. Cetie céramique
demeure cependant difficile & densifier par les procédés conventionnels. TiBs peut, ébre presque totalement,
densifié en frittage naturel pour des températures variant entre 1900°C et 2500°C" (BAUMGARINER,
1984)  (PASTOR, 1969). Toutefois de telles températures restent difficiles & oblenir of, controler, en
particulier sur des picces de grandes dimensions. Une autre miéthode consiste a utiliser des ajouts de
frittage tels que Ni, Cr ou Co (WATANABE, 1982) (BECHER, 1986) ; dans ce cas on amoindrit la
pureté chimique du produit et éventucllement ses propriétés mécaniques. Enfin on peut, utiliser le pressage
A chaud (CLOUGERTY, 1966) ; mais dans ce cas on n'obtient que des picees de petites dimensions o
de formes trés simples (eylindres. .. ). La compaction isostatique A chaud offre la possibilité de réaliser
des picces de grandes dimensions sans ajouts de [rittage a des températures voisines de 1600°C! ; enfin,
compte tenu de la grande dureté de TiBa et des difficuliés que 1'on peut rencontrer lors de son usinage,
la fabrication de pitces “anx coles™ est un avantage supplémentaire de la CIC. L'objet de ce chapilre est
de décrire la procédure d'encapsulation utilisée pour la réalisation de lopins denses en TiBa, de montrer
que le produit obtenu par CIC a des propridiés iméeaniques comparables & celles mentionnées dans Ia
littérature pour des produils [rittds ou pressés a chaud ; enfin nous étudions la rhéologie des compacts
poreux de TiBs.

7.1. Technique d’encapsulation

Des contencurs en titane pur onl été utilisés pour densifier le diborure de titane : épaisseur 1 mm,
diametre 40 mm, hauteur 60 mm. Le point de fusion du titane est de 1668°C : toutefois il existe un
eitectique dans le diagramme de phases Ti-B & 1558°C! pour 7% atomique de bore (cl. figure 7-1). 1
convient done d'éviter tout contact entre la poudre et le conteneur en utilisant du papier graphite et
de la poudre de graphite en adrosol. Nolons qu’une petite quantité de poudre résiduelle se irouvanl au
contact du métal suffit pour produire une réaction et pour fragiliser le conteneur. (Vest pouFquUOl nous
avons choisi une vitesse de chauffage de 'enceinte de CIC rapide, afin de fermer le plus vite possible la
porosilé : 7' = 200 /imn. Les analyses par diffraction de rayons X montrent gi'en cas de réaction, il se
forme un mélange fragile de TiBy el TiB. A 1650°C , il existe un eutectique titane—carbone ; les essais
de C1C sont réalisés a 1600°C! | mais compte tenu de Uimprécision des mesures de températures dans
Penceinte (vieillissement des thermocouples. ..) et des impurelds contenues dans le titane, nous avous
souvent observé une fusion partielle du conteneur aprés le cycle de CIC! (cf, figure 7-2).

La poudre peuat etre soit, précompactée & [roid sous une pression hyd rostatique (200 M Pa) puis usinde
pour I'adapter au conteneur, soit directement précompactée dans le conteneur ; les deux lechniques ont
été utilisées. La densité relative a cru du compact varie entre 0.58 et 0.60. Le conteneur est ensuite dégazé
a 600°C , soudé et fermé. La poudre est ensuite compactée sous 200 MPa, & 1600°C durant 1 & 92 heures.

7.2. Caractérisation des produits densifiéds

e poudres : Deux poudres ont ét¢ étudides (A et B) ; I'analyse chimique établie par le fournisseur
(HERMANN C. STARCK BERLIN) est donnée par le tableau suivant
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Diagramme de phase Ti—B (MOVFFATT, 1978)

Figure 7-2
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poudre T B O C N e
A reste 30.7 0.58 0.15 0.05 <0.15
B resle 30.6 0.23 0.24 0.08 <0.10

Analyse chimique des poudres de TiBs
La taille de grain FSSS est de 1.9 pm pour la poudre A et de 4.2 um pour la poudre B.

o densilés : La densité finale des produits aprés CIC a été mesurée par pycnométrie i hélium. Pour
une pression de 200 MPa, une température de palier de 1600°C et un temps de maintien de 1 & 2 heures,
une densité relative de 99% a été mesurde (la densité théorique est égale & 4.57 g/cm?).

e Elasticité : Le module d"Young et le coefficient de Poisson ont été mesurés par propagation d’ondes
sonores. Le module d'Young est donné en fonction de la densité relative par le tableau suivant. Le
coefficient de Poisson est constant el vaut 0.14.

densité relalive 0.68 0.76 0.86 0.91 0.96 1.0
E (GPa) 141 227 392 495 563 589

Module d’Young F en fonction de la densité relative pour la poudre B, & température ambianic.
1S ,

Les valeurs obtenues pour le module d’Young du matériau dense sont en bon accord avec les valeurs
proposées dans la littérature pour le TiBs densifié sans ajouts, comme le montre la table suivante :

L (GPa) v observations Référence

515 0.093  fritté 2100°C (BAUGARTNER, 1984)
HT8 0.097  pressé a chaud 1425°C |, 32 heures, 0.1% Ni ~ (BECHER, 1986)

571 (0.084  pressé a chaud 1600°C | 2 heures, 35 MPa (FINCIL, 1986)

530 fritté p =98.5% (DORWARD, 1985)

569 0.150  pressé a chaud 1.4% Ni (FERBER, 1983)

Données de la littérature sur le module d’Young el le coeficient de Poisson de 118+ dense

e Contrainte & rupture : Des tests en flexions trois points {vitesse de traverse 0.1 m/mn) ont éié
menes entre 25°C el 1400°C en utilisant des échantillons rectangulaires (20 x 4 x 2 mm) polis & la pate
diamant (7 gan) ; pour chaque température, 4 échantillons ont été utilisés. Les résultais sont regroupés
ala figure 7-3 pour les poudres A et B. Pour les températures proches de 1400°C , une oxydation rapide
des produits est observée. Le renforcement apparent, ohservé autour de 600°C' peut étre expliqué par un
début d’endommagement en pointe de fissure qui produit un émoussement ; le mécanisme responsable
pent etre soit la déformalion visco-plastique, soit une micro-fissuration ; cette tendance est en hon accord
avec les résultats de BAUMGARTNER. et STEIGER (1984) obtenus sur du TiBa {1itté. L observation
en microscopie & balayage indigque que la rupture est principalement intergranulaire ; les microstructures
restent fines et isotropes (cf. figure7-4). On constate que la taille de grain du matériau A reste plus faible
que celle du matédriau B, ce qui peut expliquer sa plus grande résistance & ruplure. A titre de comparaison
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BAUMGARTNER et STEIGER (1981) donnent une contrainte & rupture en flexion 3-points égale a
300 MPa pour une poudre frittée & 1900°C et 280 MPa pour la méme poudre frittée & 2100°C (essal a
I"'ambiante).

e Durcté cf_ténacite : La durelé et la ténacité des produits obtenus ont été mesurdes par la technique

du défaut controlé (cf. Annexe 3). La préfissuration est réalisée par indentation Vickers avec une charge
de 4.2 kg. Nous avons obtenu les résultats suivants sur le matériau A :

Dureté a 20°C 21 < H < 23 (GPa)
Ky a25°C 49 < Ny, <52  (MPay/m)
KNy, a 600°C 6.5 < K. < 6.8 (MPay/m)

L augmentation apparente de la ténacité & 600°C' est en bon accord avec nos mesures de contraintes
a rupture en flexion 3-points ; bien entendu, dans ce cas 'analyse élastique qui est laite ici n’est pas
valide. Les données bibliographiques relatives a la dureté et la ténacité sont les suivantes :

K7, (MPay/m) H (GPa) Remarques Rélérence

2.40 25.0 p=98.5% (DORWARD, 1985)

4.78 £ 040 o fritté 2100°C , double torsion {(BAUMGARTNER, 1984)
5.00 £ 0.30 — fritté 2100°C | double torsion & 960°C  (BAUMGARTNER, 1984)
580 - pressé & chaud 1800°C (FERBER, 1983)

3.70 pressé a chaud 2000°C (FERBER, 1983)

5.30 &+ 0.40 259 4+ 1.9  pressé a chand 1600°C 35 MPa (IFINCH, 1986)

= 18.0 pressé a chaud 25 MPa 1700°C (WATANABE, 1982)

Données bibliographiques concernant la ténacité et la dureté de TiB,

Nous n'avons pas pu laire de mesures sur le matériau B, qui s’écaille lors de I'indentation Vickers.
Cela. est vraisemblablement di & sa plus grande taille de grain.

e Conclusion : Le produit réalisé par CIC possede donc une densité proche de la densité théorique
et des propriétés mécaniques comparables & celles données par la littérature (o, semble étre nettement
amclioré). La CIC fournit par conséquent une voie intéressante pour la production de piéces massives en
TiBs,.

7.3. Rhéologie

La poudre B a été choisie pour I'étude de la rhéologie de TiBs, en raison de sa plus faible teneur en
fer, bien que ses propriétés méeanigues soient plus faibles que celles de la poudre A. Durant les tests e
pressage a chaud et de forgeage | nous avons utilisé des températures variant entre 1550°C el 1650°C ef
des contraintes variant entre 20 et 100 MPa. Le diamétre des échantillons est de 25 mm et la hauteur se
sibue entre 14 et 25 m La charge est appliquée & la température ambiante el la tempéralure est mesurde
par un thermocouple 6-30 Pi/Rh. Lors des essais de lorgeage la déformation en barillet des cylindres est
restée tres faible.

Pour modeéliser la rhéologie de la poudre, nous avons choisi d’utiliser le potentiel de GREEN (cf.
chapitre 1.2.).
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e Lol de fluage

Les données bibliographiques concernant le fluage et la densification de T'iBs sont, peu nombreuses.
KOVAL'CHENKO (1973) rapporte une énergie d’activation de 610 kJ.mol pour une poudre de pureté
commerciale et 480 kJ.mol=" pour une poudre contenant 0.1% massique de fer ; 'exposant de contrainte
nest égal a 2. Les températures employées varient entre 2100 et 2400°C | et les contraintes entre 5 et 15
MPa. Le meme exposant de contrainte a été mesuré pour un alliage ('T1,Cr) By micro-allié (Cu, Ni, Mu)
I’énergie d’activation est de 240kJ.mol~! (KOVAL'CHENKO, 1979). Les résultats obtenus par FINCH
et col. (1986) montrent que la densification compléte peut étre obtenue & 1600°C! sous 35 MPa et un
temps de maintien de 2 heures ; la taille de grain varic entre 2 et 10 pm. CLOUGHERTY et col. (1966)
ont obtenu les mémes résultats a4 1600°C en utilisant des pressions plus élevdes (15002000 MPa) et des
temps de maintien plus faibles (6—18 mn). Pour des températures plus élevées, ces auteurs observent un
grossissement de grain et une dédensification.

Lajustement par les moindres carrés entre les valeurs expérimentales et théoriques des vitesses de
déformation observées en forgeage et pressage a chaud, founit la loi de fluage suivante :

tog = Aexp (—Q/RT') o

eq
A=875000 s~!Mpa-n (7—-1
avec () =480 kJ.mol—1
n=1.35

e I'ouctions de localisation de coutrainte ¢ et [

Les fonctions de localisation de contraintes ¢ et [ sont représentées a la figure 7-5 en fonction

de la densité relative. On observe la décroissance rapide des deux fonctions pour les densités relatives
inférieures & 75%. Comme dans le cas de 'alumine (cf. chapitre 5.), on peut vraisemblablement expliquer
‘ce phénomene en invoquant deux mécanismes de déformation de la matiére. Pour les aibles densités, la
déformation se fail par glissement des agglomdrats de grains de poudres el réorganisation a grande échelle.
Pour les fortes densités, la déformation d’ensemble se fait par déformation de Ia matrice (cf. par exemple
WILKINSON (1975)). Toutefois nous considérons que les deux types de délormations sont générés par
les memes phénomeénes physiques ; par conséquent nous conservons la méme loi de fluage dans les deux
cas. Les deux modes de déformation sont mis en évidence par la figure 7-6, sur laquelle la vitesse de
déformation axiale est tracée en fonction de la densité relative durant un essai de pressage a chaud. 1l
apparail, un changement de pente pour p = 76% qui indique le passage d’un mode de déformation & un
autre.

Durant les expériences de forgeage a basse température et forte contrainte, nous avons observé de
la dédensificalion (i.e. Tr(é,,,,) > 0). Cela signifie qu’en compression (Tr(5) < 0), nous obtenons un
endommagement de la matiére. Ce phénoméne ne peut pas etre modélisé par le potentiel de GREEN,
puiscue pour T'r(d) < 0, on obtient Tr(él.,,) < 0 d’apres Péquation (1 — 20). H conviendrait d’utiliser un
potenticel visco-plastique prenant, en compte Uendommagement, durant le fluage, comme par excmple e
polenticl de ROUSSELIER (cf. chapitre 1.3.2.). Toutefois ce dommage est peu succeptible d’apparaitre
durant la CIC méme si le conteneur peut générer des contraintes de cisaillement. Ainsi dans les cas pour
lesquels nous avons observé une forte dédensification, nous avons préféré ne pas tenir compte de 'essai
lors 'ajustement des paramétres rhéologiques par la procédure de minimisation. Le tablean 7-1 indique
les cas d’endomagement observés durant le forgeage.
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pi | o [TeC) | ol (MPa) | e
110675 | 0.607 1557 19-28 0.27
2 10763 | 0.777 1567 17-21 0.20
3 1 0.798 | 0.807 1587 14-25 0.13
4 1 0.859 | 0.832 1604 37-62 0.09
5 | 0.888 | 0.869 1639 22-56 0.14
6 ] 0.960 | 0.939 1652 46-62 0.11
Tablean 7-1
Dommniage observé durant les tests de forgeage : p; est la densité relative initiale, pr la densité finale, T

la température de palier, .. la contraine appliquée et Ac., la déformation totale observée.
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1 | 1 l ) ] L | 1
0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1

Densité relative p

Figure 7-5
Fonctions de concentration de contrainte ¢ (o) et f (o) du modéle de GREEN pour TiBs. On remarquera

le changement de pente pour p = 75%.
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0 ‘ : ! L L | 1
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Densité relative

Figure 7-6
Pressage & chaud : vitesse de déformation axiale ¢.. en fonction de la densité relative. Pour les densités
realtives plus faibles que 75% la déformation est controlée par le réarrangement, pour les densités plus
fortes la déformalion est controlde par la matrice.
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8. Mélange Alumine—Zircone renforcé par des Whiskers de
Carbure de Silicium

Le mélange alumine-zircone renforcé par des whiskers de carbure de silicium (SiCh) est le second
W

matériau & vocation industrielle que nous avons étudié. Les whiskers permettent de consolider Ia matrice
en lui conférant de meilleures propriétés mécaniques : contrainte & rupture, ténacité (EVANS, 1986b).
Ce malériau sert principalement & la réalisation d’outils de coupe (BILLMAN, 1988)

Comme dans le cas du diborure de titane, ce matériau est difficile a densifier. n frittage naturel, il

faut utiliser des températures élevées : 1550~1800°C (BARCLAY, 1987), 1700-1800°C (TIEGS, 1987a).

Il est également possible d’utiliser le pressage & chaud :

température (°C')  pression (MPa)  temps de maintien (mn)  référence

1800-1950 31.2 10-240 (HOMENY, 1987)
1500 24 () (PORTER, 1987)
1850 41 30 (TIEGS, 1987h)

(#) jusqu’a densification totale

L'objet de cette étnde est la réalisation de picces massives denses par CIC ; le but principal n’est
pas ici l'obtention de piéces de forme, mais d’une grande quantité de matiére en un seul cycle de CIC!
(rappelons yu’en pressage a chaud on ne peut produire qu’une scule picee par cycle). Notons également que
la pressage a chaud conduit & un matdriau anisotrope, puisque les whiskers s'alignent perpendiculairement
a I'axe d’application de la charge ; en CIC on obtient un produit isotrope.

