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RESUME

La mullite (3Al1,03-2S0,) est tres utiliste dans I'industrie des céramiques
traditionnelles ou thermomécaniques. Ses atouts résident dans ses nombreuses propriétés
avantageuses telles que: la haute température de fusion et le faible coefficient de dilatation
thermique. En plus, la mullite est un candidat sérieux pour de nouvelles applications comme
matériau d'ingénierie a haute température du fait de sa bonne tenue au fluage. L’un des
problemes majeur de la mullite est sa faible ténacité. Parmi les méthodes de renforcement,
I"incorporation de particules de zircone (ZrO,;) dans la matrice mullitigue comme
dispersoides. Dans ce cas, on exploite, comme mécanisme de renforcement, la transformation
de phase de la zircone (tétragonal e <> monoclinique).

Dans ce travail, nous avons substitué I’alumine-a par la gibbsite AI(OH); pour
élaborer un composite a dispersoides mullite-zircone. Tout d’abord, nous avons éudié la
poudre de départ (gibbsite) pour mieux comprendre les transformations de phases. Nous
avons montré, par analyse thermogravimétrique, que le probleme de fissuration des
échantillons élaborés a partir de la gibbsite est directement lié au dégagement brutal de |’ eau
de structure. On a rencontré le méme probleme dans le cas du mélange gibbsite-zircon.
Ensuite nous avons substitué la poudre de gibbsite par une gibbsite partiellement déshydratée
(Boehmite : AIOOH), pour remédier a ce probleme. Enfin, on a préparé le composite mullite-
zircone a partir de la Boehmite et du zircon. La densité apparente et |a porosité ouverte ont été
mesurées par la méthode d’ Archiméde. Une étude microstructurale a été faite par microscopie
électronique a balayage. Les spectres de diffraction des rayons X ont confirmé la
décomposition totale du zircon et laformation du composite mullite-zircone pour un frittage a
1500°C pendant 2h. Les résultats de la résistance a la rupture et de la ténacité, mesurées par
flexion a quatre points, ont montré que les propriétés mécaniques de ce composite sont
directement liées a la microstructure qui est contrélée par les conditions d' élaboration
(température et temps de cuisson). A travers ces résultats, nous avons mis en évidence la
possibilité d' éaborer par frittage-réaction le composite mullite-zircone a partir de la boehmite
(en remplacement de dalumine-a) et du zircon (ZrSiO4). Ce composite présente des
propriétés mécaniques fort intéressantes.

Mots clés: Elaboration, Caractérisation, Gibbsite, Boehmite, Zircon, Frittage-réaction,
Mullite-zircone, Propriétés mécaniques.
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INTRODUCTION

A coté des utilisations classiques des céramiques, de nouveaux domaines d’emploi sont
apparus pour les céramiques dites techniques ou spéciales. Leurs fonctions sont définies par
leurs propriétés qui sont elles mémes fonction de leurs microstructures fixées par les
conditions d' élaboration. On les utilise dans différents domaines technologiques: écrans
thermiques, isolants éectriques, pieces de structures dans les moteurs thermique, réfractaires,
en tant que combustibles nucléaires et dans les prothéses osseuses. ..

Le probléme majeur des céramiques réside dans leur fragilité, c'est-a-dire une tendance
a se rompre brutalement, sans déformation plastique appreéciable. Cette fragilité est accentuée
par la présence de défauts et microfissure dont la taille est de quelques dizaines de microns.
La rupture des céramiques est toujours causée par la propagation de ces microfissures ou
défauts sous |’ effet des différentes sollicitations (thermiques ou mécaniques). Pour remédier a
cet inconveénient, I'une des solutions les plus adéquates est I'éaboration de céramiques
composites a dispesoides. Elles sont basées sur la dispersion d’ une ou plusieurs phases dans la
matrice de fagon & créer une interaction avec les fissures lors de leur propagation et de
ralentir ainsi leur propagation. Parmi les composites a dispersoides (céramique-céramique), la
plus connue est incontestablement la mullite-zircone.

L’ objectif principal, de ce travail, est la préparation d un composite mullie-zircone a
partir de matieres premiéres sans additifs chimiques. Nous essaierons aussi de subsitituer une
alumine hydratée al’aumine-a. lors du frittage réactif avec du zircon.

Cetravail est divisé en 7 chapitres complémentaires.

Le premier chapitre est consacré a un rappel des notions de bases sur les céramiques
ains qu’ala présentation des techniques et méthodes d’ élaboration de ces matériaux. 1l traite
également des problémes susceptibles d’ étre rencontrés lors de leur fabrication.

Le second chapitre présente quelques notions bibliographiques concernant les alumines
hydratées (gibbsite, boehmite, les alumines de transitions et I’aumine-a,...). Nous avons
auss inséré un résumeé des procédés de fabrication des céramiques. Un soin particulier est
apporté ala compréhension des transformations de phases de ces alumines.

Le chapitre trois est réserveé a une étude des systemes ZrO,-SiO,, Al,03-SIO, et Al,Os-
SiO,-ZrO,, ains qu’'aux transformations de phases de la zircone. |l est achevé par une éude
des mécanismes de renforcement des céramiques par une phase dispersée.



Dans le quatriéme chapitre, nous présentons les matieres premiéres et les méthodes
expérimental es utilisées dans ce travail.

Le chapitre cing est consacré a la présentation du mode d élaboration des matériaux
étudiés, en particulier les poudres de départ, et aleurs caractéristiques générales.

Dans le chapitre six, nous anaysons les résultats expérimentaux et les effets de
différentes sources d’alumine, sur les mécanismes d éaboration. Ce chapitre permettra
notamment de mettre en évidence la possibilité de fabriquer par frittage- réaction le composite
mullite- zircone a partir de la boehmite (en remplacement de d’aumine-a) et du zircon
(ZrSiOy).

Le dernier chapitre traite la caractérisation physico-chimique et mécanique du
composite mullite-zircone éaboré a partir de la boehmite et du zircon. Nous exposerons les
réponses aux interrogations soulevées lors de cette étude.

Enfin, nous concluons cette these par les points essentiels auxquels on a abouti et par les
perspectives qu’ elle ouvre d’ un point de vue scientifique et industriel (les applications).



Chapitre 1
GENERALITES SUR LES CERAMIQUES



1.1- DEFINITION

La racine grecque du mot céramique est kéramos qui signifie argile. Du point de vue de
leur composition chimique et de leur structure, les céramiques sont des matériaux solides de
synthése, non organique (hors précurseurs carbonés et liants) et non métaliques (ce qui
correspond a la meilleure définition des céramiques) [King 75] [Cher 89], et qui peuvent
éventuellement englober les verres qui sont essentiellement des oxydes ou halogénures non
cristalisés, mais qui ne présentent pas d’ ordre a grande distance.

Les céramiques sont parmi les matériaux les plus utilisés par I’homme, et sont obtenus
par cuisson a haute température. Les céramiques sont formées d’'un ensemble de grains
consolidés a la suite d’'un traitement thermique approprié. Si, pendant des millénaires, elles
ont été réalistes par application de regles et de recettes transmises par la tradition et
améliorées peu a peu, elles ont gardé un «réle passif » (briques réfractaires, récipients ou
revétements) jusqu’ al’ apparition de la science des céramiques.