8.1. Poudre initiale

La composition du mélange étudié est la suivante :

% pondéral % pondéral % volumique
Al2Og 79 - 62.7
7
700, 21 10.9
SiCy 21 26.4

La présence de zircone permet de limiter la croissance granulaire de la matrice lors de la densification.
Les whiskers ont une longueur de 1040 el un diameétre variant entre 1 et 2um. Le produil cru est sous
la forme de cylindres obtenus par filtration sous pression t. Le mélange a, auparavant, fait Pobjet d'une
optimisation vis & vis de 'homogénéisation des trois constituants et des propriétés mécaniques (CALES,
1987). La densité & cru est de 64%, pour une densité théorique de 3.99 g/cin?,

T Les produits crus sont préparés par la société Céramiques Techniques Desmarquest (C'I'D)
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8.2. Encapsulation et densification

Les expériences de pressage & chaud montrent qu'une température variant entre 1400 et 1450°C" est
nécessaire pour densifier le composite. Nous avons done choisi de réaliser les contencurs en acier a faible
teneur en carbone (XC10), co qui permet. d'utiliser des températures élevées (bempérature de fusion ~
1500°Ct ) toul en employant un matériau relativement pen onéreux (par rapport au titane par exemple).

Afin dlisoler la céramique du métal, nous utilisons de la poudre de nitrure de hore mélangée a de
I"alcool. Ceei permet & la fois de réaliser une barriere chimique (possibilité d’une réaction entre Fe of ('
ou Si), et d’établir un contact mdcanique homogene sur la céramique. En effet, il existe un jeu entre le
métal ef. la poudre a densifier ; lors de la pressurisation le métal, en se déforman i, peut indenter la poudre
et produire sa rupture. Lors du cycle de CIC, le métal s'infiltre dans les fissures ainsi produites.

Nous utilisons le cycle suivant pour densifier les produits : chauffage a 20°C! /mn jusqu’a 1200°C! sans
appliquer Ta pression, pressurisalion jusqu’a 100-200 M Pa, chauflage jusqu’a 1400°C el maintien en palier
durant 1 & 2 heures, le relroidissement est rapide (puissance nulle). Dans tous les cas nous obtenons un
produit dense (p > 99%). Nous nappliquons pas la pression a froid, afin de ne pas fissurer le précompact.
de poudre.

8.3. Caractérisation des produits densifids

Nous avons réalisé sur les produits densifiés par C1C, des tests mécaniques classiques alin de comparer
le matdriau élaboré en CHC avee celui élaboré en pressage & chaud.

e Clontrainte a rupture

Nous avons réalisé des essais en flexion 3-points sur le matériau dense. Les éprouvettes (1.8 x 4.0 x
15.0 mm) ont été polies & la pate diamant 7pm. Les résultats sont rassemblés dans le tableau suivant :

7 (MPa) | © (MPa)

pressé a chaud 47 MPa, 1500°( 734 269
CIC 1400°C, 200 MPa, 1 heure 702 176
CIC 1400°C | 115 MPa, 1 heure 785 136

Tableau 8-1
Contrainte & rupture du mélange AlaO3-2r0s-SiC,, aprés densification et pressage a chaud : 7 (MPa)
confrainte moyenne, ¥ (MPa) écart type.

On constate quiil existe pen de variation entre les différents produits. Sur le produit oblenn par CIC
a 1100°C sous 115 MPa, nous avons pu estimer une statistique de Weibull (30 éprouvebtes testées). La
probabilité de rupture P.(o) vaut :

4 o A LL)
P, =l —ex - —
() =1—ex ( m,> (5-1)

avec m=>5.0 ct oy=830MPa

Les points expdrimentaux ainsi que la courbe lissée sont représentés i la figure 8-1.
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Figure 8-1
Probabilité de rupture P, en fonction de la contrainte appliquée en flexion 3~points : (...) courbe lissée
(statistique de Weibull), () points expérimentaux. Matériau obtenu par CIC, 1400°C |, 115 MPa, 1 heure.

e I'ractographie el origine de la rupture

Nous avons examiné en microscopie éléctronique i balayage, les éprouvettes dont les contraintes a
rupture étaient les plus [aibles. Les différentes micrographies sont réunies & la figure 8-2. Nous avons
pu déterminer trois causes de rupture : (a) délaut de compaction, (b) présence d’inclusions de fer, (c)
présence de grosses particules de carbure de siliciumn (30 & 50pm). Ces défauts sont vraisemblablement
introduits lors de la préparation des précompacts poreux (mélangeage, filtration,...). La présence de
chrome dans la particule de fer indique, par ailleurs, que ce défaut ne provient pas du conteneur utilisé

en CIC.

De maniére générale la matrice reste fine (cf. figure 8-3) ; nons avons pu également noter la présence
de whiskers plus gros que les autres qui cependant ne semblent pas étre & origine de la rupture (figure
8-3).

e Durelé el ténacilé

Les mesures de dureté par indentation Vickers (lorce d'indentation 39.2 N) et les déterminations de
la ténacité par la méthode du défaut controlé donnent les résultats suivants :

0 (GPa) 19.6-20.3
K1. (MPay/m) 5.6-6.8

e Comparaison avec les données de la libtérature

La caractérisation des mémes produits, densifiés par CTD en pressage 4 chaud, a donné les résultats
suivants (MORLEL, 1987) :
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e [ 50pm (a) —— | 2pm (D)

o ] 10/“1] ((1)

Figure 8-2
Origine de la rupture des éprouvettes ayaut les plus faibles contraintes & rupture : (a) déf

; aut de compac-
tion, (b) inclusion de fer, (c) particule de SiC
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mmm— 10 (a) mm—— [0pm (b)
Figure 8-3
Fractographic des matériaux denses : (a) microstructure fine, on remarquera la section hexagonale des
whiskers ({léche), (b) gros whiskers dans la matrice.

H (GPa) 19.0

Ky, (MPay/m) 5.4-6.2
T (MPa) 816-828
module de Weibull mn 7.7-12.1

Ces résultats sont comparables aux notres ; seul le module de Weibull est notablement plus élevé,

Nous avons regroupé dans le tableau suivant les données publides dans la littérature, concernant les
caractéristiques mécaniques de alumine renforeée par des whiskers de SiC (nous n’avons pas trouvé de
données portant sur des composites contenant. de la zircone). Les teneurs en whiskers varient entre 10 et,
30% en volume. Les matérianx sont produits par frittage naturel ou pressage a chaud. Un seul matériay
a subi une traitement de post-CIC (1] I5GS, 1987a), qui n’amdéliore d’atlleurs pas pas ses propriéids. Les
malériaux que nous avons élaborés en CIC ont, en regle générale, des propridtés comparables & celleg
pul')lirs'es dans la littérature.

H (GPa) | 7 (MPa) | A77. MPav/m référence
— 707 — {(GOVILA, 1988)
21 6.1 (JENKINS, 1987)
o 652 &+ 100 4.6 (PORTER, 1987)
— 650 8.5 (HOMENY, 1987)
~~~~~ : 350-700 7.0 (TIEGS, l.()STaU

Tableau 8-2
Données bibliographiques concernant les propriétés mécaniques des alumines renflorcées par des whiskers

de SiC
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8.4. Rhdéologie

o Module d’Young et coeflicient de Poisson

Nos mesures des modules d'Young des matériaux poreux sont résumées dans le tableau suivant :

densité relative 0.69 | 0.76 | 0.88 | 0.94 | 1.00
Module d’Young (GPa) | 93 166 | 236 | 314 | 379

Le coeflicient de Poisson (1) est constant : 0.15 & 0.20.

e Délormalion des lopins poreux

Les données bibliographiques concernant la densification et le fluage des alumines renforcées par des
whiskers de carbure de silicium, étant pratiquement inexistantes, nous ne pouvons donc pas comparer
nos résultats. L'interprétation des expériences en terme de mécanisme de déformation est également,
rendue difficile. PORTER et col. rapportent une énergic d’activation de 450 kJ.mol=', el un exposant de
contrainte égal & 5 (PORTER, 1987) (CHOKSHI, 1985). La teneur en whiskers varie entre 5 & 20% en
volume (longucur 80pm, diamétre < 1pm). 1l convient toutefois de noter que les essais de fluage ont été
réalisés en flexion 4-points (possibilité d’un endommagement des parties en tension. . .; ef. chapitre3-6).

Les expériences de pressage & chaud ont été réalisées dans le four de frittage déerit & Pannexe 3.
Les tests de forgeage ont été réalisés sur des éprouvettes usinées dans les matériaux obtenus en pressage
a chaud (dimensions : 3 x 3.2 x 10 mm3). L’axe de compression est perpendiculaire & la direction de
pressage. Ces essais sont réalisés sous air (DUCLOS, 1988). La déformation totale au cours des essais
est environ de 20%

Pour dépouiller les diflérentes expériences, nous avons supposé que le [rittage naturel ne produit
auctn retrait dans le domaine de températures utilisé. En fait un chaufTage 4 1400°C consolide le squeletie
constitué par les whiskers et fritte le mélange AloO3-ZrQ4 sans produire de densification. En outre, nous
négligeons U'eventuel effet de "anisotropie induite par orientation préférentielle des whiskers durant le
pressage a chaud. Des tests récents effectués & 'Université des Sciences et Techniques de Lille, montrent,
cependant cue la vitesse de fluage des échantillons denses dépend de l'orientalion des whiskers : celle—ci
est en eflet de 3 & 5 fois plus importante pour les échantillons testés perpendiculairement & axe de
pressage, comparée a celle des échantillons testés parallélement (BERNARD-GRANGER, 1989). Nous
négligeons également les effets liés a Pévolution de la microstructure (croissance de grain .. .). Compte
tenu des ces approximations, nous oblenons un ajustement entre 'expérience et le modéle, qui permet
de calculer les vitesses de délormation & un facteur 2 prés ou moins, dans 95% des cas.

La loi de fluage du matériau idéalement dense est la suivante (les contraintes étant exprimées en
MPa et les vitesses de déformation en s™!) :

¢ = exp(ay — /RT) (rw
¢y = explas — Qu/RT) o

l/Ceq = 1/([ + 1/('7

a; = 17.608

as = 23.763

Qy =419 kJ.mol—1!
) = 568 kJ.mol 1

(8—2)

avec

Cette loi de fluage s’apparente donc & celle que nous avons utilisée pour 'alumine et le mélange alumine—
zircone. Elle permet notamment de rendre compte des variations de Pexposant de contrainte entre 1 ot
2.

Les fonctions de localisation de contrainte f et ¢ sont représentdes par les figures 84 et 8-5. On
constate que ¢ 2> J. Dans ce cas (cf. aunexe 2), les expériences de pressage & chaud sont, trés proches (au
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point de vue de I'état des contraintes) des tests de CIC. La contrainte équivalente en CIC et pressage a
chaud scra donc plus faible qu’en forgeage. Ainsi en pressage a chaud 'exposant de contrainte est voisin
de 2, alors qu’il est plus faible en forgeage (DUCLOS, 1988). Les énergies d’activations ef, les exposants
de contrainte apparents sont caleulés au tableau 83 pour les différents essais de forgeage réalisés sur le
mélange AloO3-Zr0--SiC,,. Les valeurs de la vitesse de déformation du tableau 8-3 sont calculées avee la
loi de fluage et les coefficient ¢ et f. La figure 8-6 donne un exemple des courbes de densification obtenues
en pressage a chaud avec sauts de température et sauts de contrainte.

Les valeurs des coefficients ¢ et f indiquent que le matériau se cisaille facilemen t alors que la den-
sification est plus lente. Le cisaillement, pourrail ctre controlé par la matrice et la densification par le
réseau de whiskers. Les résultats de fluage de BERNARD-GRANGER. et CORNEC (1989) montrent,
cependant que les whiskers ne subissent aucune déformation et que seule la matrice se déforme par des
mécanismes de type glissement aux joints de grains. Le transfert de charge entre les fibres et Ia matrice
se fail. done de Tacon différente selon que le chargement mécanique est. déviatoire ou hydrostatique. Une
autre approche de la rhéologie pourrait alors consister & découpler les délormations de cisaillement et de
densification (cf. chapitre 1.5.) ; toutelois comptle tenu des valeurs respectives des coefficients e ef I, le
découplage est oblenu en pralique.

Fn résumé, il semble & Pheure actuelle difficile d’'interpréter de facon fine les tests de forgeage el de
pressage a chand sur le mélange AlaOs-ZrO4-SiC,. 1 est done plus délicat que dans le cas de Palumine,
de définir el dajuster des lois de comportement physiquemnent correctes.
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p (%) T (°C) a:: (00q) (MPa) n Q (klmol=1) | &t (x10%s=1) | 5P (105 s—1)
0°C{ 20 (175) 1.62 511 8.2 8 -2
TO 60 (526) 1.35 471 42.1 40 — 10
c=77 10 (88) 1.69 521 9.6 20 — 7
1300°C
30 (263) 1.42 482 53.2 100 — 20
DQC{ 60 (222) 1.56 502 5.6 6 — 4
100 (370) 143 1873 12.0 12 - 6
7T 4 148 5T 503 10.5 5 —
7T ]3000(;‘{ IQ (148) 1.57 5 1 15 -5
c=13.75 80 (297) 1.40 478 29.1 ~ 30
s00c: 20 (74) 1.65 515 11.4 30 -3
13
{ 40 (148) 1.48 190 33.7 40 ~ 15
8 96 1.50 49; .6 9 —
1300"(‘{ 0 (196) 1.50 193 11.6 9 — 3
84 100 (245) 1.44 A8:4 16.1 20 — 5
c=6.0 60 (147) 1.48 490 24.1 25 — 15
1350°C . ) "
80 (196) 1.41 480 36.5 40 — 25
HUUQ(,{ 100 (154) 1.56 502 5.6 6 — 2
140 (217) 1.47 489 9.5 11— 4
93 . 60 (93) 1.59 507 8.3 12 - 5
1350°C
= 2.40 80 (124) 1.52 197 13.1 20 — 6
40 (62) 1.61 510 13.4 25 — 9
1400°C { .
60 (93) 1.51 495 25.3 30 — 20
99 {1 100°C: { 40 (40) 1.71 525 L.]'r) T — 3.5
c = 1.02 50 (50) 1.66 517 6.5 13 — 8§
Teq = \/closz]

Tableau 8-3

Forgeage du composite AlyO3-Zr0.-SiCy, : température de I'essai, contbrainte macroscopique .., coi-
trainte équivalente o,,. L'exposant de contrainte, 'énergie d’activation et la vitesse de déformation axiale
(¢'") sont calculés a partir de la loi de fluage et des équations (3 — 18) et (3 — 19). (¢25P) représente la
gamme des vitesses expérimentales observées (notons que la charge et non la contrainte est constante).
Notons qu’au cours de I'essai, la densité augmente généralement et que la surface de échantillon, ainsi
que la contrainte varient : ‘:‘1 représente la vitesse de délormation calculée avec les valeurs de pet o,
en début d’expérience.
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8.5. Réalisation de piéces massives

Nous avons essayé de réaliser des piéces massives (diamétre 80 mm, hauteur 30 mum) en utilisant les

techniques employées sur de petits échantillons (cf. chapitre 8.2.). Ces essais ont, toutelois été infructueux
(a) Tous les conteneurs utilisés (XC10) ont Tuit. les fites ne semblent pas provenir des soudures ; il

est par ailleurs envisageable que le métal contienne une certaine porosité résiduelle qui peut etre
Porigine de I'entrée du gaz. 1l se pose donc un probléme de fiabilité qui est d’autant plus critique que
les conteneurs sont grands.

Les pieces ayant subi un début de mise en pression, sont, fissurées malgré la couche intermédiaire
de nitrure de bore. Dans ce cas, nous sommes également conlrontés & un probléme de changement
d’échelle.

Plusicurs solutions ont 66 envisagdes :

Utilisation de conteneurs plus épais (2 mn) ; changement de métal (304L & 1350°C! ) ; abaissement
de la température de palier. Le caleul montre que le produit peut étre densifié par un maintien en
palicr de 3 heures sous 200 MPa & 1350°C .

Préfrittage des picces avant mise en conteneur, afin de les consolider et d'éviter leur fissuration lors
de la mise sous pression. Nous envisageons de réaliser le préfrittage a 1350°C .
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9. Comparaison des différents matériaux étudiés

Nous comparons ict les comportements rhéologiques des différentes poudres éludides. Nous nous
ntéressons plus particuliérement aux paramétres ¢ et f du modéle de GREEN et aux mécanismes de
réarrangement.

9.1. Coetlicients ¢ et f

La figure 9-2 compare les rapports f/e de alumine, du diborure de titane et da composite Al,Ogz-
Zr0s-5iCy. On constate que AloO3 et TiBs ont le méme comportement : 0.4 < f/ec < 0.5 pour p < 96%,
alors que le rapport f/e du composite AloO3-ZrOa-SiCy reste beaucoup plus laible. Rappelons que f/e¢
doit. rester inférieur a 0.5 (¢f. chapitre 1.2.) si ce coellicient est nul, le matériau est incompressible. Ainsi
un rapport f/c élévé correspond & un matériau gui se densifie bien. On peut donc penser que les whiskers
contenus dans le composite sont un frein puissant pour la densification mais inhibent beaucoup moins la
déformation en cisaillement. Pour ce matériau, le rapport f/e correspond aux modéles de HIRSCHVOGEL
ou GUENNOUNI (cf. chapitre2.4.). TiBs et Al3O3, qui sont tous les deux des matériaux constitués
uniguement de grains de poudre (i.e. sans fibres), ont des comportements en cisaillement/densification
analogues. A titre de comparison, nous avons rassemblé sur la figure 9-3 quelques valeurs expérimentales
da rapport. f/e proposées dans la littérature pour les métaux. Ces valeurs se situent entre celles des
poudres céramiques (Til3s et Al2Og) et du composite & whiskers et correspondent aux valeurs des modéles
de GREEN ou SCHERER. (cf. chapitre 2.4.).

9.2. Mécanismes de réarrangement

Pour interpréter la décroissance rapide des coefficient f et ¢ pour les faibles densités ainsi que le
fail que la densification sous contrainte débute a des températures inférieures de 200°C' aux tempéra-
fures de débul de densification en frittage naturel, nous avons employé le concept de réarrangement des
agglomérats de grains élémentaires (Al4Os, AlyO3-ZrO4, TiBa). La figure 9-4 représente schématique-
ment un mécanisme qui pourrait exphiquer le réarrangement. Le matériau poreux est contitué de hlocs
représentant les agglomérals et de blocs représentant les grands pores. Les agglomérats sont eux—meémes
constitués de grains et de pores de taille comparable. Nous avons représenté le cas du pressage & chaud.
Lors de l'application de la charge les blocs glissent les uns sur les autres grace au cisaillement des zones
de contact. Dans ce cas idéal, le déplacement d’ensemble ne provoque pas de déplacement radial : ceci
peul expliquer le fait que I'on observe un rapport f/c¢ proche de 1/2 qui correspond & un coeflicient de
Poisson apparent (v,) nul (cf. chapitre 1.2.). Le réarrangement implique un déplacement de matiére trés
local dans les zones de cisaillement. Quand la porosité est plus faible, la diffusion doit se [aire sur des
grandes distances @ des pores vers les surlaces libres (imdcanisme du type de celui déerit par WILKINSON
el. ASHBY ; ef. chapitre 1.3.1.).

Les tensions superficiclles ne peuvent engendrer le glissement les blocs, car la force créée par les
surfaces libres est trés faible puisque le rayon de courbure des grand pores est assez grand (cf. formule
(2—40)). Lors du frittage naturel, les grands pores ne seront éliminés que par déformation de la matrice
qui les entourent. Notons également que UEMATSU et col. (1987) ont noté dans le cas de Palumine, qu’il
convienl lors de Mutilisation du modéle de CIC de ARZT-ASHBY, de considérer que les particules de
poudres sont constituées de plusieurs grains plutot que d’utiliser le modéle en confondant taille de grain
et taille de particule. Les particules sont alors des agglomérats plus ou moins densifiés. Notons également
que KUHN (1989) a proposé, pour la compaction a [roid, un mécanisme de fermeture des grands pores
par eflrondrement (figure 9-1). La structure en arche du pore, devient instable quand on applique une
charge élevée. Lors de la densification & chaud, la charge est constante mais les forces tangentielles de
frottement (cf. équation (2 — 10) par exemple) entre les particules dirmnuent de sorte que la structure
peut devenir instable lors de 1'élévalion de la Llempérature.
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Figure 9-1
Lllrondrement des grands pores (KUHN, 1989) : une particule est plus chargée que les autres ; son
¢jection provoque lelfrondrement du grand pore.

Nous avons introduit, dans le cas de AlOsz, un coefficient de pondération C'(p) pour moddéliser
le réarrangement. Au dessus d’une densité limite, €' est nul. Toutefois pour des densités supérienres,
on observe encore des macro-pores dans la matiére ; par contre la matrice entourant le pore est assez
dense, pour que le glissement bloc sur bloe ne puisse plus avoir licu. Le coefficient € représente done &
la fois le glissement bloe sur bloce et la densification de la matrice entourant. les pores. [t conviendrait
sans doute d'introduire deux types de porosité & deux échelles différentes : pores entre blocs et pores
a Itniérienr des bloes. Ces deux types de porosités devraient étre coupléds mécaniquement et pour un
certain degré de densification les pores du premier type devraient étre confondus avee leog pores du second
type. Le coeflicient (' reste donc un paramétre purement, phénoménologique qui est difficilemnent relié & la
description microcospique du maltériau. Les différentes fonctions ¢ proposces sont comparées a la ligure
9-5 5 les fortes diflérences peuvent s'interpréter par le ait que le trajet de chargement est. différent selon
chaque de matérian.
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Figure 9-4
Mécanisine de réarrangement. dans les compacts poreux : glissement des agglomérats el suppression des
macro-porosités ; a la contrainte axiale macroscopique .. correspond un cisaillement local 7.
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Valeurs du paramétre C' pour les dillérentes poudres étudides.
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Introduction

Nous présentons dans cetle dernicre partic, divers caleuls de simulation utilisant la méthode des
éléments finis. Les calculs sont réalisds en paralléle avee des tests réels mends sur des pidces complexes,
afin de pouvoir obtenir des éléments de comparaison permettant de valider les lois de comportement.
proposées.

Sur Palimine en CIC, nous avons avant tout cherché a tester les modéles en nous placant délibérément.
dans des configurations “pathologiques™. Les piéces oblenues présentent des gdométries finales assez
différentes de celles qui sont calculdes en supposant une densification isotrope de la poudre ; en revanche,
le miatérian obtenu est généralement fortement endommage apres refroidissement..

Dans le cas des matériaux & caractere industriel, nous avons avant tout recherché & produire des
picces saines. La simulation peut alors étre utilisée pour estimer les contraintes résiduelles.

L'étude des déformations des picces montre clairement que le conteneur ne peut pas etre généralement,
négligé. A titre d'illustration, nous utilisons les lois de comportement détermindes sur I'alumine pour
simuler les expériences réalisées par McCOY et col. (1987). La simulation montre que la détermination

par le fait que le conteneur possede une certaine rigidité.

Enfin, nous ¢tudions la déformalion d’éprouvettes entaillées en alumine. Ces éprouvettes sont testés
en compression, el o géndre ainsi un gradient de densilé qui peut éire évalué par examen au scanuver i
rayons X on par microdureté. On compare alors les profils de densité calculés et mesurés.

On trouvera a l'annexe 6 quelques notes sur les méthodes utilisées lors des calculs par éléments finis.
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10. Simulation numérique de la mise en forme par CIC :
poudre d’alumine

Nous présentons ici quabre caleuls de simulation qui ont été effectués en paralldle avec des expériences
de CIC. La poudre utilisée est ahimine étudide au chapitre 5. el les conteneurs sont en acier 3041
(Mannexe 6 détaille les lois de comportements utilisées pour les conteneurs métalliques). La comparaison