Le phénoméne de céramisation commence a étre compris, et les chercheurs ont
entrepris d' analyser et de modéliser les étapes de la fabrication. Grace aux connaissances
scientifiques acquises, il est possible de réaliser des modéles mathématiques permettant de
visualiser et de simuler les étapes d’' élaboration pour comprendre et maitriser la fragilité du

matériau.

1.2- CARACTERISTQUESESSENTIELLESDES CERAMIQUES

Les matériaux céramiques présentent une caractéristique essentielle par rapport aux
autres matériaux: les atomes ou constituants de leur réseau cristallin sont en général tres
solidement liés entre eux par des liaisons fortes.

Du point de vue de leur structure, les matériaux céramiques occupent une place
particuliere par rapport aux polymeres organiques. D’une fagon générale, le principal
parameétre qui différentie ces matériaux est le type de liaison chimique, ou en d’ autre termes,
la structure électronique. Les céramiques sont surtout a liaison ionique ou covaente (iono-
covaente), les polymeres organiques sont a liaison covalente et les métaux présentent la
liaison métallique (Figure 1.1).

Dans la mgjorité des céramiques oxydes (Al,O3, ZrO,, UO,, TiOs...), les liaisons sont
du type ionique. Les cations métalliques cédent leurs éectrons aux anions doxygene. Il n'y a
pas a priori d éectrons disponibles jusqu'a des températures élevées pour la conductibilité

électronique. 1l en découle des particularités générales remarquables, dues a ce type de



liaison: température de fusion éevée, inertie chimique, barriére thermique, grande dureté
accompagnée mal heureusement de son point faible : une grande fragilité.

LIASON IONIQUE LIASON METALLQUE

®® ® oo ©i0e

@ @ (@ o \@/@\
®® ® OONIO,

Figure 1.1 : Différentes liaisons des matériaux [Berr 90].

1.2.1- Propriétés des céramiques
Compte tenu de cette remarque, toutes les céramiques présentent des caractéristiques
similaires dues ala nature de ces liaisons atomiques :
- haut module d' élasticité
- faible réactivité chimique, bonne tenue alacorrosion
- haute température de fusion
- conductibilité thermique généralement faible
- fluage par plasticité le plus souvent négligeable, tout au moins al’ ambiante
- bonne résistance al’ usure
- charge de rupture pouvant étre élevée, €tc....
Leur grand défaut est leur fragilité. Cette fragilité se manifeste de diverses manieres:
- absence de ductilité : les céramiques sont rarement déformabl e plastiquement

- une fable ténacité : c'est-a-dire leur inaptitude a résister a la propagation des défauts

critiques : le facteur K¢ des céramiques n’ est généralement que de quelquesM Pa/m.
- un dernier inconvénient de cette fragilité est la rupture par chocs thermiques, qui est un

probléme crucial pour les céramiques fonctionnant a des températures variables.

1.2.2- Applications des céramiques

Les progres accomplis dans la conception et |a fabrication de nouvelles microstructures
ont permis aux céramistes d'imaginer des classes entiéres de matériaux nouveaux dont les
propriétés exceptionnelles ne sont égalées par aucun autre matériau métallique ou organique.

De ce fait, les céramiques ont joué et continueront a jouer un réle important, voire critique,



dans le développement des produits nouveaux, des procédés de fabrication originaux, et dans
I”industrie toute entiére.

Les céramiques thermomeécaniques sont en train de prendre une place grandissante de
part leur potentiel d’'usage a des températures supérieures a celles des métaux, de leurs
aliages et des super alliages [Petz 83, Kear 80, Deck 81], comme on peut le remarquer
d apres le tableau 1.1. Leurs aptitudes a résister aux milieux les plus sévéres (corrosion et
hautes températures) leur conférent un large domaine d’ utilisation (mécanique, énergétique,
réfractaires, usinage,...). L’ exemple le plus spectaculaire de ce type d application correspond
a celui des moteurs et turbines ou les expériences d augmentation des températures de
fonctionnement ont conduit & de multiples études [Wach 82, Kamo 80, Moir 81].

En électronique [Shan 74, Shan 71] les céramiques sont utilisées en tant que piéces pour
meémoires magnétiques, sans lesquels la rapidité des ordinateurs modernes n’aurait pu étre
atteinte ou dans un grand nombre de substrats. En médecine les céramiques sont utilisées
comme des pieces pour les prothéses chirurgicales, par exemple : les protheses de la hanche
[Bout 71, Bout 81, Mall 87].

Matériaux T max. d' utilisation °C
Carbure de silicium 1400
Nitrure de silicium 1400
Alumine-zircone 1200
Mullite-zircone 1000
Titanate d’aluminium 800
Super-alliage base nickel HA 8077 1150

- - - - IN100 1050

- - - - cobat MAR M 609 1050

Tableau 1.1: Température maximale d’ utilisation de certaines céramiques [Petz 83, Kear 80,
Deck 81].

1.3- ELABORATION DESCERAMIQUES

L’art de céramiste consiste a réaliser dans la méme opération le matériau et la piece,
alors que le métallurgiste produit d abord des lingots qui, dans un second temps, sont mis en
forme. En général, le cycle d’'éaboration d’ un produit céramique comprend trois étapes
principales : la préparation de la poudre, la mise en forme puis un traitement thermique appelé

frittage. Chacune de ces étapes peut étre une source potentielle de défauts.



Il existe plusieurs types de défauts qui sont introduits lors des phases de I’ élaboration et
qui persistent lors de la densification. Ces défauts microstructuraux pénalisent par la suite les
propriétés mécaniques des céramiques. C’ est pourquoi il est important de bien maitriser toutes
les phases de I’ élaboration.

Un bilan de différents types de défauts susceptibles d’ étres créés pour chague étape de
I’ élaboration est donné au tableau 1.2. Les agglomérats et |es agrégats qui sont les défauts les
plus communs sont définis au tableau 1.3. Ces agglomérats et agrégats sont constitués de
particules é émentaires (particule dure constituée de cristallites, figure 1.2).

La voie liquide est indispensable pour réaliser des mélanges homogenes. Elle facilite
d autre part I’élimination des défauts contenus dans les poudres et |’ gjout d’ adjuvants. Pour
obtenir une suspension exempte d’ agglomeération, la dispersion des poudres doit étre réalisée
de telle sorte que les particules soient soumises a des forces empéchant leur rapprochement a
des distances trop faibles. Cependant ceci ne suffit pas et des broyages sont généralement
nécessaires pour éiminer les agglomérats, en particulier les agrégats.

Pour réaliser la mise en forme, le pressage a sec est la méthode mieux adaptée aux
grandes séries. Pour favoriser le remplissage des matrices de pressage et limiter les défauts
créés a cette occasion, les poudres devront étre préalablement granulées: |’atomisation
constitue un procédé industriel efficace mais complexe, qui reste limité aux grandes quantités.

Phases d' élaboration Types de défauts

Poudre Agglomérats, agrégats, Inclusion organiques, Inclusion
inorganiques, |mpuretés solubles, autres impuretés, ...

Traitement despoudres | Agglomérats, agrégats, pollutions diverses (poussiéres,
broyages,...), création des phases liantes (cf. hydroxydes dans
alumines), granulats de forme et résistance ma contrélée,
agglomération de phase (composites),...

Mise en forme Gradients de densité dans les crus, porosité résiduelle de grande
taille et/ou inhomogene, fissuration des crus, ...
Frittage Grossissement de grains, frittage différentiel, fissuration

(déliantage), création de porosité (de frittage ou production de
réactants gazeux), segrégation,...

Tableau 1.2: Bilan des différents types de défauts susceptibles d’ étres créés pour chaque étape
de |’ élaboration [Jora 91].



Dénomi- Description Nature des| Taille | Aspect Obs.
nation liaisons
Cristal de dimensions 1-
Cristallite | extrémement réduites. Atomiques | 10 nm D.R.X
Cest la plus peite
particule pouvant étre 10 nm
Particule | individudisee par des | Atomiques | - D.R.X
éémentaire | MOyeNs physiques  de 1um M.ET
dispersion sans création
de nouvelles interfaces
par fragmentation
Particule dure et
pratiquement non poreuse M.ET
Agrégat constituée de particules | Chimiques | 0,1- M.E.B
élémentaires avec une 10 um Granulo
forte énergie de cohésion
Amas moins résistant et
plus poreux constitué
Agglomérat | d'agrégats et de|van  der | 10- M.ET
cristallites avec une faible | \n/aals 100pm M.E.B
énergie de cohésion Granulo

Tableau 1.3: Définition des différentes particul es effectives contenues dans les poudres

céramiques [Jora 91].

Joint de grain

Pore

PARTICULE ELEMENTAIRE
(monocristal, polycristal monophasé ou polyphasé, verre)
Dense (pores isolés) donc imperméable aux fluides

CRISTAL : plus grand domaine a périodicité
réticulaire presque parfaite

1 seul cristal = particule macrocristalline
Plusieurs cristaux : particule polycristalline

CRISTALLITE : plus grand domaine a réseau parfaitement cohérent (DRX)

faible désorientation du réseau, joint non visible

1 cristallite : cristal monolithe, plusieurs = cristal mosaique

Figure 1.2: Aspect d’ une particule é émentaire [Jora 91].




1.3.1- Broyage des poudres

Le but du broyage est d’ augmenter la réactivité de la poudre (surface spécifique) en vue
de son frittage. Les principaux meécanismes de broyage sont la rupture par impact et I’ usure
par frottement (attrition). Les différentes techniques de broyage sont recensees dans le tableau
1.4. La taille moyenne finale des particules dépend de la technique utilisée. Au-dela d’un
certain temps de broyage, la taille des particules n’évolue plus, car |’ énergie apportée n’ est
plus suffisante pour casser les particules de plus en plus fines qui contiennent de moins en
moins d amorces de rupture [Boch 01].

L’ attrition est un broyage a fort rendement énergétique mettant en jeu des phénomenes
de cisaillement et d’'usure par frottement. Pour une consommation d'énergie faible, par
rapport aux autres techniques de broyage, I’attrition permet d obtenir assez facilement des
poudres sub-microniques dont les particul es présentent une morphologie plus équiaxe qu’ avec
les autres techniques.

En généra, I’ attriteur est constitué d’'une jarre en téflon, remplie a environ 80% de la
poudre a broyer mélangée a des billes de broyage. Les billes sont généralement en zircone,
alumine ou carbure de tungsténe. On utilise généralement mélange 50/50 de billes de diametre
1 mm et 2 mm. Le rapport entre la masse de billes et |a masse de la poudre a broyer (taux de
charge) est en généra proche de 10 pour 1. Le mélange est mis en rotation al’aide d’ une pale
dont la vitesse de rotation peut aller de quelques dizaines a quelques milliers de tours par
minute. Le broyage peut étre effectué a sec ou bien en milieu humide. La présence d eau
diminue I’ efficacité du broyage mais permet d’ évacuer plus facilement la chaleur dégagée par

les frottements entre la poudre et les billes.

Technique M écanisme de broyage
Tourne-jarres Impact
Broyeur a marteaux Impact
Broyeur planétaire Impact

attrition Frottement, cisaillement

Tableau 1.4 : Techniques de broyage couramment employées [Boch 01].

1.3.2- Miseen forme
1.3. 2.1- Compaction seche des poudres
Dans cette technique, les poudres sont successivement versées dans un moule en acier,

sous une faible compression exercée. Généralement, Ce procédé est suivi par une pression



isostatique. Ce dernier peut étre envisagé pour |a fabrication de pieces de formes complexes.
En effet il S applique aussi avec latechnique du pressage isostatique, et de fagon industrielle.

En général, I’ aptitude d’une poudre au pressage se caractérise en premier lieu par la
variation de la densité relative d’'un échantillon en fonction de la pression appliquée, la
mesure de la densité s effectuant soit au cours du pressage proprement dit, soit apres
extraction de I’ échantillon du moule.

a) L e pressage uniaxial

On admet généralement que la séquence des étapes intervenant lors du pressage d'une
poudre atomisée est |a suivante [Boch 01]:

Stade I: Le réarrangement des granules;

Stade I1: La déformation ou la fragmentation, des granules, conduit al’ éimination de la
macroporosité entre les granules que nous désignerons aussi par porosité intergranulaire. La
déformation des granules, les uns contre les autres, forme des interfaces planes, qui peuvent
étre visualisees sur |es surfaces des échantillons pressés.

Stade 1ll: Sous des pressions plus élevées, il y a éimination de la microporosité
initialement présente a l'intérieur des granules, par réarrangement ou fragmentation des
particules. Cette microporosité sera aussi appelée porosité intragranulaire. Dans ce stade, seul
le réarrangement des particules a I'intérieur des granules, et éventuellement leur rupture sous
une trés forte pression, peut expliquer ladiminution de la porosité intragranulaire

Ces étapes sont illustrées sur lesfigures 1.3 et 1.4.

Densitérelative (%)
100

80

60

40

20

0 Ll
0,01 0,1 1 10 100 1000

Pression de mise en forme (MPa)

Figure 1.3 : Evolution de la densité en fonction de la pression de mise en forme [Boch 01].
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Pression appliquee

Porosité intragranulaire  Porosité intergranulaire

Deformation des granules {stade IT)

Porosité intergranulaire residuelle

Elimination de la porosite intragranulaire
(stade IIT)

Figure 1.4 : Ladisparition progressive de la porosité intergranulaire et de la porosité
intragranulaire durant le pressage de |a poudre atomisée [Boch 01].

b) L e pressageisostatique

Le pressage isostatique est employé pour la réalisation de piéces difficiles a obtenir en
pressage uniaxial: pieces présentant une direction alongée (tubes), piéces de forme
complexes et/ou de volume important. Cette méthode de pressage offre I’avantage de
conduire a une répartition homogéne de la pression au sein de la piece et est donc également
utilisée pour éaborer des pieces nécessitant une densité en cru élevée et tres uniforme (billes
de roulement et de broyage, prothéses médicales).