entre le calcul et I'expérience permet de valider les lois de comportement déterminées par des tests de
[rittage naturel, de pressage a chaud et de forgeage. Nous nous sommmes intéressés en particulier anx
gradients thermiques, & P'influence du conteneur, aux contraintes résiduelles et aux cartes de densités et

de tailles de graimn.
10.1. Maillages et conteneurs

Nous avons ¢tudié quatre configurations dillérentes :
— cylindre creux (figure 10-1-a)
~ cone (figure 10-1-b)
== cylindre creux contenant la poudre alumine et le mélange AlsO3-ZrOs (figure 10-1-¢)
— cylindre contenant un renfort. cylindrique creux en alumine prédensifiée (densité relative 80%)
(figure 10-1-d)

Le cycle de CIC appliqué au cone et au cylindre creux est le suivant :

temps (mn) 0 54 69 T 100 —
température (°C) 20 1100 1100 1250 1250 refroidissement
pression (MPa) 8 25 50 50 50 rapide

Dans le cas du cylindre creux avec deux types de poudres, la vitesse de chauflage est de 20°C' /nm et
le palier est & 1300°C sous une pression de 50 MPa durant 60 mn. Dans le cas du cylindre avec renfort,
la pression de palier est de 100 MPa el le temps de maintien est de 120 mn. Dans les deux cas la pression
initiale vaul 0.32 fois la pression de palier ; le refroidisseiment est toujours rapide (puissance de chauffage
coupée).

Tous les calculs ont été cffectués en utilisant des éléments quadratiques : rectangles & 8 neeuds et 4
points de Gauss ou triangles & 6 noeuds el 3 points de Gauss. Les tailles respechives des problémes sont
les suivantes :

piece naeuds élements

cylindre creux 225 64

cone 276 79

cylindre creux deux poudres 243 (8
cylindre avec renfort 159 44
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— aXxe
(a) cylindre creux (b) cone
R
- axe

(¢) eylindre creux (2 poudres) (d) eylindre avec renlort
Figure 10-1

Maillages utilisés
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(a) cylindre creux

(b) cone

(¢) eylindre creux (2 poudres)
Figure 10-2
conteneurs ulilisés (apreés CIC)
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10.2. Effets thermiques

Le caleul des gradients de température durant le cycle de CIC a été effectué sur le cone (on se
reporbera a 'annexe 6 pour les références des différents coefficients utilisés lors du caleul thermique). La
figure 10-3 donne un exemple de champ de température durant la phase de chaulfage. On conslale que
lécart maximum de température entre le centre de Ia piéce el 'extérienr est de Pordre de 10°C! . Clomme
le cone est la piéce la plus massive, le calcul thermique n’a pas été effectué sur les autres échantillons.
On supposc dans ce cas que la température de la picee est uniforme et égale & la tempéralure du gaz de
pressurisation. Par ailleurs, le calcul montre dgalement que la déformation non isotrope de la piéce ne
peut pas etre expliquée par les gradients thermiques comme dans les cas étudiés par LI et col. (1987).

Figure 10-3
Carte des tempédratures durant le chauffage (cone)
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10.3. Influence de la rigidité du contencur

Nous avous effectué le caleul de simulation sur le cone et le cylindre ereux en retenant deux hypothéses
sur le comportement du conteneur. La premiére consiste & supposer que la déformation est controlée par
la plasticité instantande pour les températures inférieures & 800°C! (HHOKLI, 1977), et par le fluage au
dessus de 800°C (DADRAS, 1985). La seconde consiste & extrapoler les données de plasticité de la
littéralure de sorte que la contrainte d’écoulement. soit nulle & la température de palier (i.e. 1250°C ).
La premiére hypothese correspond a un conteneur “raide” et la seconde 4 un conteneur “mou”. Dans les
deux cas on néglige 'éerouissage.

Les figures 10-4 et 10-5 comparent les résultals oblenus avec les deux hypothéses sur le cone ef le
eylindre creux. Un conteneur “mou” produit une déformation plus isotrope et des effets de coin moins
marqués quiun conteneur “raide”. Bn fait, un métal se déformant lentement (par rapport & la poudre)
induit une chute de pression dans la poudre ; en outre il apparail une composante de cisaillement dans le
tenseur des contraintes qui explique la déformation non-isotrope (cf. figire 10-6). On pourra se reporter
a l'annexe 4 qui donne une description simplifiée du comportement des contencurs cylindriques en terine
deffet raidisseur du conteneur et de déformation non-isotrope. En pratique les déformations observées

«

correspondent. & 'hypotheése d’un contenenr “raide” (i.e. la véritable loi de comportement du conteneur) ;

nous garderons cette hypotheése dans la suite des calculs.

mou raide

Figure 10-4
Comparaison entre un conteneur “mou” et un conteneur “raide” (cone)
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mou ralde

Figure 10-5

Comparaison entre un conteneur “mou” ef, un conteneur “raide” (cylindre creux)

V3Ja Ii/3
Figure 10-6

Clarte des coutraintes (MPa) durant la densification, cisaillement V3Js et pression I, /3 (cone,
“ratde”)

conteneur
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10.4. Densité et taille de grain

Les variations de la pression et du cisaillement engendrent des gradients de densité. La figure 10-7
donne i exemple des gradients caleulés dans le cas du cone et du eylindre avee renfort. Dans le cas de
cette dernidre piéce, le cylindre prédensifié et les parois épaisses du contenenr permettent de diminuer les
contraintes dans la partie centrale, de sorte que I'on peut obtenir un gradient de taille de grain nmarqueé.
En effet, Ia puissance produite par la déformation visco-plastique n’est pas homogéne dans la picce : il en
résulte donc une variation de la taille de grain (c¢f. chapitre 4). La figure 10-8 donne la carte de taille de
grain calculée (fin de cycle) ainsi que des mesures réalisées sur le matériau obtenu. On remarque que les
lendances calculées sont effectivement observées ; en particulier il existe une zone assez restreinte dans
laquelle Ta taille de grain est nettement plus petite que dans le reste de la picce.

cone conteneur renforeé

Figure 10-7
Gradients de densité en cours de cycle de CIC
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Carte de taille de grain aprés cycle de CIC (conteneur renforcé)

point G (pam)
1 1.28
2 1.04
3 1.02
4 1.11
) 0.87
6 0.64
7 (.82
8 0.91

relevés des tailles de grain

Figure 10-8

Gradient de taille de grain dans le cylindre renforcé ; caleul et mesure directe
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10.5. Contraintes résiduelles

L’acier inoxydable et la céramique sont soumis, apres refroidissement, & des contraintes résiduelles car
leurs coefficients de dilatation thermique sont différents. Commie la céramique a le coefficient. le plus faible,
clle se trouve en compression. Toutefois les contraintes de cisaillernent (/3.75) sont suffisamment. élevées
pour que des fissures puissent se propager dans la picce : la figure 10-9 illustre I'état des contraintes dans
la piéce conique aprés refroidissement. La contrainte de Mises est homogéne dans le conteneur métallique
el égale & la hmite d'élasticité du matériau a la température ambiante (~ 230 MPa). Pour éviter la
lissuration de la picee céramique, il convient done d'utiliser des conteneurs de laible épaisseur pour que le
métal soit rapidement plastifié dans tout son volume ; il serait également favorable d utiliser des métaux
ayant une faible limite d’élasticité a 'ambiante, car c’est elle qui détermine en grande partie le niveau
des contraintes résiduclles.

V3. IL/3
Figure 10-9
Carte des contraintes (MPa) aprés refroidissement, cisaillement /3.Jy et pression /1 /3 (cone)
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10.6. Cowmparaison avec 'expérience

Pour tester le modele proposé, nous comparons les formes finales calculées par la méthode des
éléments finis aux expériences de CIC. 1] est également intéressant de comparer ces valeurs & celles que
Fon obtient en supposant un retrait isotrope de la poudre. Le tableau 10-1 rassemble ces éléments de
comparaison. On constate que le simulation numérique reproduit correcternent les expériences de CIC! et
apporte une netbe amélioration par rapport. aux prévisions [aites en supposant une densification isotrope.
On remarquera le cas du conteneur contenant les deux types de poudre. La partie contenant le mélange
Al203-ZrO2 a une déformation plus isotrope qui s’explique par le fait que le conteneur métallique est, par
rapport au mélange, plus “mou” que par rapport a la poundre d’alumine pure puique celle—ci se délorme
plus rapidement que le mélange, & contrainte et température dgales. Dans le cas du eylindre creux, le
modele prévoit bien que le diamétre interieur de change pas. Ceci est du au fait que la rigidité structurale
est, & épaisseur constante, plus élevée quand le rayon est [aible.

La figure 10-10 permel de comparer visuellement les formes obtenues aprés densification. On constate
un bon accord accord entre la modélisation el Pexpérience ; on notera en particulier les effets de coin et
I"épaississement des contencurs. Cela permet done de valider les lois de comportements proposées ainsi
que le protocole expérimental servant & les délerminer.

dimension (mm) I nitiale I calculée | observée l densification isotrope
cone
diametlre maximum 75.9 70.0 67.9 60.7
diameétre minimum 16.3 14.8 12.3 13.1
diametre milien 46.1 35.9 358 36.9
hauteur Hh2.7 42.0 41.9 42.1

cylindre creux

diametre extérieur 70.0 H9.6 60.4 5h.9
diametre intérieur 42.2 4114 41.9 337
hauteur 40.7 32.6 32.9 32.5

cylindre creux & deux poudres ()
diamétre extérieur (Al2Og) 4.1 5.7 59.9 56.8
diametre intérieur (AloOg) 41.9 40.8 39.5 32.4
diamétre extérieur (AlsOz-ZrOq) 71.1 62.4 61.7 60.3
diamétre intérieur (AlyO3-Zr0y) 41.9 38.3 38.2 35.6
hauteur 39.9 31.6 32.8 32.5

cylindre avec renfort

diamétre 60.0 49.1 49 .2 [
hauteur externe 24.0 19.0 19.8 —
hauteur interne 17.0 9.5 11.8 —

* densité relative du mélange AlaO3-ZrOs égale & 0.85

Tableau 10-1
Comparaison des dimensions des piéces obtenues en CIC : modeéle e, calcul par éléments finis, observation
des échantillons, dimension calculée en supposant un retrait isotrope (la densité relative de lalumine apres
ClIC est égale & 1).
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(a) cone

(b) eylindre creux & deux poudres

(¢} eylindre avec renfort,
Figure 10-10
Comparaison des formes finales expérimentales avee les formies calculées
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11. Fabrication de creusets en diborure de titane

Nous avons ulilisé la simulation numérique par éléments finis pour modéliser le comportement des
compacts de TiB» durant le cycle de CIC. Le but de I'étude est ici de pouvoir produire par CIC des
creusets en T1Ba, tout en évitant un usinage ullérieur. La principale difficulté réside en la réalisation
d’un trou non débouchant dans le compact cylindrique. On utilise un insert, pour réaliser le trou, tout en
essayant de minimiser les contraintes résiduelles engendrées par les différences dans les propriétés thermo-
élastiques des deux matériaux (insert et TiBs). La solution qui a été envisagée consiste & utiliser un insert
en graphite qui ne présente pas de délormation de type visco- plastique mais posséde un faible module
dYoung et un coefficient de dilatation thermique proche de celui de TiBs. Ces deux caractéristiques
permettent de diminuer les contraintes résiduelles dans les piéces.

11.1. Simulation

Pour la poudre de TiBs, nous utilisons les loi de comportements décrites au chapitre 7.. Le contencur
en titane d'épaisseur I mm est négligé pour simplifier le caleul. Iinsert graphite utilisé est usiné en
demi-sphére & une extrémité pour éviter que des fissures ne se propagent lors du refrotdissement ; lautre
extrémité garde des angles vifs qui provoquent la rupture de la partie supérieure. Le graphite est modélisé
cotnme un corps purement élastique :

I 9800 MPa
v 0.07
a, 3. 107K!

Propriétés thermo-élastiques du graphite (Graphite 58900 Carbone Lorraine)

La tempdrature est supposée uniforme dans la picce compte tenu de ses faibles dimensions. La figure
H-1 montre le maillage utilisé pour le calcul ; il contient 232 elements et 749 ncends. La pression est
imposdée sur les surlaces libres et le déplacement est nul sur Paxe de symétrie. La vitesse de chauffage est
de 20°C /o, la température de palier est de 1600°C! | la pression initiale est de 60 MPa et augmente
lindairenment pour atteindre 200 MPa en débul de palier : le palier est d'une heure ; le refroidissement est
rapide et la pression finale est nulle.

11.2. Densification

La figure 11-2 représente la carte des densités au début du palier de température et de pression
(200 MPa, 1600°C ). 1l existe un gradient. de densités (0.80 < p < 0.90). La figure [1-3 représente la
carte des pressions (/1/3) et des cisaillements (v/3J2) au meéme instant. La pression régnant dans la
poudre est inférieure & la pression appliquée extéricurement, et varie entre 100 et 200 MPa. Par conire
clle est beaucoup plus importante dans Uinsert, en graphite. 1} sellectue done un transfert de charge
entre la poudre et insert ; comme celui—ci ne flue pas, il supporte alors une contrainte plus élevée. Le
cisaillement est maximum & Uinterface entre les deux matériaux. 1 convient de noter que le conteneur
reste cylindrigue durant le cycle de CIC en dépit de I'insert en graphite : cela signifie que les changements
locaux de dimensions ne sont pas isotropes. Les gradients de contraintes régnant dans la poudre peuvent,
expliquer qualitativement cette observation : les variations de contraintes permettent finalement d’obtenir
un cylindre. On peut remarquer quen fin de densification les états de contraintes dans les picéces sont
homogenes, que le cisaillement est trés faible comme le montre la fignre 11-4 e, que la pression est trés
voisine de la pression appliquée.
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11.3. Contraintes résiduelles

Les deux constituants (graphite et TiBs) sont soumis & des contraintes résiduelles aprés refroidisse-
ment car leurs coeflicients de dilatation thermique sont différents. Le coefficient de dilatation thermique
de TiBa (opip,) est égal & 8.3107% K- (FERBER, 1983). Comme o, > oy, la céramique sera
en lension apres relroidissement. Le diborure de titane densifié et le graphite ne flueront pas durant le
refroidissement ; par conséquent les contraintes d’origine thermique ne pourront pas étre accomoddes
par des effels visco-plastiques. Seul le faible module d’Young de Pinsert en graphite permet d’oblenir des
contraintes résiduelles ne dépassant pas les contraintes a rupture du matériau : la figure 11-5 illustre 1'élat
de contrainte aprés refroidissement. Toutefois prés de Pangle vif du graphite, les contraintes restent trés
¢levées, de sorte que des fissures peuvent se propager & partir de I'insert (cf. figure 11-7). Les contraintes
résiduelles pres de Pangle vil sont indiquées & la figure 11-6.

11.4. Comparaison avec I'expérience

Pour valider les hypothéses de calcul ainsi que la loi de comportement délerminée par des tests de
pressage a chaud et de forgeage, nous comparons les dimensions finales calculées avee celles qui sont
effectivement observées. On trouve un bon accord entre Pexpérience et le caleul : on notera que le fait
(ue fa picce céramique reste cylindrique est correctement modélisé par la simulation. Les résultats sont,

résumés sur le tableau suivant :

initial | observé | calculéd

diameélre extérieur 39.8 335 33.1
hauteur n4.4 46.0 45.9
épaisseur axiale minimale | 17.4 12,7 12.9

Tableaun 11-1
Comparaison entre les dimensions (mm) observées et calculées
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Figure 11-1
Maillage utilisé pour le caleul par éléments finis : insert en graphite et poudre de TiBy. Diamétre 39.8 mn,
hauteur maximale 54.4 mm. L’insert en graphite apparait en gris et la poudre en blanc.
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Figure 11-2
Carte de densité (%) en début de palier de C1C (200 MPa, 1600°C )
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(a) (b)
Figure 11-3
Carte des contraintes (MPa) en début de palier de CIC' (200 MPa, 1600°C; )
(a) pression (1, /3), (b) cisaillement (/375)

-1



(a) (b)
Figure 11-4
Carte des contraintes (MPa) en fin de palier de CIC (200 M Pa, 1600°C )
(a) pression (1;/3), (b) cisaillement (\/373)

(b)

Figure 11-5
Carte des contraintes résiduelles (MPa) aprés refroidissement, (200 M Pa, 1600°C)

(a) pression (I1/3), (b) cisaillement (/3.73)

Simulation
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Figure 11-6
Cisaillement prés de 'angle vif de I'insert en graphite aprés reflroidissement