1.3.2.2- Coulage en barbotine
Le coulage en barbotine (dip casting) consiste a couler une suspension dans un moule

poreux qui va rainer le liquide gréce aux forces capillaires, laissant un tesson (couche de
poudre compacte) sur la surface du moule. Apres séchage, on obtient e corps en cru. Donc le
coulage se décompose en deux étapes essentielles :

- formation du tesson ou « prise »;

- consolidation du tesson ou « raffermissement ».
Lafiltration, c'est-a-dire laformation du tesson lors du coul age, peut étre considéré comme un
processus d éimination d’ une partie de |I’eau de la barbotine; cette eau migre a travers la

couche du tesson dgaformeé, sous |’ effet:
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- du pouvoir de succion du plétre (coulage classique) ;
- oud'une pression appliquée sur la barbotine (coulage sous pression).

1.3.3- Dispersion des suspensions céramiques

La désagglomération et |a dispersion des particul es céramiques sont fondamental es dans
les procédés de mise en forme, que ce soit par voie liquide, plastique ou séche. Il s agit
d obtenir une distribution homogene et un systeme stable de particules individuelles, ou
partiellement agglomérées dans le cas du coulage de céramiques traditionnelles, dans un
liquide ou dans une phase, généralement organique et de viscosité plus élevée.

Ladispersion d’ une poudre dans un solvant met en jeu trois étapes :

- lemouillage de la surface de la poudre par le liquide, qui est généralement de |’ eau

pour les céramiques de type oxyde.

- la désagglomération préalable a la dispersion correspond a la rupture des
agglomérats «mous» en particules élémentaires ou en agrégats «durs» de
particules é émentaires. Une action mécanique est nécessaire a la désagglomération.

- la stabilisation de I'état de dispersion vis-avis de la sédimentation et de la
réagglomeration.

Le dispersant peut jouer un réle dans ces trois étapes. Dans la premiere, il peut abaisser

I’ énergie d interface solide/liquide en améliorant le mouillage. Le dispersant rend également
I étape de broyage plus efficace. Enfin, il permet d’ obtenir une suspension stable, en évitant la
réagglomeération et |a sédimentation.

En plus du dispersant, d autres additifs organiques sont généralement introduits dans la
formulation de la suspension céramique en vue d’améliorer un certain nombre de propriétés
du produit céramique [Prab 01] [Cao 00]. Parmi ces additifs, le liant permet d’ améliorer les
propriétés mécaniques des produits céramiques crus et favoriser ains I’ agglomération des
grains [Huha 00]. Il s'agit en général, d’un polymere neutre de masse molaire moyenne peu
éevée (de 10 000 a4 50 000).

Le liant est introduit & des teneurs massiques comprises entre 0,5 et 3% par rapport a la
poudre céramique. Ces matieres organiques sont éiminées lors du traitement thermique
ultérieur. Si I’on veut éviter I'emprisonnement de gaz lors du frittage, pendant lafermeture des
pores, la concentration du liant ne doit pas étre trop grande [Agni 92]. Il faut noter que les
liants sont appelés a satisfaire un compromis. les granules devront étre suffisasmment doux

pour se déformer facilement au pressage et ne pas induire une macroporosité dans la piece
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crue, qui ne sera pas résorbable au frittage, mais aussi suffisamment durs pour conserver leur
intégrité entre I’ atomisation et lamise en ceuvre par pressage.

Les plastifiants sont utilisés pour abaisser la température de transition vitreuse du liant
au moins au voisinage de la température de pressage. Ce sont en général des molécules
organiques de faibles masses moléculaires: les polyéthylénes glycols. |l sagit en fait de
polyméres de masse molaire moyenne (M,, = 500-1500) et par conséquent leur tension de
vapeur est plus faible que celle des molécules |égeres. Leur compatibilité avec des liants
hydrosolubles a souvent été discutée [Saka 93], mais |’ expérience prouve que leur présence
diminue effectivement la température de transition vitreuse de la plupart des liants
hydrosolubles tel quel’alcool polyvinyligue.

En conséquence, |’ adsorption du liant sur la surface céramique sera faible par rapport a
celle du dispersant et la mgjorité du liant introduit reste libre dans le milieu suspensif, ce qui
entraine une hétérogénéité dans la distribution du liant dans le produit céramique lors du
séchage des suspensions. La conségquence directe est qu'il faut introduire une grande quantité
de liant dans la formulation céramique pour obtenir les propriétés mécaniques recherchées
pour le produit cru, ce qui engendre plusieurs problémes :

e Une augmentation sensible du prix de revient des produits céramiques,

e Une limitation dans la teneur en matiére séche de la suspension a cause de |’ augmentation
de laviscosité en présence du liant,

e Une perte d’énergie non négligeable lors du séchage des suspensions non concentrées,

e Une difficulté dans le déliantage et un risque de fissuration des produits céramiques crus.

Les meilleurs résultats sont enregistrés lorsgue la température de transition vitreuse (TQ)
est légerement inférieure a la température ambiante, ce qui permet au liant d étre
suffisamment mou dans les conditions de pressage, sans pour autant causer une trop grosse
perte en résistance a cru de I’ échantillon pressé [Gura 87].

Une bonne solution pour diminuer Tg d'un liant est de le mélanger a un plastifiant [Nies
84]. L’ usage de plastifiants permet de réduire la tendance des céramiques crues, contenant un
ou plusieurs liants, a se fissurer au cours du séchage ou du déliantage. Ces gjouts diminuent
les frictions internes entre les particules et augmentent la fluidité des mélanges "poudre-liant”.

Le couple liant-plastifiant le plus utilisé pour I’aumine-zircon est le poly vinyl acool
(PVA)-poly éhylene glycol (PEG) (voir Tableau 1.5). Si la quantité du PVA diminue ou celle
du PEG augmente, la résistance mécanique de |’échantillon ainsi que sa température de

transition T4 diminuent mais sa densité augmente.
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PVA/PEG (% massique) Ty a50% d humidité (°C)
100/0 47
80/20 37
60/40 22
40/60 18
20/80 17

Tableau 1.5: Température de transition du PVA en fonction de la concentration en PEG [Nies
84].

D’ autres additifs comme les mouillants, antimousses et fongicides sont souvent utilisés
a faibles concentrations. La teneur en matiére seche des suspensions doit donc étre aussi
élevée que possible. Les dispersants permettent |’ obtention de suspensions concentrées dont la
viscosité reste compatible avec I’injection dans la buse de I’atomiseur, c’est a dire de I’ ordre
de 300 mPas. Le dispersant permet d’améliorer le degré de dispersion d’'une suspension en

mettant en ceuvre différents mécanismes (&l ectrostatique, stérique ou électrostérique).

1.3.4- Surfaces des solides en milieu aqueux (origine dela charge de surface)

Lorsgu’une particule minérale est mise en suspension dans un liquide, des charges
électrigues apparaissent a sa surface. La charge de surface d'une particule dépend alafois de
sa hature et du milieu qui I’entoure. En milieu liquide, cette charge est liée al’ionisation des
groupes chimiques situés a la surface, ains qu’a |I'adsorption d’espéces ioniques (cations
anions, tensioactifs). L’ éude de ces milieux fait appel alascience des colloides.