-
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Figure 11-7

Piéce en diborure de titane aprés CIC
(a) Simulation numérique
(b) piéce réelle : on remarquera le trou non débouchant a fond sphérique et la partie supérieure fissurée.
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12. Résultats de McCOY et col. : comparaison et discussion

McCOY et col. (1985) (1987) ont effectué des expériences de CIC avec suivi dilatométrique du
diamétre extérieur des conteneurs. La poudre étudide est une alumine & grains fins (G ~ 0.35um)t. Les
tempéralures utilisées varient entre 1000 et 1200°C et les pressions entre 34 et 102 MPa. Les auteurs
trouvent expérimentalentent un exposant de conlrainte égal a 2.1 {calculé en reliant la vitesse de densi-
fication & la pression appliquée (P) par une relation du type : p = B P™). Pour expliquer ces résultais
ils proposent, & partir du modele de ASHBY, un mécanisme de densification par diffusion controlée par
les réactions d'interface. La comparaison de nos résultats avec ceux de McCOY et col. est intéressante i
plusieurs titres : élude des cinéliques de densification, de I'exposant de contrainte, de la déformation du
conteneur, et du role du conteneur.

12.1. Données expérimentales et simulation

Nous avons choisi de simuler par éléments finis, trois des cycles réalisés par les aunteurs. Etant
donné que la poudre utilisée est différente de celle que nous avons étudiée, nous avons effectué un léger
ajustement : nous avons ajouté systématiquement 20 K & toutes les températures indiqudes par McCOY
el col.. Compte tenu des énergies d’activation des lois de luage, celd revient & multiplier les vilesses de
ffuage de la poudre par un lacteur 2, ce qui est relativement faible étant, donuée le role important que
penvent avoir de faibles variations de taille de grain ou de contenu en impuretés. Le conteneur est en acier
inoxydable 304L (les auteurs citent a la fois I'acier 304 (McCOY, 1985) et 'acier 316 (McCQY, 1987)).
It convient de ne pas ndgliger Ueflet. du contencur pour ’étude de la densification, car celui-ci diminue
les contraintes a intérieur de la poudre (cf. annexe 4). Etant donné que les différents conteneurs utilisés
ont des dimensions assez semblables, nous n’avons effectué qu’un seul maillage (cf. figure 12-1). 1l existe
expérimentalement un vide entre le conteneur et le précompact poreux ; il est impossible de le modéliser
el nous avons choisi de considérer que la poudre est parfaitement lide au conteneur (le diameétre utilisé
pour la poudre est donc légérement supérieur & celui qui est indiqué par les auteurs).

Les trois cycles étudiés sont les suivants (les températures indiquées sont celles imposées par les auteurs
et non les températures ajustées) :
Cycle 1

temps (mn) 0 50 180 330 450
pression  (MPa) 2 34 34 70 70
température (°C) 20 20 1000 1000 1000

Cycle 2

temps (mn) 85 50 225 390
pression  (MPa) 2 102 102 102
température (°C') 20 20 1000 1000

Cycle 3

femps (mn) 55 110 255 n6H 600 790 3hH 920
pression  (MPa) 0 34 34 34 102 102 102 102
tempdrature (°C ) 20 20 1040 1040 1040 1040 1137 1137

1 Reynolds RC-HP-DBM
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Figure 12-1
Maillage utilisé pour simuler les expériences de McCOY ef col. : diamétre extérieur 25.36 mm, diamélre
2 | )
échantillon 22.22 mm, hauteur totale 50.91 mm, hauteur échantillon 39.94 mum.

12.2. Comparaison des cindtiques de densification

Les figures 12-2 & 12-1 comparent les cinétiques de densification mesurées par McCOY et col. aux
cinétiques que nous avons simuldes. La densité calculée que nous indiquons, est celle du neend 1 (figure 12-
I). Les cycles I et 3 sont bien reproduits ; dans le cas du cycle 2, la plus forte différence peut s’expliquer
par le fait que le cycle sort notablement de notre domaine expérimental : faible température, densité
¢levée. H existe toutefois un gradient de densité dans la picee, celle si étant notablement plus faible dans
la partie supéricure du conteneur (figure 12-5) ; on observe également un effel de coin marqué. Aucun
élément de comparaison n'est fourni par McCOY et col..

Pour évaluer Ieffet du conteneur sur la densification, nous avons effectué la simulation sur la poudre
seule (cf. figures!2-6 et 12-T). On constate que la vitesse de densification est, dans ce cas, notablement
plus élevée et que le raidissement du au conteneur n’est done pas totalement négligeable. On notera
dgalement que écart entre les deux simulations est plus important que DPécart entre la simulation avec

conleneur el les mesures expérimentales.
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Cycle 3 : comparaison simulation/expérience

Figure 12-5
Cartes de densité (%)en fin de cycle

Cycle 3




184

/7

p

0.80

0.75

0.70

0.65

1.0

0.9

0.8

0.7

0.6

s | | oo b o
o]
o
e : calcul avec conteneur o
'Q 000 0ae
o] [
fe] ]
L o : calcul sans conteneur o ® ]
o @
@
€ o
[0} [}
[o) ]
[
e &
o e ®
L o ,° ]
(o] ®
[}
o]
®
Oe
feP. 4
room-oool ee oojil | | I
0 6000 12000 18000 24000 30000 36000
temps (s)
Figure 12-6
Cycle 1 : effet du conteneur
I I I ] I % e o
...,l-lcvg [.\ ST O@O.
: calcul avec contenewr L0 %
o
o) ]
o e
L o : calcul sans conteneur Ooo ® _
PROCCOO SO0 GO
] | 1 1 ]
0 10000 20000 30000 40000 50000 60000

lemps (s)
Figure 12-7
Cycle 3 : effet du conteneur

Simulation




Résultats de McCOY et col. : comparaison et discussion 18!

12.3. Déformation du cylindre poreux

Le cylindre poreux ne se délorme pas de manicre isotrope durant le cycle de densification. La si-
mulation numérique montre ainsi, que la vitesse de déformation radiale ¢, est plus importante que la
vitesse de déformaltion axiale é... Cet effet a été également observé par McCOY et col.. Etant donné que
le dilatomeétre ne peut enregistrer que les déformations radiales, les auteurs (pour dépouiller leurs essais)
supposent gue la hauteur de Péchantillon H est relide & son rayon R par la relation suivante :

ki
H R
R 12 —
Hy (R()) ( Y

ot lindice (0) représente Pétat initial. Les diflérentes dimensions sont rapportées a la température initiale.
Le coefficient & vaut donc :
- In(H/Hy) (12 — 9)
" In(R/Ry) ‘
k. évalué par McCOY et col. vaut environ 0.85. Nos calculs (effectués a partir des déplacements des noeuds
se trouvant sur les axes de symétrie : i.e. 2 et 4) donnent les résultats suivants :

Cycle k
1 073
2 0.82
3 081

Les valeurs relatives de & peuvent s’expliquer de la maniére suivante (on pourra se reporter a I'annexe
4 qui détaille le réle des différents paramétres sur la variation de k) :

I — 2 augmentation de la pression et donc des contraintes : la loi de fluage de lacier étant de la
forme ¢, x [sinh(mf,?q)]"'", Paptitude & la déformation du conteneur augmente plus que
celle de la poudre quand la pression augmente. La déformation est done plus homogeéne si
la pression est plus élevée.

L —3 cflet de la température : P'énergie dactivation relative au fluage de acier est plus élevée
(600 kJ.mol =) que celle de I'alumine (4120 & 495 kJ.mol~!) : si la température augmente la
raideur du conteneur diminuera plus vite que celle de la poudre.

12.4. Parameétres rhéologiques

McCOY et col.. ont mesuré, en réalisant des sauts de pression, lexposant de contrainte n de la loi de
fluage en supposant. : p = K (T, p) P". Dans le cas du potentiel de GREEN (cf. annexe 2) celte relation est
également vérifide. Cependant il convient de ne pas négliger 'effet du conteneur lors de la détermination
de n. Nous avons “mesuré” a partir de la simulation par éléments finis le coeflicient. n lors des sauts de
pression ; nous résultats sont les suivants :

P {MPa) n (apparent)
34 — 100 2.12
34— 70 2.16
70 — 100 2.05

p=071,T=1203 K

Par ailleurs, les valeurs réelles de n sont les suivantes (équation 3-18 5 p = 0.71 — f=17.9) :
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P (MPa) o, =3/TP (MPa) n (réel)

34 431 1.63
70 830 1.46
100 1270 1.37

T = 1293 K

Nous retrouvons donc bien les valeurs de n détermindes par McCOY et col. : toutelois ces valeurs
sont surestimées par rapport au coefficient caractérisant véritablement le matériau.

12.5. Conclusion

La simulation que nous avous effectuée est en bon accord avee les résultats expérimentaux de Mc(CQY
el col. : cinélique de densification, facteur k et coefficient n. Ce résultal esl obtenu grace & un laible
ajustement des températures. On peut done conclure que le modéle rhéologique déterminé sur alumine
HR8 peut s'appliquer sans trop de diflicultés aux expériences de McCOY et col. et que la simulation
numeérique rend hien compte des cycles de CIC réalisés par ces auteurs. La simulation numérique met
également en évidence le fait que le conteneur, meme il offre peu de résistance, peut influencer la
déformation de la poudre : déformation non—-isotrope et ralentissement de la densification. En outre, la
présence dun conteneur peut rendre difficile lexploitation directe des résultats de dilatomeétrie destinés
A déterminer la rhéologie de la poudre.
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13. Eprouvettes entaillées

Dans les configurations testées en CIC, le tenseur des contraintes reste proche d’un état hydrostatique.
Pour utiliser le modéle dans des conditions différentes, nous avons employé des éprouvettes entailldes
réalisées dans des cylindres prédensifiés en pressage & chaud. Ce type d’éprouvette est directement inspiré
par les expériences qui sont menées en traction sur les métaux (cf. par exemple NEEDLEMAN (1984)).
Aprés usinage de Pentaille, ’éprouvette est replacée dans le four de pressage a chaud et comprimée.
L’analyse au scanner a rayons X ainsi que des profils de microdureté perrmettent de déterminer les
variations de la densité relative dans la piece. Ces données peuvent alors etre compardes avec les résultats
du calcul par éléments finis.

13.1. Procédure expérimentale

e (idométrie et chargement

Les éprouvetles ont é1é réalisées avec ta poudre HRS8 dont le comportementi est déerit au chapitre
5.. La figure 13-1 donne un exemple des éprouvettes que nous avons utilisées. Le rayon extérieur est de
15 nimy, le rayon de la gorge est de 6.66 mum et le diameétre de la section la plus étroite est de 16.67 mm
(el fligure 13-2). Les éprouveltes ont diflférentes densités relatives el hauteurs initiales :

éprouvette  hauteur initiale (mum)  densité relative  hauteur finale (mm) Ah (mm)

| 28.24 0.823 26.48 1.76
2 2546 0.897 23.68 1.78
3 31.10 0.744 28.16 2.94
4 2418 0.923 22.58 1.60

Tableau 13-1

Caractéristiques des éprouvettes entaillées utilisées

Les éprouvettes sont par la suile sollicitées de la maniére suivante : chanffage du four jusqu’a une
température de 1270 & 1310°C sans application de la charge. Celle—ci est appliquée une fois le palier de
température atteint : la charge varie entre 7000 et 10000 N ; ces valeurs correspondent & une contrainte de
10 & 15 MPa sur un cylindre homogéne de diamétre 30 mm. Nous utilisons le four de [rittage sous charge
déerit & I'annexe 3. 1 convient de noter que compte tenu de I'épaisseur des échantillons (25 & 35 mm aprés
compaction initiale), la mesure de température est plus incertaine que lors des essais rhéologiques utilisés
pour déterminer les lois de comportement des matériaux (probléme d’homogénéité de la zone chaude).

Observation au scanner

L'observation au scanner a rayons X (mesures réalisées au CNRS/LMA Marseille) permet de déter-
miner les cartes de densité dans la piéce. L'appareil (scanner médical) utilisé fournit une valeur (densité
Hunzfield) comprise entre -1000 et 41000, qu’il convient de traduire en densité relative grace a un étalon-
nage préalable sur des pieces de densité homogene. La relation entre la densité Hunzficld (HD) el la
densité relative est linéaire (¢l figure [3-3) :

p = 05707 +5.64 10" HD (13 —-1)

Deux types de coupes ont &6 utilisés @ coupe perpendiculaire a 'axe de symétrie (coupe axiale) el coupe
paralléle a I'axe de symétrie (conpe sagittale). L'épaisseur de la coupe est de 3 mim, et I'image plane
est, définie par des pixels carrés de 1/2 mm de colé. Le bord des piéces ne peut etre déterminé de facon
précise puisque dans cette zone on passe progressivement de la densité de Pair a la densité de la piéce
éludide.
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Microdureté

Une autre méthode pour mesurer les gradients de densité consiste & réaliser des profils de microdureté
dans la picce. Un étalonnage préalable sur des échantillons denses permet de corréler dureté et densité
relative. Nous avons ellectué des empreintes Vickers sous une charge de 2 kg, La taille minimale des
empreintes est de Pordre de 45 pm. Cette dimension est suffisante pour que la mesure soit représentative
de T'ensemble du matériau (pores et maticre) : 'empreinte est en effel d’une taille bien supéricure & celle
des pores. La densité relative est relié & la dureté Vickers (Hy) par la formule suivante (cf. figure 13-4) :

p=10.629+ 1.769 1072 H{? 58 (13 —2)

avec lly en GPa.
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Figure 13-1
[iprouvettes entaillées

R =667 mm

.

22 < H < 32 mm

diamétre = 30 mm

Figure 13-2
Géométrie des éprouvettes entaillées
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13.2. Comparaison expérience/calcul

Nous comparons ici les calculs de simulation avec les mesures de densité relative effectuées au scanner
a rayons X et par microdurelé. Seules les éprouvettes 1 et 3 ont pu étre étudides de facon satisfaisante.
Les éprouvettes 2 el 4 sont initialement trop denses pour que des gradients de densilés notables soient
genérés 3 en outre une forte densité entraine une absoption importante lors des examens au scanner et des
empreintes de microdureté de petite taille : dans les deux cas les mesures deviennent done imprécises. En
outre 'examen avant essai des piéces montre qu’il existe un gradient vertical de densité dans la piéce 4
(3%) ; ce gradient est. généré durant la précompaction en pressage a chaud (gradient de température. ).
Le calcul est effectué sur un quart de la structure. Sur la partie supérieure, la force et un déplacement,
selon Oz uniforme sont imposés. Le déplacement radial des noeuds se trouvant sur le diameétre extérieur
est nul.

Les figures 13-D a4 13-9 comiparent les profils de densité calculés et mesurés par scanner el micro—
dureté pour les deux éprouvettes considérées. Les profils sont pris radialement dans Uentaille et dans les
parties supéricures (lete), ainsi que verticalement selon Paxe de symétrie Oz. La figure 13-10 compare,
selon une coupe sagittale, la carte de densité de I'éprouvette 3. De maniére générale, on constate que
les grandes tendances sont respectées : dans U'entaille la densité est plus élevée & extérieur de la piéce ;
el on observe I'évolution inverse dans les tetes. Il faut toutefois noter que les mesures physiques sont
relativement imprécises : les mesures scanner ne donnent, par rigourensement les memes valenrs selon que
I'on effectue une coupe axiale ou une coupe sagittale ; les mesures de micro-dureté sont assez dispersées.
Notons qu'une variation de 3% cn densité relative, correspond & une variation de la taille de Iempreinte de
micro-dureté de 3pum (pour une dureté moyenne de 12 GPa). I convient toutefois d’étre assez optimiste
puisque les valeurs données par le calcul et les mesures physiques ne différent pas de plus de 3% (en
densité relative) sur une variation globale maximale de 15%.
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13.3. Influence des parameétres rhéologiques sur la déformation des éprouvettes

Nous avons effectué des caleuls de simulation simples pour étudier I'inflence du paramétre n de la
loi de fluage et du rapport f/c. Nous avons utilisé les hypothéses suivantes :

e=1+160(1 - p)

e —1 a9 e
f= - (13 -13)
Cog = A(r’f’q

Les caleuls (6 en tout) ont été effectués avec: v =2, 8 et m = 1, 3, 9. L'éprouvette a une hauteur totale
de 30 mun (les autres caractéristiques sont celles de la figure 13-2). Comme le temps et la contrainte ont
ici des valeurs relatives, nous comparons les différents calculs & variation de la hauteur (Ah) constante
(ici 3 mm) (cf. figure 13-13). Nous constatons qu’a facteur « fixé, Vaugmentation de n engendre de plus
forts gradients de densité relative. A n fixé, un facteur x faible favorise 'apparition de forts gradients de
densité. On remarquera également que quelques soient les valeurs de £ el n la densité est maximale sur
les bords de I'entaille.

[l est également intéressant de comparer les différentes courbes Ah = (1) (cf. figures 13-11 et 13-
12). Nous avons normalisé le temps en le divisant par la durée nécessaire pour obtenir une variation de
hauteur de 3 mm. On constate que la vitesse de déformation décroit avec le temps puisque la contrainte
équivalente diminue durant la densification. La vitesse décroit d’autant plus rapidement que lexposant
de contrainte n est dlevé.

Les profils des contraintes (cisaillement et pression) dans la section la plus étroite de I'entaille sont
réprésentés a la figure 13-14 aprés une variation de hauteur de 3 mm. Pour £ = 2, on constate que
I'élat des contraintes est homogeéne dans la plus grande partie de la section et qu’il augmente ensuite
rapidement prés du bord de entaille. Pour 5 = 8, cette tendance est moins marquée ; toutefois le calcul
montre que si on continue a déformer la piéce, on obtient la méme tendance que dans le cas précédent.
Une fois I'état homogéne atteint, il existe peu de différences en fonction du parameétre n.

13.4. Conclusion

Les résultats que nous avons présentés dans ce chapitre sont une premiére tentative ayant pour
but de réaliser des essais rhéologiques permettant de valider de facon plus fine que les tests de CIC les
modéles rhéologiques du comportement des eéramiques poreuses. Il nous semble intéressant de tenter de
poursuivre ce genre d'essai en mettant 'accent sur les points suivants :

— Produire des préformes poreuses parfaitement homogénes en densité ; ¢’est a dire qu’il faut alors
parfaitement maitriser, sur de grandes distances, les gradients thermiques dans le four de pressage a
chaud.

— Utiliser des préformes initialement trés poreuses (p = 0.75) afin de générer des gradients de densité
importants et de ce placer dans des conditions de mesure [avorables (laible absoption des rayons X)

— Utiliser des géomélries d’éprouvette différentes au licu de faire varier la densité initiale

~ Utihser des matériaux ayant des comportements rhéologiques trés différents : par exemple les compo-
sites & fibres tels que le mélange Al2O3-7Zr0.-5iC\, que nous avons étudié.
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temps normalisé

Variation de la hauteur de éprouvettes entaillées en fonction du temps pour différentes valeurs de n avec

K= 8.
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CONCLUSION GENERALE

Nous avons, dans ce mémoire, étudié la rhéologie des poudres céramiques poreuses.
La 1)1(‘111101(‘ p(uhc est consacrée a 1’étude des (oncopts qui pelmcttcnt Iinterprétation
des essais mécaniques ainsi que la simulation des opérations de mise en forme. A I'heure
actuelle seules les descriptions macroscopiques (i.e. fondées sur la mécanique des mi-
lieux continus) peuvent étre raisonnablement utilisées pour modéliser le comportement
des matériaux poreux soumis a des sollicitations thermo-mécaniques complexes. Les
descriptions de type microscopique ne semblent pas pouvoir étre employdes, actuelle-
ment, pour décrire une structure complexe : elles fournissent cependant des éléments de
reflexion pouvant aider a l'interprétation des essais rhéologiques. La principale limita-
tion des approches microscopiques réside dans les hypotheses simplificatrices qu’il est
nécessaire de faire pour mener a bien les différents calculs.

Dans le cas des céramiques fines, la taille de grain joue un role important sur les
cinétiques de déformation ainsi que sur les propriétés d’emploi. 11 est done important de
coutroler et de prévoir I'évolution de la microstructure durant la mise en forme. Dans ce
but, nous avons proposé un modele de croissance granulaire couplée a la déformation ui
peut étre utilisé dans tous les cas de sollicitations thermo-mécaniques. Les observations
en microscopie électronique & transmission semblent pouvoir valider les hypotheéses de
base du modele : i.e. présence de défauts cristallins créés durant la déformation et servant
de moteur a la croissance.

La plus grande partie de 'étude expérimentale a porté sur un matériau modele :
Valumine. La facilité d’emploi de ce matériau (manutention, température de frittage,
observation. .. ) ainsi que les nombreuses données bibliographiques nous ont permis de
mettre au point les techniques de préparation des conteneurs de CIC et de définir le
protocole expérimental. Cette étude préliminaire nous a alors permis d’aborder des
matériaux a caractere industriel : le diborure de titane et un composite Al,O;3-ZrO;
renforcé par des whiskers de carbure de silicium.

L’étude expérimentale de divers matériaux céramiques a permis d’obtenir les fone-
tions ¢ et f respectivement caractéristiques des comportements en cisaillement et densi-
fication. Ces valeurs sont tres différentes de celles obtenues sur les poudres métalliques ;
ces différences pourraient provenir de la structure des matériaux poreux : les poudres
métalliques sont constituées principalement par des sphéres qu'il faut déformer pour
densifier le produit, alors que les poudres céramiques fines sont constituées par des ag-
glomérats qui glissent les uns sur les autres lors de la déformation. L'ajout de fibres
(whiskers) dans les produits poreux semble fortement diminuer leur aptitude a la den-
sification.

La derniére partie de ce travail est consacrée a l’étude de la mise en forme proprement
dite. En comparant les résulats de calcul avec les pieces obtenues expérimentalement,
nous avons pu valider 'approche théorique et expérimentale proposée dans les deux
premieres parties. Un des points importants que nous avons voulu mettre en évidence,
est le fait que le conteneur ne doit pas étre négligé sans précaution comme cela est
souvent fait dans la littérature. L'utilisation du modele dans le cas du diborure de titane
a également montré que celui-ci pouvait étre raisonnablement utilisé pour mettre au
point des cycles de CIC ainsi que des géométries de conteneurs dans les cas ot I'on
cherche a 1)1()(11111(‘ des pieces complexes saines

Les perspectives de ce travail nous semblent assez larges. Le modele pourrait étre
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utilisé pour simuler le comportement en frittage naturel de pi(“ceq de grandes dimensions
(contraintes résiduelles, gradients thermiques...) ou des piéces composites (co- f11‘rfag(~
de différentes céramiques, réalisation d’insert...). Il pourrait étre également intéressant
d’étudier les conditions de flambement des Capqule% de CIC en fonction des caracté-
ristiques 111(‘010g1qu(‘q de la poudre et du conteneur. Enfin, il appalalt que les essais
rhéologiques néeessaires pour établir les parametres des modéles sont trés nombreux ; la
procédure expérimentale est longue et d’autant plus délicate que les matériaux étudiés
sont fortement réfractaires. Ces problemes constituent un large frein au dév oloppomonf
et a I'utilisation des modeéles que nous avons utilisés dans ce travail. Il conviendrait, par
exemple, de définir des criteres permettant de connaitre rapidement les fonctions ¢ et
f selon le type de matériau étudié. Ces criteres pourraient étre fondés sur des régles
cmpiriques et sur une description microscopique de 'empilement des poudres et de leur
morphologie.
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Amnexe 1 : nomenclature

On trouvera dans cette annexe la liste des symboles mathémaltiques les plus couramment utilisés,
ainsi que leur signification. Dans la mesure du possible nous avons essayé de garder tout au long du texte
la meme signification & chaque symbole.

e Indices et exposants :

() e e indique un tenseur
() e indique un vecteur
() e merémentation ou dérivée par rapport au temps : d /dt
T e compaction isostalique a chaud
/A diffusion
P effectil
e e équivalent
S final
T e e e initial
g irréversible
L référence
T e coordonnées cart.ésiennes
L coordonnées cylindrigues
P 0 coordonnées sphériques

e Opérateurs :

T divergence
€T P gradient
SEEIIE o signe(z) = —1 st @ <0 ; signe(x) = Lsi x>0
L N trace : Tr(a) ZL i
5 T (z)=0sie<0;{@)=2six>0

e Scalaires :

s symboles romains :

D norme du vecteur de Burgers (m)
e e e e e e e e coeflicient du modéle de GREEN (—-)
o coefficient, tenant compte du réarrangement dans la poudre (——)
B densité apparente (kg/m?)
A densité théorique ( l\g/m )
Dl e e coellicient de diffusion au joint de grain (m?s~!)
D e coeflicient de diffusion en volume (m®s—!)
L module d’Young (MPa)
7 P coellicient du modeéle de GREEN (——)
D porosité f =1 —p (——)
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Cr et taille de grain (m)
D Densité Hunzfield (—-)
H oy Dureté Vickers (GPa)
L) premier invariant du tenseur des contraintes (MPa)

P premier invariant du tenseur des contraintes apparentes (MPa)
Ja deuxiéme invariant du tenseur des contraintes (MPa)
S constante de Boltzman (1.38 10—23 H\")
T exposant de taille de grain (croissance granulaire normale) (——)
Tl exposant de contrainte (——)
B e e e e e e déformation plastique cumulée (——)
O exposant de taille de grain (loi de fluage) (——)
2 puissance des efforts intérieurs (W /m?)
P pression de frittage (MPa)
R rayon de courbure de la porosité (m)
T temps (s)
7 U température (K ou °C)

e coefficient de dilatation thermique (K1)
TS U variables internes
B e e épaisseur de joint de grain (m)
et e déformation (——)
D vitesse de délormation (s~!)
g o e e e déformation équivalente (-— )
g v e e vitesse (incrément) de déformation équivalente (s~!)
0SS énergie de joint, de graim (Jm=?)
e énergie de surface (Jm~—2)
7S entropie spécifique irréversible (J/K.kg)
A cocfficient de Lamé (MPa)
e module de cisaillement (MPa)
L coefficient de Poisson (——)
D e coeflicient de Poisson apparent (~-)
e AP potentiel plastique ou visco-plastique
e volume des lacunes (m )
it e e volume d’une moléeule (m?)
/A énergie libre spécifique (J/kg)
e angle diedral (——)
U puissance spécifique dissipée (W /kg)
S densité relative (——)
2 contrainte (MPa)
O i« e e e e contrainte équivalente (MPa)
L7 S contrainte équivalente apparente (MPa)

e Vecteurs :

B e flux de chaleur (W/m?)




2041 Annexe 1 : Nomenclature

e Tenseurs :

ORI déviateur du tenseur des vitesses de déformation (s=')
e e e e e tenseur des déformations élastiques (——

€ tenseur des vitesses de délormations (s—1)
B déviateur du tenseur des contraintes (MPa)
T tenseur des contraintes (MPa)
T e tenseur des contraintes apparentes (MPa)
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Nous calculons ici les expressions donnant les vitesses de densification et de déformation ainsi que

la contrainte équivalente, dans les cas simples de CIC, pressage & chaud et forgeage. Nous utilisons le

modele de GREEN avec une loi de Auage de Norton-Hoff. Nous avons donc :

P AN
eg = ATm]

. 9
Toy = 3¢Ja + [T}7
. 3 -
-~ __1 2 - el
€op = pAT, (5 cs+ [}
De plus nous nous plagons dans une confliguration axisymétrique.

e Cas de |la CIC

Le tenseur des contraintes est égal & :
o= _P,:icl

La contrainte apparente équivalente vaut :

Teg = 3\/J | Peie + Py

La vitesse de densification vaut done :

n41
p=Ap* (3\/7) Pt Py

La vilesse de déformation vaut :

)

. . . -1n.-41 n
b= lan = b= = = Ap3 T P Py

e Cas du forgeage

Le tenseur des contraintes est égal a :

0 0 0
c=1{0 0 0
0 0 o
La contrainte apparente équivalente vaut :
Tey =\/eol, + [la.. — 3P)°

La vitesse de déformation vaut donc :

eq

br = pATITN(S = ¢f2)00s =31 Pp)

€96 = €y

La vitesse de densification vauf, :

p=3p2 AT F (3P — 0.

Gz =pd Tr;lrrl ((c+ [)o22 — %jP[)

(A2 —-1)
(A2-2)
(A2 - 3)
(A2 —4)
(A2 —5)
(A2 —6)
(A2-T)
(A2 - 8)
(A2 —-9)
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e (‘as du pressage & chaud

Le tenscur des contraintes est égal a :

Ty 0 0
o= 0 opw=o0, 0 (A2 — 10)
0 0 Osa

La contrainte ., est inconnue et ne peut etre calculée que par application du modéle. On a en effet

trr = ¢ga = 0 ; done :

(c—=2f)o.: +6] P

Tpp = - A2 ~ 11
77 o+ lj ([ )
La contrainte apparente équivalente vaut alors :
Teqg = lo-: — Pyl (A2 —12)
La vitesse de densilication vaul done :
9¢ f nt1/2 |
y = p° A Lo = PP (o, — P A2 — 1:
p=p ((,Jr,,‘l,j) lozs = Pr|" 7 (o5 — Pr) (AZ—13)
La vitesse de délormation vaul. : )
(oo =L (A2 — 14)

o Nole

Ste» [ I'équation A2-13 est équivalente a I'équation A2-4 obtenue dans le cas de la CIC. On a en effet :

e f

~9f 2—15
Y (A2 = 15)

Dans le cas du forgeage, la vitesse de déformation axiale vaut :
. 9 i ,
Cos 0 [)A(”H_l/“ lo:.|" (A2 — 16)

Le pressage & chaud est done caractéristique du coeflicient f, et le forgeage du coefficient c.
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Annexe 3 : Techniques expérimentales

Essais rhéologiques : expérimentalion et interprétation

[T n'est pas possible de suivre en continu les déformations des poudres durant 'opération de com-
paction isostatique a chaud ; il existe toutefols certains dispositifs permettant de mesurer la vitesse de
déformation des conteneurs : dilalométre interne, courants de Foucault. ... Notons que le conteneur d’en-
capsulation peut avoir un effet. non négligeable sur la cinélique de densification (cf. chapitre 12.), et
que I'on mesure alors non pas la vitesse de déformation de la poudre soumise & la pression extérieure,
mais celle de Fensemble poudre—conteneur soumis & un état de contrainte souvent complexe. On ohserve
dailleurs quun tube cylindrique, n’a pas de méme retrait radialement et axialement (McCOY, 1985), ce
qui traduit le fait que la poudre n’est pas soumise & un état de contrainte hydrostatique (cf. annexe 4).

Nous avons donc effectué des essais rhéologiques simples sur la poudre seule pour déterminer les
parametres des équalions constitutives. Les modéles, ainsi ajustés, sont appliqués aux cas des cycles de
CIC sur des pieces complexes. La comparaison enfre les formes finales calculées et mesurdes permet de
valider la loi de comportement avec des expériences totalement indépendantes de celles qui ont permis
de déterminer les parametres du modeéle.

Les essais rhéologiques simples sont :

— le pressage a chaud

- le {orgeage
— le frittage naturel
Le [rittage naturel est un essai sans application de contrainte externe. Durant la pressage a chaud et
le forgeage on applique une contrainte ; la différence entre les deux essais réside dans le fait que la
déformation radiale (éprouvette cylindrique) est nulle en pressage a chaud (Péchantillon dtant maintenu
par les parois de la matrice), alors qu’elle est libre en forgeage (ou essai de fluage sur un matériau poreux).

Le frittage naturcl est réalisé dans un four sous vide (1071~ 10~% Torr). Nous utilisons des compacts
pressés a [roid qui sonl maintenu un certain temps dans le four, puis retirés pour mesurer leur densité.

Le pressage & chaud et le forgeage sont réalisés dans un four sous vide (1073 Torr) en utilisant des
pistons et des matrices en graphite. Une feuille de papier graphite est introduite entre la matrice et les
pistons, ce qui permet, & la fois de faciliter le glissement (lubrification) et de protéger la matrice. La charge
est appliquée par une presse hydraulique et mesurée par une cellule de charge placée entre la presse est les
pistons. La tempcrature est mesurée par un thermocouple (Pt/Rh 0/10 ou 6/30) placé & 5 mm au-dessus
de Péchantillon (cf. figure A3-1). Le thermocouple est protégé par une gaine d’alumine. Le déplacement de
ensemble des pistons (pistons en graphite 4 pistons en acier) est mesuré par un capteur de déplacement
de type LVD', placé & Pextérieur du four. La presse est asservie en charge, et le four en température.

On mesure & la lois la retrail de la poudre el le déplacement de la rampe de pistons (déformation de
type thermo-élastique). Tl convient done de réaliser des essais & vide (i.e. sans poudre) afin de déterminer la
raideur el le coefficient de dilatation thermique des pistons. On peut ensuite remonter au seul déplacement
de la poudre. Force, déplacement el lempérature sont enregistrés en continu sur un ordinateur : ces
données sont ensuite utilisées pour calculer la contrainte axiale (7., ), la densité relative (p), Ia déformation
axiale (¢..), et les vitesses de densification (p) et de déformation (¢,.). A partir de la mesure de la densité
finale, on remonte en utilisant les donndes acquises par ordinateur a la densité initiale ; cela permet de
vérifier si les corrections de dilatation thermique et de rigidité onl été faites correctement.
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Figure A3-1
Schéma de principe du four de pressage a chaud
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Les essais de forgeage posent, un probléme supplémentaire, car on ne peut mesurer en continu le
diameétre des échantillons. Nous supposons que ¢, est proportionnelle & ¢..

23

de sorte que I'on a :

(A3 — 1)

ot Ae,. et Ac.. représentent les déformations totales radiales et axiales. 1l est toutefois préférahle de
réaliser des essais relativement courts afin de faire varier assez peu la densité relative. En régle générale,
la déformalion axiale totale Ae.. varie entre 5 et 20%. La déformation en tonneau des échantillons est