Les atomes, situés en surface, perdent certains de leurs voisins, ce qui implique
I"apparition des charges éectriques (+ et -) en surface. Dans les oxydes, la charge
superficielle est due a I'ionisation de groupements acido-basiques sous I’ effet du pH de la
solution (ex : Si-OH ou AI-OH dans les argiles). Dans le cas de la silice, |’ apparaition de
charges sur les surfaces correspondant au plans de clivage lors d’ un broyage dans |’ eau va se
faire selon la ségquence représentée a la figure 1.5. Selon le pH de la solution, une charge
positive, négative ou neutre apparait a la surface des particules [Park 62]. Le tableau 1.6
résume ces effets dans le cas de la silice, de I’ alumine et de la zircone.

La surface des particules d oxydes est constituée de groupements hydroxyles (M-
OHasurace) dont le caractére amphotere permet, selon le pH, de libérer ou de capter des protons.

Les réactions d échanges a la surface hydratée de I’ oxyde, al’ origine de I’ établissement de la
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charge éectrique superficielle, sont :
En ml | | cu bGSI que . M 'OHsurface Aand M 'O-surface + H+ (1.2)

NS ® N / @
S|
/ \
\ o/
S|
/O fracture \
T~ o T~ OH
o— o o— T oH
/ /
\é+ \40H
@
OH-
O/ <+—> O/
\\S+ \SiOH
A\ 2\

Figure 1.5: Mécanismes d’ apparition des charges de surface en fonction du pH dans e cas de

particules de silice immergées dans |’ eau [Jora 91].

Acide Neutre Basique
=S OH," =Si OH =S O
pH < 2-3 pH = 2-3 = pH, [Hass 66] pH > 2-3
= Al OH," = Al OH =AlO
pH < 8,7 pH = 8,7 = pHo [Rice 77] pH > 8,7
= Zr OH," = Zr OH = Zro
pH< 4,4 pH = 4,4 = pH, [Lang 89] pH > 4,4

Tableau 1.6: Effets du pH de la solution sur la charge apparaissant ala surface des particules
[Jora9l].
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Ces équilibres sont a I’ origine de I’ apparition d' une charge éectrique superficielle. Le
pH pour lequel les charges positives et négatives s annulent exactement est appelé point de
charge nulle (PCN). Pour cette valeur de pH, la surface est globalement neutre (figure 1.6). Il
rend compte du caractere acido-basique de la surface. Le PCN peut étre défini en terme pKa
desréactions (1) et (2) :

PCN = Y2 (pKay) + pKap) (1.3)

La vaeur du PCN est liée a la nature de I’oxyde et dépendra directement de la
polarisation du groupe OH par le cation M de I’oxyde. Un cation de charge devée (Si*)
conduira a une surface acide et a un PCN faible. Le PCN de la silice (S O,) est de I’ordre de
2. Le PCN de|’adumine (Al,O3), avec un cation trivalent (Al*") est de|’ ordre de 9 [Boch 01].

La valeur du PCN dépend de la polarisation des groupes de surface, de la structure
cristaline et de lamorphologie des particules ; exemple :

Magnétite: PCN (pH) = 6,5; Rutile: PCN (pH) = 5,8 — 6,7 ; Quartz: PCN (pH) = 2,0 —
3,7 ; Zircon : PCN (pH) =4,0-5,8; Cacite: PCN (pH) =8,2;......

Densité de charge 4
de surface PCN

/

>

» pH

Figure 1.6: Evolution de la charge de surface d’ un oxyde en fonction du pH.

Le point de charge nulle caractérise donc globalement le caractére acido-basique de la
surface du matériau. Pour un pH < PCN, la charge de la surface est positive et pour un
pH>PCN, €elle est négative.

1.3.5- Casdescomposites mullite- zircone
Le probleme le plus souvent rencontré dans la littérature est la présence d’ agrégats dans
la microstructure du composite fritté. Ces agrégats sont présents des I’ éape de dispersion. En

général le point isoélectrique (PIE) de I’adumine-o est égal 9 [Smit 95]. Dans ce cas, le
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potentiel zéta croit |égerement avec I’ augmentation du pH. Par contre, le point isoélectrique
du zircon est égale 5 [More 88-91]. GARRIDO et d. [Gar 0l-ab,c] ont étudié les
comportements rhéologiques des suspensions alumine-a. + zircon. lls ont montré que le
potentiel zéta négatif du zircon croit fortement jusqu’a -80 mV avec |I’augmentation du pH
jusqu’a 10. lIs ont observe aussi que I’ addition de 0,24% de dispersant a pH 9 était appropriée
pour obtenir une suspension stable (basse viscosité) dans le cas de mélange. L’ gjustement du
pH a 10,4 est nécessaire pour obtenir des suspensions plus stables (la gibbsite et 1a boehmite

sont plus stable a pH supérieure a11) [Brui 97].

1.3.6- Lefrittage

Les céramiques sont des matériaux présentant des températures de fusion éevées
(rendant impossible le coulage), une grande fragilité (faconnage par déformation impossible)
et une grande dureté (rendant difficile I’'usinage). Lors de la phase de frittage, I’ échantillon
mis en forme se densifie avec une perte de la porosité, tout en gardant saforme.

Ce traitement thermique est réalisé a une température inférieure a la température de
fusion, afin de conserver une certaine tenue mécanique. On peut aors définir simplement le
frittage comme étant la consolidation par action de la chaleur d’ un agglomeérat granulaire plus
ou moins compact, avec ou sans fusion d un ou plusieurs constituants. Lors de la cuisson,
I” augmentation de la densité de la piéce s opére par retrait volumique. Au cours du traitement,
s |'agitation thermique est suffisante pour permettre la diffusion de la matiere, deux
phénomenes coexistent simultanément : |e soudage des grains et |e grossissement, responsable
de la réduction de surface. On distingue communément trois étapes dans le frittage qui se
produisent successivement pendant la montée en température et le palier de frittage :

- réarrangement et collage des particules, quelques fois favorisés par la présence d’ une

phase liquide,

- densification et éimination des porosités intergranulaires,

- grossissement des grains et élimination progressive des porosités fermées.
Il existe deux types de frittage :
—en phase liquide lorsqu’ une partie de la matiére atteint la fusion, on a aors des phénoménes
de viscosité et de mouillabilité qui entrent en jeu,
—en phase solide lorsqu’il n'y a pas fusion, ce sont aors uniquement |les défauts ponctuel s qui
interviennent.