négligeable.

La charge est appliquée avant de chauffer P'échantillon. Nous préférons cette méthode car en CIC
la pressurisation se fail souvent en méme temps que le chauffage. Les essais sont donc totalement aniso-
thermes ; il convient toutefois de noter que deux autres parameétres varient continiment au cours des
essais @ la contrainte équivalente el la taille de grain. En effet, méme si la contrainte macroscopique
appliquée est constante, la contrainte locale subie par le matériau décroit quand la densité augmente.

On concoit done que le dépouillement des expériences ne peut étre effectué de maniére simple. La
méthode générale ubilisée consiste & choisir a priori une forme de loi de comportement (potentiel de
GREEN et fluage Norton-Hoff par exemple). Cette loi de comportement posséde un certain nombre de
parametres ajustables. Pour un jeu de paramétre déterminé, il est possible de calculer en utilisant les
éguations du modele les vitesses deformation théoriques (¢ fhéeriauey huisque P'on connait la température,
la contrainte et Ia densité. La recherche des paramétres ajustables du modéle se fait par minimisation de
Pécart quadratique entre les vitesses théoriques et expérimentales :

o A .t ey oy A o - Y 2
E l Czl.il(onqm, _ C‘;ojpr_\nmr.nt,a.h_ (A? _ 2)

points expérimentaux

Fn régle générale, il est possible de négliger la pression de [rittage, ce qui simplifie les calculs. Quand la
taille de grain est prise en compte avec un couplage croissance—déformation mécanique (cas de AlyO3),
il Taut faire en meme temps I'ajustement des paramétres purement rhéologiques et des paramétres des
lois de croissance granulaire en minimisant 'écart quadratique entre les tailles de grain expérimentales et
théoriques. Dans tous les cas, les minimisations se font automatiquement sur ordinateur.

Mesure de la densité relative

Les densilés relatives ont été mesurédes par plusieurs méthodes diflérentes :

(a) Quand la porosité est fermée (i.e. p > 95— 96%), nous utilisons un pycnométre & hélium qui permet
de calculer le volume des pi¢ces. Une mesure de la masse permet de calculer la densité.

(b} Quand la porosité est ouverte, nous mesurons les dimensions extérieures des piéces el leur masse.

{¢) Quand la porosité est ouverte et que la forme des piéces est complexe, nous plagons les picces dans
une gaine en Jatex scellée dans laquelle le vide a é1é Tait. La densité de 'ensemble latex/picce est,
mesurée grace a la poussée d’Archiméde. Connaissant [a densité du latex et le poids de la gaine, nous
calculons la densité du matériau poreux.

Mesure des coeflicients d’élastcité

Le module d'Young et le coefficient de Poisson sont calculés en mesurant la vitesse de propagation
d’ondes mécaniques (déplacement paraliéle ou perpendiculaire au vecteur d’onde). Sott Vo la vitesse de
Ponde transverse el V7, la vilesse de 'onde longitudinale, E et v sont donnés par les formules suivantes :

E=2dVi(l+v)
. r . e 2 ‘ )
LL—=2(Vp/Vy) (A3 —3)
3

2 1—(Vr/VL)
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Mesure de la contrainte de rupture

La contrainte & rupture des matériaux densifiés a été mesurée en flexion 3—points sur des barrebtes
usinées dans le matériau dense. La contrainte a rupture o, est donnée par la formule suivante :
3 PL

T2 he?

o, (A3 —4)

oli L est la longueur entre les deux appuis extremes, b la largeur, e 'épaisseur et P la charge & rupture.

Mesure de la ténacité

La ténacité des matériaux céramiques produits a été mesurée par la méthode du défaut contro-
lé (CHANTIKUL, 1981). Une barrette de flexion est préfissurée en son centre (face en tension) par
indentation Vickers, puis cassée en flexion 3-points. La Lénacité (R7y,) vaul alors :

) N3 34
Kp. = 0.686 <E> ((r,. P,-'“) (A3 —5)

IT étant la dureté, P; la charge d'indentation. o, est donnée par la formule (A3 — 4).

Préparation des conteneurs de CIC

Une grande partie de la réussite des essais de CIC réside dans la préparation des conteneurs. Nous
avons utilisé la technique suivante :

On isole éventuellement le conteneur de la poudre : nitrure de bore, feuille de graphite. ..

La poudre est introduite dans le conteneur. Deux méthodes sont possibles : {a) compaction de ta

poudre dans la conteneur (Al2Os, Al4O3-ZrOa, Cr0z, TiBa), (b) préparation des piéces crues par

compaction & froid, filtration sous pression. .., et mise aux cotes du conteneur (AlsQ3-Zr0s~SiCy,

TiBa).

On vient ensuite souder (soudure TIG) la partie supérieure du conteneur (dans le cas des tubes, celte

opération n’est pas nécessaire).

— On réalise le vide dans le conteneur par le tube d’extraction d’air. If convient de placer un insert
dans ce tube, pour diminuce son écrasement lors du cycle de CIC (risque de fuite). Le conteneur est
ensuite chauffé (400 & 600°C ) afin de retirer toute trace d’eaun. La figure indique la forme habituelle
d'un conteneur de CIC.

Le tube d’extraction d'air est fermeé : chauflage au chalumeau el pinceage. La zone pincée est découpée
et soudée.

-~ Les essais de CIC ont été réalisés dans une enceinte National Forge (Mini HIP 2000). Le cycle que
nous avons géndralement employé est le suivant : vitesse de chaufle de 20°C /mn, pressurisation &
froid de sorte qu’en débul de palier la pression soit égale & la pression de consigne, refroidissement
rapide (puissance coupée).

Un Aambement apparait en général sur les conteneurs dont I'élancement est. important. La forme fi-

nale du conteneur s’apparente a cetles des pipe-lines sous-marins soumis a une pression hydrostatique
aprés flambement par instabilité plastique (JENSEN, 1988).
— Aprés le cycle de CIC, le conteneur peut étre découpé (‘TiB1), ou plus simplement dissout dans 'eau

régale (2/3 HCIL, 1/3 HNO3).
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Conteneur de CIC
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Annexe 4 : Modéle simple du comportement des conteneurs cylindriques en CIC

Nous proposons ici un modéle simple du comportement des conteneurs cylindriques durant les cycles de
CIC. Ce modéle permet de prévoir le rapport des délormations axiales sur les déformations radiales et
donne une description simple de I'état des contraintes régnant dans la poudre et les différentes parties du
conteneur.

Géomeélrie

On considére que 'ensemble poudre/contencur est de symétrie de révolution ct est constitué de trois
parties distinctes : la poudre, Fextérieur du contencur (coté), le sommet du contencur (haut). La figure
Ad-1 illnstre ces hypothéses. On néglige donc P'effel de coin engendré par le conteneur.

Chargement

On impose une pression extérieure sur le conteneur ; la température est. homogéne dans les deux matériaux.
Touts les trajets de chargement sont possibles.

Contraintes

On fait les hypothéses suivantes sur les contraintes régnant dans les différentes parties de 'ensemble :

Poudre (7):

o, 0 0
" = 0 O.L‘r 0 (}\4 - 1)
0 0 of,
Conteneur (coté (%)) :
o, = ab, 0 0
5 = 0 o5, = Tnlit b ee) —on it (Ad-2)
Ce
0 0 a;.
Conteneur (haut (")) :
ah. 0 0
5 = 0 ol 0 (Ad—3)
0 0 o =or,

Dans la poudre, 'élat de contrainte est done homogeéne. Les tenseurs des contraintes dans le conteneur

sont écrits a Uinterface avec la poudre : continuité du vecteur &7 (ol 7 est la normale & l'interface). Nous

avons done guatre inconnues en contraintes : of,., of., o7, ol . Ces hypothéses permettent de rendre

compte du transfert de charge s’effectuant dans la poudre et la conteneur. En régle générale on aura :
gl < op <ol el m, < ol = af,.. Le conteneur a pour effet de diminuer la pression réelle dans la
poudre ; en outre comme a priori ol. # ol_, la poudre ne se trouvera pas dans un état de contrainte
hydrostatique. Ceci doit permettre de modéliser la densification non isotrope des cylindres poreux lors

du cycle de CIC,
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Ch

Conteneur (haut)

H Poudre
~—J——Conteneur (coté)
.----l 1 1] r
: 7 bee
L} 1 ]
1 L 1
Figure A4-1
Ensemble Poudre/Conteneur : géomélrie simplifide
Conditions d'équilibre et de liaison
Léquilibre selon I'axe Oz s’éerit :
71{20’?: + 7 ((R + CC)B - K = 7r(11) + Cc)z(flz‘ (Ad — 4}

La partic gauche de celte équation représente 'intégrale

“R-e.

Jo o, v drdT sur une section du contencur ;

la partie droite représente la force axiale exercée par le gaz sous pression.

La continuité des déplacements a 'interface entre la poudre et le conteneur, s'écrit :

iR, z) = i(R,z) V=
ub(r, H) = ui{r, ) Vr
N (Ad - 5)

P e
. Cog = Cop = Cpy
soit,
o=

Nous obtenons donc en toul qualre équations qui vonl nous permetire de résoudre le probléme en con-

traintes.
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Lois de comportement

Nous utilisons les mémes lois de comportement que lors des calculs par élements finis. En outre, nous ne
négligeons pas la thermo—élasticité. L'incrément de déformation éléastique est donnée par :

8¢ = Cpiyr , (0 +86) — Cpld + (arpsr{T +81) — apT)1 (A1—6)

Pour simplifier, on néglige la variation de la malkrice d’élasticité ¢ en fonction de la densité relative lors

d’un incrément. (ABOUAF, 1985).

Résolution et intégration

Nous employons une méthode de type Newton-Raphson sur les contraintes pour résoudre les quatre
équations donndes par les conditions d’équilibre et de liaison. Les matrices tangentes sont calculées de
fagon numérique. Les lois de comportement sont intégrées implicitement.

Iixemiples d’application

Pour donner un exemple d’application, nous avons utilisé les hypothéses suivantes :

— Le conteneur est en acter moxydable 304L.
Jalot de comportement (fluage et coelficients du potentiel de GREEN) de la poudre est la suivaute :

e = 31.210° exp (=419000/RT) o,
I =80(1~p) (Ad=T)
¢=1+160(1— p)

Cette loi constitue un simplification de la loi proposée pour I'alumine (cf. chapitre 5.).
— Le cycle de CIC esl le suivant :

lemps (s) 100 3840 14640 20000
pression (MPa) 16 50 50 0
température (°C ) 27 1300 1300 27

Nous avons en outre réalisé la simulation par éléments finis afin de comparer les deux calculs.

Calcul de référence

Pour le premier calcul, nous avons utilisé les dimensions suivantes :

H =50 mm
R=20mm (A4 —38)

e. =€, = Hhmm

En paralléle avec la simulation par le modéle simplifié, nous avons mené un calcul par éléments finis sur
fa méme géométrie afin de pouvoir tester la validité de 'approche proposée (le maillage est représenté a

¢

la figure A4-2). Les résultats de la comparaison sont indiqués sur les figures A4-3 4 A4-9 :

{a) Comparaison des variations dimenstonnelles : la figure A4-3 donne, en fonction du temps, la va-
riation de fa hauteur du eylindre poreux (H) pour les neeuds 4 (centre) et 5 (coin supérieur). On
constate que le modéle simplifié donne un résultat qui se situe entre les deux courbes précédentes.
Ceci est tout & fait normal, puisque le modéle simplifié ne tient pas compte des eflets de coin
(déformation en diabolo). On peut faire les memes remarques sur la variation du rayon (R) du

cylindre de poudre (figure A4-4).
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Figure A4-2
Maillage utilisé pour la comparaison entre le modéle simplifié et la simulation par éléments finis

(b)

Contraintes dans la poudre : la figure Ad-5 compare les contraintes radiales o2, calculées par les
deux modeles. Durant le chauffage, la contrainte dans la poudre augmente (effet de dilatation
thermique) ; en réalité il y a décohésion entre la poudre et le métal du contenenr. Toutefois ce
phénomene est difficile & modéliser numériquement ; compte tenu de sa faible importance sur le
résultat final, nous avons préféré ne pas en tenir compte. La chute des contraintes observée durant
le chauffage correspond a la plastification du métal. La figure A4-6 compare les contraintes axiales
(of.) dans la poudre. On constate un bon accord entre les deux modéles.

Contraintes dans le conteneur (coté) : les figures A4-7 et A4-8 comparent les contraintes axiales
(67.) et orthoradiales (o5,) dans le coté du conteneur, calculées par les deux modéles. On trouve
un bon accord entre les deux simulations.

Contraintes dans le conteneur (haut) : la figure A4-9 compare la contrainte radiale ¢”_ calculée dans
la partie haute du conteneur. On trouve un moins bon accord que précédemment qui s'explique
sans doute par la flexion importante qui existe dans la partie supérieure.

Ecrantage des contraintes : la figure A4-10 indique U'évolution des rapports of_/a), et of_Jeoy durant
le phase de densification. On vérifie bien que |o.[ < |oy| et |02, < |o4]. En outre |0, | > |ol.] :
celd explique que le retrait radial est plus important que le retrait axial. En effet si on utilise de
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Figure A4-2

Maillage utilisé pour la comparaison entre le modéle simplifié et la simulation par éléments finis

(b)

Contraintes dans la poudre : la figure A4-5 compare les contraintes radiales ol calculées par les
deux modeles. Durant le chauflage, la contrainte dans la poudre augmente (eflet de dilatation
thermique) ; en réalité il y a décohésion entre la poudre et le métal du conteneur. Toutefois ce
phénoméne est difficile & modéliser numériquement ; compte tenu de sa faible importance sur le
résultal final, nous avons préféré ne pas en tenir compte. La chute des contraintes observée durant
le chauflage correspond & la plastification du métal. La figure A4-6 compare les contraintes axiales
(ol.) dans la poudre. On constate un bon accord entre les deux modéles.

Contraintes dans le contencur (coté) : les figures A4-T et A4-8 comparent les contraintes axiales
(02.) el orthoradiales (c§y) dans le coté du conteneur, calculées par les deux modéles. On trouve
un bon accord entre les deux simulations.

Contraintes dans le conteneur (haut) : la figure A4-9 compare la contrainte radiale ol caleulée dans
la partie haute du conteneur. On trouve un moins bon accord que précédemment qui s’explique

sans doute par la flexion importante qui existe dans la partie supérieure.

Eerantage des contraintes : la figure A4-10 indigue U'évolution des rapports of /), et of_[oy, durant
le phase de densification. On vérifie bien que |02, | < |oy| et |o7.| < |oy]. En outre lol.| > |ot.]
cela explique que le retrait radial est plus important que le retrait axial. En effet si on utilise de
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potentiel de GREEN pour décrire la densification (cf. annexe 2), on obtient :

érr 06 == (0%, = ol,) + (207, + oL,

; P _ gk (Dl p
€:: x c{ol, —al )+ [(20L, +fTC,;;) (Ad—9)
donc Crr < €3 (<0) &= —3 (o, —ol.) <clal, —ol,)

1

soit, ol <ob (<0)

On observe également que quand la densité relative tend vers 1, o, et o, tendent alors vers la
pression de compaction.

Influence des parameétres du modéle

Le modéle simplifié permet de faire rapidement des calculs pour observer les influences respectives des dif-
férents paramétres. Un facteur intéressant & examiner est I’écart par rapport & la densification homogéne.
Nous introduisons pour mesurer ces effets, le parameétre k suivant :

In(H/Hy) ,
e r =l A4 —
In( R/ I%y) 4 10)

ot Hy el Ry sonl les dimensions initiales des cylindres poreux (cf. figure A4-1). Si la densificalion est
Isotrope, on a : k = 1. Bn régle générale, k& est inférieur & 1, ce qui traduit le fait que le retrait radial
est plus important que le rebrait axial (McCOY, 1985). A partir du calcul de réference, nous avons fait
varier les parametres du modéle, un par un, afin d’étudier la variation du paramétre k

(a) Comparaison avece la sitmulation numérique : nous avons comparé les valeurs de k calculdes par le

modéle simplifié avec les valeurs obtenues par la simulalion par éléments finis (dans ce cas nous
considérons le déplacement des nceuds se trouvant sur les axes de symétrie) :

épaisseur (mm) &k (modéle simplifié) & calcul FEM

b (ref) 0.771 0.796
2 0.901 0.931

(b) Effet de épaisseur : le parémeltre k est d’autant plus proche de 1 que ’épaisseur du conteneur est
faible (nous prenons ici e = e.) :

épaisseur ¢, = ¢;, (mm) 1 2 5 (ref) 10
k 0.949 0901 0771  0.622

(¢) Effet du rapport, [ /e : pour le caleul de référence nous avons ulilisé pour le coeflicient ¢, la formule

suivante : ¢ = 1 + s f, avec £ = 2 (cas de Al2O3). S1 & est plus grand (a coefficient ¢ constant), on
obtient un facteur k plus faible, qui peut s’expliquer par le fait que le cisaillement est facilité par

rapport a la densificalion :

ko 2 (rel) 4 8 16 32
k0771 0.663 0535 0408  0.303
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(d)

Effet de la vitesse de fluage : nous avons utilisé, pour le conteneur, une vitesse de fluage 10 fois

plus forte et 10 fois plus faihle que lors du calcul de référence ; plus le conteneur se déforme
[acilement, plus la densification est isolrope :

facteur multiplicatif  x0.1  x1 (ref}) x10
k (.699 0.771 0.933

Lffet de la hauteur du conteneur : compte tenn des hypothéses (pas d’effet de coin .. .), la hautear

de Péchantillon n’a aucun effet sur les résultats & rayon et épaisseurs donnés. Par conséquent,
augmenter le rayon est équivalent a réduire Pépaisseur ¢,..
Effet de Ia vitesse de mise en charge : la calcul montre que si la vitesse de mise en charge (tempé-

rature et pression) est multiplide par un facteur 10, le facteur k passe de 0.771 4 0.778 et que si
elle est divisée par 10, k est alors égal & 0.741. Ces elfets, par ailleurs [aibles, sont dépendants du
chemin de chargement et plus particulierement du rapport des vitesses de déformation des deux
matériaux tout au long de la densification. Si on chaufle avant d’appliquer la pression, le facteur
k est égal & 0.520.
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Variation de la hauteur du compact poreux : comparaison FEM—modéle simplifié
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Variation du rayon du compact poreux : comparaison FEM—modéle simplifié
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Variation de la contrainte radiale o7, dans le compact poreux : comparaison FEM—modéle simplifié
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Variation de la contrainte axiale o, dans le compact poreux : comparaison FEM-—modéle simplifié




220 Annexe 4 : Modéle simple du comportement des contencurs cylindriques en CIC

100

ol (MPa)

© : modéle proposé
¢ : calcul FEM o.. noeud 52

0
o -
[
-50 B & ® D D G ©H 9 (ﬁb —
. B
B t_E 0
—100 | g -
<1§F )
O
—150 o ! | c |
0 4000 8000 12000 16000 20000

temps (s)
Figure A4-T
Varialion de la contrainte axiale ¢, dans le conteneur (¢6té) : comparaison FEM—modéle sim hlifié
2z ) I

150 | | | T )
[
) ?D
100 - (05}
(O] ki
(O] -
ha (MPa) s L o 4 &5
RS 1
. ) @d:}ﬁ
® : modéle proposé G@)
0 - ¢ : caleul FEM ogg noeud 52 ‘3’@@ -
&P
=50 G abab @ o oo dn & & & T
e A -
0] K ,(1.,) £
o o
—100 i ® D] _
O
&P -
()
—150 o | L L !
0 4000 8000 12000 16000 20000

temps (s)
Figure A4-8
Variation de la contrainte orthoradiale of, dans le conteneur (¢6té) : comparaison FEM—modéle sumplifié




Annexe 5 : Analyse d’images 221

250 | | T I 1,

200 L & : modéle proposé &

150 L b : caleul FEM o, noeud 78 ] ‘%B’_

b
b
ol (MPa) 100 k- ; b
P
50 | &
@("')
0 = -
o ]

—50 & @é&})@ﬁﬁ@ 2] H? "ﬂ:) V .
—100 !
—150 o
—200 -
_950 | ! 1 |

0 4000 8000 12000 16000 20000

temps (s)
Figure A4-9
Variation de la contrainte raddiale o, dans le conteneur (haut) : comparaison FEM—modéle simplifié

1.0 1 | | T
0.9 — ]F
@
.o.."t'coooooo..,.........'...'....o
08 | i
g
O
o
07 |- e
OOOOOOOOOOOOooooo 0?
o 000000000000000000
o8 [T, -
) ap,
05 ! | | I
0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1.0

Densité relative
Figure A4-10
Variation des rapports o2, /oy, ct ol /oy, ou cours de la densification




222 Annexe 5 : Analyse d’images

Annexe 5 : Analyse d’images

Observation des échantillons

Nous avons suivi les élapes suivantes lors de I'étude de la microstruture des différents échantillons :

— Imprégnation par de Ia résine et polymérisation (si les échantillons sont fortement poreux)

— Découpage des échantillons & la scie diamanide

— Palissage & la pate diamant (jusqu'a 3um)

— Attaque thermique pour révéler les joints de grains (20 & 30 mn & 1280 ou 1350°C selon les
échantillons)

-— Observation en microscopie électronique & balayage (MEB). L’échantillon est observé sans tilt
pour que la surface observée soit perpendiculaire au faisceau électronique. La céramique est
légerement métallisée avant 'observation.

— Agrandissement de photographies et calquage manuel des joints de grains et des interfaces
grain/pore.

— Lanalyse d'images est réalisée a partir des calques sur un analyseur NACHET NS 1500 ; pour
chaque échantillon on examine de 600 & 1200 grains. Nous mesurons les quantités locales suivantes -
porosité, longueur des interfaces grain/grain et des interfaces grain/pore. Une analyse individuelle
est effectuée sur chaque particule : surface, périmétre, diamétre de Féret, longueur géodésique.

— L’analyse statistique des données termine 1'étude de la microstructure.

Principe de la correction de “bord de masque”

Nous appellons “masque” la surface qui permet de réaliser I'échantillonage. Plus un grain est gros,
plus la probabilité qu'il coupe la frontiére du masque est importante. Si un grain est coupd par le bord du
masque, aucune mesure ne peul, etre réalisée sur ce grain. Il existe donc un biais statistique qui donne un
poids plus important aux grains de petites tailles. Ce biais peut étre corrigé de la maniére suivante (cf.
figure A5-1) (MILES, 1974) (LANTUEJOUL, 1978) : soit L, la longucur du masque et L, sa largeur ;
solent. F'y el Fy les diamétres de Féret de la particule selon les deux directions du masque 1. Le poids
relalil (pi) de chaque particule est donné par la formule suivante :

_ Ly La i
b= (Ly — ) (Lo — IY) (A5 —1)

Le poids relatil p; est done I'inverse de la probabilité que la particule soit incluse dans le masque de
mesure. Soit 2 une propriété mesurée sur chaque particule ; sa valeur moyenne T, aprés correction de
bord de masque, vaut :
N 1
T = Zf,;:l;,j avec fi = —p; (A5 —2)
i=1 N
N représente le nombre total de particules. En pratique, il n’est pas possible de mesurer les diameétres de
Féret de la particule selon les directions du masque, puisque les pixels composant Pimage sont arrangés
selon une trame hexagonale. On calcule donc la moyenne des diamétres de Féret (F) selon les trois
directions de la trame, et supposont que Fy = Fy = T (structure 1sotrope).
On pent vérifier Ja validité de la correction de bord de masque en calculant la densité relative de
deux maniéres diflérentes :
(1) p1 : caleul de la surface occupée par les grains par analyse locale de Pimage
(2) p2:somme de lasurface corrigée des grains pris en compte lors de I’échantillonage ; soit Z,N:] JiS;
(57 étant la surface du grain 7).

T Le diamétre de Iéret d’une particule (plane) selon une direction @ correspond & la longueur projetée
de Ta particule sur une droite perpendiculaire a la direction @.
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Ly

Figure Ab5-1
Principe de la correction de bord de masque

En regle générale le rapport pa/py est compris entre 0.95 et 1.05 : Ia correction est donc valide. Nous
avons toulefois rencontré de plus grands écarts dans le cas des structures ayant une croissance anormale
forte : il est en effet difficile d’avoir une distribution statistique lorsque la taille de certains grains est
comparable & celle du masque. Notons également que si aucune correction statistique n'est faite (ie.

Ji = 1, Vi), on obtient un rapport pa/p; variant entre 0.7 et 0.8.

Mesures morphologiques

Nous avons effectué sur chaque particule les mesures suivantes :
Périmétre
Surface : les joints de grain sont représenté par une ligne dont, I'épaisseur est de | pixel : en réalité
I"épaisseur du joint de grain est négligeable par rapport & la taille de grain. On corrige donc
la surlace de chaque grain, exprimée en pixel, en lui ajoutant un demi périmétre {(chaque ligne
représentant le joint étant répartie de facon égale entre grains voisins). La taille grain est calculé
en attribuant, a chaque grain, un diamétre correspondant i sa surface : je. D = G = NESTE S
Diamétre de Féret : le diamétre de Féret est la moyenne des diamétres de Féret caleulés selon les
trois directions de la trame hexagonale.
Longueur géodésique : soit P une particule, soient A el B deux points de la particule P, soit

Ji4,3) un chemin reliant les points A et B el se trouvant dans la particule, soit d(va.m) la
longueur du chemin y (cf. figure A5-2). La longucur géodésique de la particule (Lg) vaut alors

Le = max min d{ya gy) Ab—3
A'B€P<7M'm (Yi4,8). ( )

I pratique il est trés long de calculer la véritable longueur géodésique ; on effectue done une
squelettisation de la particule et on mesure la longueur géodésique du squelette. On obtient ainsi
une valeur qui surestime la longueur géodésique de la particule.

Facteur de forme : Deux facteurs de formes ont été calculéds : facteur de forme calculé a partir du
périmetre (Fp) et facteur de forme calculé a partir de la longueur géodésique (Fg)

. 1 P?
]‘p = -
Fo=-2C
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Lg=maxapep ("“inwa,m d(ya,3)))

Figure A5-2
Longueur géodésique

Les facteurs de forme sont normalisés de sorte de leur valeur soit égale & 1 dans le cas d’un disque.
Dans ce travail, nous avons utilisé le facteur de forme géoddsique.



Annexe 6 : Notes sur la simulation numérique 225

Annexe 6 : Notes sur la simulation numérique

e Comportement des conteneurs

Le comportement mécanique des conteneurs métalliques est décrit en utilisant wne loi de fluage et
une loi d’écoulement plastique. Il est important de considérer la plasticité instantanée pour évaluer les
coutraintes résiduelles apreés relroidissement. Pour simplifier le calcul et compte tenu des approximations
faites par ailleurs, la loi de plasticité instantanée est décrite par une loi de Auage qui prend la forme
suivante :

bog = Aoy — 0" (A6 —1)

ol 7, est la contrainte d’écoulement. On a done : oy — 0y <0 — ¢, = U. Nous avons supposé que
ay ne dépend que de la température ; nous négligeons donc ’écrouissage. 1l est d’ailleurs difficile de
prendre réellement en compte d’écrounissage puisque la majeure partie de la déformation se fait & une
tempéralure assez haute pour que les phénoménes de restauration et de recristallisation puissent avoir
lieu. n est pris égal & 1.1 ; celd permet d’avoir une relation entre ¢,, et oo, presque linéaire qui facilite les
recherches des zéros de fonctions par la méthode de Newton-Raphson. En outre la fonction Ceqg = I7(0¢y)
est, contintiment dérivable en 0., = o. Enfin le paramétre A est ajusté de sorte que la différence entre
la contrainte équivalente et la contrainte seuil reste inférieure & quelques MPa (1 & 5).

Le tenseur des délormations irréversibles est alors donné par (i.e. sommation des deux lois) :

143

2

(AG — 2)

Evp =

3 <Cjeﬂuage + éeplusi,ictit,é>

Teg

On remarquera que le domaine de températures et de vitesses de déformation utilisé en CIC ne
correspond pas aux données de la littérature. En effet, durant le cycle de CIC les vitesses sont lentes et
les températures élevées : les données bibliographiques correspondent soit aux vitesses et températures
élevées dans le cas du formage a chaud, soit aux vitesses et températures [aibles dans le cas du fluage &
long terme.

Pour 'acier inoxydable 304L, nous avons utilisé une loi de fluage de SELLARS et TEGART qui
s'exprime de la maniére suivante (DADRAS, 1985) :

In(Z) = 47.43 + 7.4 In(sinh(0.010¢,))
600 (_kJ.mol_‘)) (A6 —3)

avec Z = €q4exp < RT

I convient de noter que les vitesses de délormalion pour lesquelles cette loi a été validée (10~1 —1025~1),
sont supérieures a celles que nous calculons lors du cycle de CIC (1077 — 10=3s7!). Par contre la gamme
de températures (800°C < 1" < 1200°C) correspond a la noétre. La limite d’élasticité en fonction de la
température est donnée par le tableau suivant :
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T (K) oy (MPa)

T (K) o, (MPa) 700 135
293 233 ™HH 130
311 226 811 123
366 198 866 116
422 179 922 105
477 163 977 97
533 152 1033 84
589 145 1089 61
644 140 _ (%) 64

Limite d'élasticité de 'acier 304L en fonction de la température (HOKE, 1977)
(#) Pour 7" > 1100 K, la contrainte d’écoulement est constante et égale & 64 MPa ; par ailleurs la vitesse
de fluage est assez élevée pour que la contrainte équivalente reste inlérieure A oy.

Pour I"acier XC10, nous avons ulilisé les données proposée par FROST et ASHBY (1982) pour le
fer a et . La loi de fluage s’exprime de la fagon suivante (fluage en loi puissance) :

o n
éeq = éO (“‘—(;(;l)
(A6 — 1)

é() - f'”)b ]-)v

avet e = T
op  kpTpr-!

ot A est Ia constante de DORN du matériau, by la norme du vecteur de Burgers, D, la coefficient de
diffusion en volume et y le module de cisaillement. Nous avons également utilisé les données de FROST
ol ASHBY relatives au comportement plastique du matériau.

Les données complémentaires (i.e. capacité calorifique, conductivité thermicque,...) proviennent des

“Metals Handbook (ASM)”.

e Comportement des poudres céramiques

Nous avons hien entendu utilisé nos donndes expérimentales, cependant certaines données com-

¥
plémentaires sont extraites de la littérature. Dans le cas de I'alumine les caractéristiques thermiques
(Cp, oy A) fournies par la sociétés Céramiques Techniques Desmarquest ont employées lors des calculs.
La variation du module d’Young en fonction de la température est extraite de FROST et ASHBY (1982)
(on a supposé le coefficient de Poisson constant). Les mémes données ont été utilisées dans le cas du
mélange Al2O3-ZrO4 et du composite AloO3-Zr04-SiCy. Dans le cas du diborure de titane le module

d"Young a été supposé indépendant de la température. On pourra également se reporter au chapitre 1.7..

e Implémentation des lois de comportements

Nous avons ulilisé le logiciel de caleul par éléments linis ZEBULON, développé au Centre de Malériau
de P'icole des Mines de Paris, pour implémenter les lois de comportements. En chaque point de Gauss,
le probléme se résume a la situation suivante :

e Soicnl A¢; Vinerément de déformation totale, A incrément de contrainte, el Agyy lincrément de
déformation visco-plastique,. . ..

e Nous utilisons un schéma d'intégration implicite. L'incrément de déformation visco-plastique est
alors donné par :

A, = A{(L—7)S(6,p, Ty ag, .. ) + 736 + A, p+ Ap, T+ AT, a; + Aay,...)} (A6 —5)

vp
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ot J représente la loi d’écoulement et ol » est un paramétre variant entre 0 et 1. Pour » = 0 le
schéma d'intégration est totalement explicite ; pour » = 1 il est implicite.
e Par ailleurs 'incrément de déformation visco-plastique est également, donné par :

AEL‘T’}, = A¢ — Ag, {AG —06)

ot Aé, est I'incrément de déformation élastique.

e Le probléme consiste donc a trouver Ag, tel que les quantités données par les deux équations précé-
dentes soient égales.

e Cle probléme est résolu en utilisant la méthode de Newton-Raphson pour trouver le zéro de la
fonction :

F(AG) = Ag,, — A&, (AG—17)

Le détail de la méthode (i.e. calcul des matrices tangentes : 9I7/AAG) ayant été donnée par ABOUAF
(1988), nous ne le présenlerons pas ici. Notons simplement que I'introduction de la pression de
frittage, amene une plus grande complexité dans les calculs sans en changer la nature. Les variables
internes (w;) sont incrémentées en fonction de Ag.

e 1l convient ensuite de calculer la matrice de rigidité locale (pour le calcul voir ABOUAF (1988)) :

JAG

e Note : Dans le cas de lois de comportement complexes (Al,O3 ou AlyO3-ZrO»), il n’est pas possible
de calculer analytiquement la matrice de rigidité locale et la mairice tangente utilisée dans la méthode
de Newton- Raphson. Nous calculons donc ces matrices numériquement ; cela augmente notablement
les temps de calculs et rend la convergence des algorithmes plus difficile.

e Calcul thermique

Il existe un couplage entre le probléme mécanique et le probléme thermique : (1) la diffusivité ther-
mique dépend la densilé relative, (2) les changements de dimension sont importants de sorte que le
probléme thermique est modifi¢ en permanence, (3) les lois de comportements dépendent de la tempé-
rature. Les cartes de températures sont donc calculées & chaque incrément de temps. Cependant, pour
simplifier le probléme, nous effectuons le caleul thermique en supposant que la densité reste constante
durant I'incrément. Puis nous effectuons le calcul mécanique en utilisant les températures de début et fin
d'incrément obtenues par le calcul thermique. ..

i . . i+1

T calcul thermique calcul mécanique T

/’)i B — . . . — . . . . . —_ pi'*'l
. Tl, pz = Tl—{-.l Tz, Tz-{—l7 /)z7 &= pz-l—l7 0.1,-{—]. .

&, 5_1+l

mcrément 7 SRS

Incrémentation réalisée lors du calcul par éléments finis

e Iléments
Les calculs de simulation ont été effectués avec des éléments quadratiques : rectangles & 8 nceuds et
4 points de Gauss, triangles & 6 noeuds et 3 points de Gauss.

e Clalcul mécanique

Les calculs mécaniques sont effectués dans 'hypothése des petites déformations et des petits déplace-
ments. Aprés chaque incrément, la position des différents noends est modifide en fonction des déplacements
caleulés. Lors de la résolution des équations globales, "équilibre est écrit dans la configuration de début

d'inerément.
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