Pour améliorer la densification, le traitement thermique est souvent réalisé sous

pression.
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a) Frittage en phase solide

Au cours de ce type de frittage, tous les constituants restent a I'état solide et la
densification résulte alors de la soudure et du changement de la forme des grains. La
densification, lorsqu'elle a lieu au cours du frittage en phase solide, se produit en trois étapes
d'aprés la courbe isotherme de I'évolution de la densité relative en fonction du temps (Figure
17):

- Laformation des ponts, entre les grains, qui se termine vers une densité relative de

0,65;
- L'dimination de la porosité ouverte qui se déroule entre des vaeurs de densité
relatives de 0,65 et 0,92 ;
- L'édimination de la porosité fermée jusgu'a la fin du frittage, cette derniere étape est la
plus difficile.
Densitérelative
104 0%
Stade final (élimination de la
09 | Porostetemee ] | 10%
08 | | 20%
Stade intermédiaire (élimination
07 | de la porosité ouverte) | 30%
0,6 . . 40%
B Stade initial (formation deponts) |~
» Temps
v
Porosité

Figure 1.7 : Les différents stades de densification [Desc 91].

Plusieurs mécanismes de transport de la matiére vers le pont peuvent intervenir lors de
la premiére étape du frittage, on distingue:
- Les transports gazeux par évaporation-condensation ou par diffusion gazeuse qui
conduisent la matiere de la surface des grains vers le pont;
- Ladiffusion superficielle de la matiere issue de la surface des grains;
- Ladiffusion en volume de la matiere issue de la surface des grains;
- Ladiffusion en volume de la matiere issue des joints de grains;

- Ladiffusion aux joints de grains de la matiére issue desjoints de grains,
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- Ladéformation plastique dans le volume.
Dans tous les cas, les transports gazeux et les transports superficiels conduisent a une
simple consolidation de la piece tandis que les diffusions en volume et aux joints de grains

permettent en plus une densification de la piéce.

Lesdifférents stades de la densification (Frittage)

Les différentes techniques de mise en forme des poudres de céramique, permettent
d obtenir un comprimé possédant une densité relative alant de 40 a 60 % de la densité
théorique. Le frittage a alors pour but de faire croitre les liaisons entre les grains, consolidant
ans le matériav.

Trois étapes, dont chacune recouvre partiellement la suivante, peuvent étre distinguées
afin de décrire |’ évolution du matériau (Figure 1.7) :
— Pour une densité relative inférieure a 65% (Dr < 65%) de la densité théorique, des liaisons
(joints de grains) se forment, créant une certaine tenue mécanique. Les grains ne sont plus
separeés, édifiant un squel ette traversé de pores ouverts sur |’ extérieur (porosité ouverte),
— Pour 65% < Dr < 92%, les pores ouverts diminuent de volume, jusqu’a se scinder en de
nombreux pores fermés (porosité fermée),
— Pour 92% < Dgr < 100%, les pores étant isolés dans la matrice, cette derniere étape consiste

aéliminer laporosité fermée.

b) Frittage avec phaseliquide

Ce procédé d'élaboration est utilisé depuis le début du 20°™ siécle. Plusieurs études ont
été réalisées sur les principes du frittage en phase liquide, mais, il reste des zones d'ombre a
cause de la complexité des systemes étudiés. Pour ce qui est des mélanges de matiéres
premieres argileuses, il y a d'abord une étape de pré-frittage jusqu'a 950°C. Chague minéral
argileux évolue aors de fagon individuelle, les interactions n'intervenant qu'au dela de cette
température. La présence d'alcalin ou d'alcalino-terreux dans les formulations initiales peut
modifier fortement la température d'apparition d'une phase liquide dans les céramiques au
cours du frittage. Cette derniére, méme en tres faible quantité, va accentuer fortement les
phénomenes de densification.

Compte tenu de la complexité des interactions entre phases dans les céramiques, la
présence d'un liquide est souvent difficile & mettre en évidence éant donné que plusieurs
meécanismes peuvent alors étre en compeétition. La compréhension des phénomenes impliqués

dans le frittage en phase liquide nécessite une bonne maitrise de l'influence du cycle
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thermique, du temps de palier et de la granulométrie des poudres sur la microstructure et les

propriétés du produit final.

c) Les mécanismes de diffusion :
Si nous considérons deux spheres liées (joint de grains, souvent assimilé a un tore), il
existe des gradients de contraintes aux interfaces, qui agissent en faveur du frittage.
Il se produit alors un transfert de matiére. La diffusion n’ aura pas |es mémes conséquences sur
I’ évolution microstructurale de I’ échantillon suivant le chemin privilégié par lamatiere.
Deux types d’ effet peuvent étre mis en évidence :
— La coalescence a densité constante, due a la diffusion superficielle (surface des grains) ou a
la diffusion en phase gazeuse ; la consolidation se fait par formation de joint de grains, sans
changement de dimension (le centre des grains reste immobile),
— La consolidation avec retrait, d0 a la diffusion aux joints de grains ou a la diffusion en
volume ; la matiere vient du centre des joints, imposant que peu a peu les centres se
rapprochent : il y aalafois consolidation et retrait volumique.
Trois sources de matiére sont envisageables :
- levolume;
- lasurface;
- lesjointsde grains.
Pour optimiser le frittage, il faut donc privilégier les mécanismes de diffusions en
volume et aux joints de grains. Cependant, densification et croissance de grains sont deux
phénomenes en compétition lors du frittage, le grossissement de grains étant inévitable.
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Chapitre 2
LESALUMINES
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2.1- CARACTERISTIQUES GEOCHIMIQUESDE L’ALUMINIUM

Pour comprendre la formation des composés alumineux que |’ on connait dans la nature,
il est utile de considérer d’ abord les particularités de |’ atome Al. Son numéro atomique est 13,
et sa masse 26,974. Son rayon atomique est de 1,4286 A. C’est un élément amphotére qui
peut aussi bien jouer lerble de base que lerdle d’ acide [Erha 73].

L’ aluminium est I’un des ééments les plus abondants (8%) sur I’ épaisseur de la crodte
terrestre. |1 est placé derriére I’ oxygéne (47%) et le silicium (28%) et devant le fer (5%). Etant
tres réducteur, il ne se présente jamais dans la nature sous forme métallique, mais sous des
formes plus complexes [Bern 90, Pasc 62]: hydroxydes, oxyhydroxydes, oxydes mixtes,....

L’aluminium natif n'existe pas dans la nature et Al ne forme pas non plus de
carbonates. 1l entre par contre dans le réseau de beaucoup de silicates, ou la petitesse de ses
ions lui permet de figurer aussi bien dans le centre des tétraedres d’ oxygene qui caractérisent
I’édifice de silicates primaires (aluminium tétracoordonnée), que dans les hexaedres des
silicates phylliteux (aluminium hexacoordonné).

Un point fondamental & considérer est celui de la genese des composés alumineux.
Cest I'dtération pédogénétique qui est seule responsable de la formation des hydroxydes
d alumine (origine exogene). On ne connait en effet aucun matériau hydroxyde d’alumine,
dont on puisse penser qu'il pourrait étre d’ origine magmatique ou simplement hydrothermale.
Par contre, la formation des hydrosilicates de néoformation peut étre d’ origine hydrothermale
ou fumerollienne (origine endogéne), bien que la aussi la grande masse des argiles, les sables
argileux, les marnes, etc. soient certainement d’'origine exogéne. C'est au cours de la
pédogenése que la plupart de ces matériaux se sont formés, avant d’ é&tre remaniés et déposés

sous forme de sediments divers [Erha 73].

2.2- PRINCIPAUX MINERAISD’ALUMINE (historique de leur découverte)

On peut dire que ce sont les bauxites qui constituent jusgu’ici les principaux minerais
d alumine utilisés a cause du fait qu'ils contiennent leur alumine sous forme d’ hydroxydes
facilement extractibles. L’ historique de |a découverte des bauxites est intéressant a évoquer.

Les premieres roches a hydroxydes d alumine furent découvertes en France par P.
Berthier (1821), pres du village les Baux (région d’'Arles), d’ou fut tiré le nom de bauxite
donné depuis a toutes les formations qui peuvent étre utilisées comme minerai d’aluminium.

Apres les premiéres utilisations des bauxites pour lafabrication de I’aumine, I’industrie
sest appliquée a trouver de nouveaux gisements parmi les formations latéritiques s

répandues dans les pays tropicaux, dont le sous-sol est composé de roches cristallines
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éruptives ou méamorphiques (granite, gneiss, basalte, etc.). Elle n'a pas eu beaucoup de
peine a les trouver, car parmi les sols latéritiques il existe d’ énormes surfaces de roches,
tellement riches en hydroxydes d’aumine (et pauvre en Si) queles constituent de
magnifiques gisements d alumine. Conformément a la terminologie industrielle, ces roches
sont appelées également bauxites, mais pour les distinguer des bauxites sur calcaires, on
précise qu'il s agit de bauxites latéritiques [Erha 73].

2.3- HYDROXYDESD'ALUMINIUM

On connait aujourd’ hui d’une fagon tres précise les différents hydroxydes d’aumine qui
entrent dans la composition des bauxites latéritiques et des bauxites de karst. Alors
gu’ autrefois, on ne pouvait reconnaitre leur présence que gréce al’analyse chimique globale
et al’interprétation minéralogique de ses résultats et de ceux de |’ observation microscopique.
Les minéralogistes disposent aujourd’ hui de moyens nouveaux pour déterminer les différents
hydroxydes d’aumine ou autres constituants. C'est I’analyse aux rayons X qui permet de
déterminer la structure des minéraux cryptocristallins qui sont trop petits pour étre reconnus
au microscope optique. Les analyses, thermique différentielle et thermopondérale permettent
de caractériser les différents minéraux hydroxylés par la température variable a laquelle ces
miné&raux lachent leur eau de structure. Enfin, la spectrométrie infrarouge permet de
reconnaitre la nature des molécules présentes. Ces différentes techniques indigquent
I” appartenance d’ un matériau al’ état cryptocristallin ou amorphe.

Les hydroxydes daumines cristallisées, reconnues jusgu’ici dans des matériaux
bauxitiques, différent entre eux, notamment par leur structure atomique et par des teneurs

variables en eau de constitution [Erha 73].

2.3.1- Trihydratesd’alumine Al (OH);

Les hydoxydes d’ alumine représentent la moitié des tonnages d’ alumine utilisée dans le
monde. |l existe plusieurs variétés métastables et différentes phases hydratées. A |’ état
naturel, I’aluminium, I’oxygene et I’hydrogéne se combinent pour donner lieu a trois
structures polymorphes de trihydroxyde d’auminium (Al,03.3H,O3 ou Al(OH)3) telles que:
la gibbsite (hydrargilite) y-Al(OH)s, la bayérite a-Al(OH)s et le nordstrandite -Al(OH)s. Ces
structures se différencient par leur systeme cristalin : apha, béta, gamma. Le minéral le plus
fréguemment rencontré est la gibbsite. La bayérite est le minéral que I’on obtient dans le

procéde Bayer. Par vieillissement, ce minéral se transforme d’ ailleurs en gibbsite.
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Dans les trihydroxydes, les octaedres sont disposés en un réseau plan de couronnes
hexagonales de formule globale Al(OH); formant deux plans d’ atomes d’ oxygene en réseau
hexagonal compact enserrant un plan d’atomes dauminium occupé aux 2/3. Les 3
trihydroxydes different par la séquence de ces feuillets. La séquence est (AB BA AB BA..)
pour |I"hydrargillite, (AB AB AB AB....) pour la bayérite (plus compacte, donc plus stable et
plus dense) et enfin la nordstrandite présente une séquence intermédiaire (AB BA BA AB....).

Les feuillets sont liés par des ponts hydrogene.

2.3.2- Monohydrates d’alumine AIO(OH)

Les systemes cristalins d’aumine monohydratée ou oxyhydroxydes (Al,O3.H,O ou
AIOOH), sont au nombre de deux : la boehmite y-AIOOH et le diaspore a-AIOOH. A ces
structures il faut gouter les deux formes synthétiques de gel amorphe et de gel de pseudo-
boehmite.

Dans les oxyhydroxydes, les octaedres sont disposés en doubles chaines droites avec
lesquelles seront édifiés les réseaux de boehmite (feuillets liés par des ponts hydrogene) ou de
diaspore (atomes d’ oxygene communs aux doubles chaines donnant un réseau plus compact,
donc une densité et une dureté plus grandes). Ces réseaux bien que différents répondent a la
méme formule globale: AIOOH.

Les trihydroxydes se décomposent a partir de 200°C, les oxyhydroxydes a partir de
450°C pour donner des alumines de transition. Au dela de 1100°C, les alumines de transition
se transforment en oxyde ou aumine cacinée. Au-dela de 1600°C, I'adumine calcinée
compactée se densifie en un bloc continu (frittage) en alumine tabulaire ou en céramiques. A
2050°C, I’aumine calcinée fond pour donner le corindon fondu.

Industriellement, trois structures d hydroxydes sont synthétisées: I’hydrargillite, la
boehmite et la bayerite. Deux autres variétées, celles-ci mal structurées, sont également
fabriquées : le gel amorphe et le gel de pseudo boehmite.

2.4- GIBBSITE (y-Al(OH)3)

La gibbsite est un hydroxyde d’aluminium qui cristallise dans la phase monoclinique (y-
Al(OH)s, groupe spatial : P2:/b: a=8,64 A, b=5,07 A, ¢=9,72 A, p=85°26') [Mega 43]. Sa
structure contient des doubles couches d'ions. des hydroxydes (les deux couches sont étroites
et empilées dans un réseau hexagona (HCP) et des atomes d'aluminium qui se trouvent dans
les sites octaédriques a |’'intérieur des couches de structure hexagonale (suivant une
périodicité ABBA) [Ingr 96].
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2.4.1- Eau de constitution

En fait, il s'agit non pas de molécules d’ eau mais de groupements OH intégrés dans la
structure cristalline et liés ala composition chimique du composé. L’ élimination de deux OH
donne lieu a la formation d’ une molécule d’ eau et a la libération d’un atome d’ oxygene qui
reste lié a |I’ensemble de la molécule (2 OH = H,0O + O), ce qui entraine la formation d’un
nouveau corps [Joue 90]. Cette destruction de la molécule primitive peut conduire a un
équilibre monovariant tel que:

2Al (OH); < Al,03+3H0

2.4.2- Structure des groupements hydrargilite

Dans I’ hydrargilite, les cations sont disposés en un réseau hexagonal plan non centré,
c’ est-a-dire en un réseau dans lequel les centres des mailles hexagonales restent vides, ce qui
entraine une dissymétrie dans la distribution des liens valentiels quand elle est associée au
réseau hexagonal des tétraédres de silice. Ce type de structure est dit dioctaédrique [Joue 90].

2.5- BOEHMITE (y-AIOOH)

Le nom de Boehmite a été donné par J. de Lapparent a ce monohydrate, en I’ honneur du
chimiste allemand Boehme qui |’avait obtenu au laboratoire. De Lapparent a observé le
minéral en question dans de nombreux matériaux [Erha 73].

La boehmite cristallise dans la phase orthorhombique (y-AIOOH, groupe spatial :
Cmcm : a=2,87 A, b=12,20 A, c=3,69 A). La structure de boehmite contient des atomes
dauminium situés dans les sites octaédriques (forment des couches trés complexes). Les
atomes d'’hydrogene sont présents dans des groupes d hydroxyle (c-a-d. attachés avec les
atomes d’ oxygene en dessus et en dessous des couches). Par contre, les atomes d’ oxygene
sont empilés dans une structure cubique (CC) [Ingr 96].

En général, la boehmite se transforme en une phase solide plus stable. Cette évolution
implique des modifications chimiques, des transformations cristallographiques de la matiére
solide et une réorganisation du réseau du solide ainsi que de la géométrie des porosités. La
formation des phases métastables peut avoir lieu (phase cristaline de transition ou phase
vitreuse) avant la cristallisation de la phase thermodynamiquement la plus stable [POUL 02].

Les phases de transitions formeées lors du chauffage de la boehmite sont généralement

les suivantes :

AIO(OH) _250°C , y-Al203 _600-900°C §-Al20s; 6-Al20s _1150°C, 0-Al20s

Boehmite Stable
Phases de transition
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Les densités des alumines de transition (3.67, 3.65 et 3.58 g/cm® respectivement pour v,
§ et 0) et de la boehmite (3.07 g/cm®) sont inférieures & celle de I’aumine-a (3.99 g/cm®)
[Poul 02].

Pendant la 1%° éape, lors de la formation de I’alumine de transition v, il y a
déshydratation de la boehmite (y-AlO(OH)) par combinaison des groupes OH ala surface de
chague couche atomique suivant la réaction ci-dessous:

2 [Y-A'O(OH)] _— ’Y-A|203 + H,O

Cette déshydratation de la boehmite est topotactique, ¢’ est-a-dire que la structure du
cristal se transforme sans destruction de la morphologie du cristal d origine. Les deux autres
alumines de transition (0 et 8) sont obtenues par réorganisation des cations et sont tres
similaires en structure. Elles sont aussi toutes deux, obtenues de maniére topotactique mais
avec des changements dans la structure de la porosité de maniére a accommoder la
densification [Poul 02].

En ce qui concerne la porosité, la perte d eau de la 1%© étape du procédé d’ obtention
d alumine-a a pour conségquence la striction du matériau. Le départ de ces feuillets d’ eau

lai sse une porosité finement divisée. Petit a petit, ces pores sont absorbés par les plus gros.

2.6- RELATION ENTRE TEMPERATURE DE DESHYDRATATION ET
STRUCTURESDESALUMINES

Les températures de déshydratation données aussi bien par la méthode de la
thermobalance que par celle de I'analyse thermique différentielle conduisent a mettre en
évidence I'action de la structure des minéraux sur leur température de déshydratation. Les

températures de déshydratation des hydrates d’ alumine s’ établissent comme suit :

- Gibbsite (hydrargilite) Al (OH)g.......veeeveereenn. 240 2380°C
- Bayérite AL (OH)g v oo, 240 2380°C
- Diaspore AL O (OH)....oeeeeeee e, 410 4570°C
- Boehmite Al O (OH)...ve e, 450 2580°C

Ceci montre que les trihydrates perdent leur eau a une température inférieure aux
monohydrates. Les températures de début et de fin de déshydratation sont assez délicates a
évaluer. Les températures concernant la zone de déshydratation ont été déterminées
arbitrairement par I’ intersection des tangentes aux courbes de début, de fin et de période de

déshydratation active données par |a thermobal ance [Joue 90].
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En général on peut conclure::

1) Queles minéraux a couche trioctaédrique sont plus stables que les minéraux a couche
dioctaédrique correspondants. Ainsi I’ hydrate de magnésie (brucite) Mg(OH), est plus
stable que les aumines hydratées. Ceci peut étre attribué au fait que les liens valentiels
sont plus harmonieusement répartis dans I’ architecture cristalline dans le cas de la
couche trioctaédrique centrée du type brucite que dans celle de la couche
dioctaédrique non centrée du type hydrargilite.

2) Que le minéral est d’autant plus stable qu’'il posséde une structure plus symétrique.
Ainsi labrucite et I’ hydrargilite a deux couches, qui présentent leurs hydroxyles sur la
face externe du réseau sont décomposés a plus basse température que les minéraux a
trois couches ou les OH sont al’intérieur de la structure.

3) Pour les especes dériveées par substitution, le minéral est d’autant plus stable que le
cation substitué sera mieux enveloppé par les oxygenes fixés au sommet du polyédre
dont il occupe le centre. La stabilité maximum est obtenue lorsque I'ion central est
exactement enveloppé par ces oxygenes. Il en résulte que la température minimum de
déshydratation est fonction de la grosseur de I'ion substitué et de sa faculté de
déformabilité. La substitution de Al*, Fe™ Mg™ diminue la stabilité chez les
minéraux & couche trioctaédrique, car ces ions de plus petit diamétre (Mg* = 0,78 A,
Fe" = 0,67 A, AI"® = 0,50 A) sont moins entourés et peu déformables. Chez les
minéraux & couche dioctaédrique la substitution de Mg par Al*® ou de Fe*® par Al
aura un effet contraire. C'est ainsi que les montmorillonites et lesillites liberent leur
eau vers 980 et 930°C contre 850°C pour la pyrophyllite.

4) Les minéraux dont les feuillets neutres ne sont accolés que par des forces de Van der
WAALS sont moins stables que les minéraux a feuillets non saturés liés les uns aux
autres par une couche éectriquement active. Par ailleurs, pour un minéral défini par sa
structure, les températures de déshydratation varient avec sa texture. La dislocation
interne des cristaux avec failles, clivage, cassure des liaisons entre feuillets,
etc...diminue la température de déshydratation. Le minéral voit sa stabilité diminuée
et sa réactivité augmentée par des altérations mécaniques qui augmentent sa surface

spécifique [Joue 90].

2.7- ALUMINE-a
2.7.1- Structure cristallographique
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L’aumine o ou corindon cristallise dans le systeme rhomboédrique. La structure
rhomboédrique est généralement représentée dans un repere hexagonal dont le rapport c/a

dépend des paramétres| et o de la maille rhomboédrique [Jora 91].

Le groupe spatial de la phase o est R3c. La maille éémentaire, un rhomboédre de
parametre a=0,5126 nm et f=55°17", est défini pour le motif Al4Os. On simplifie parfois cette
représentation en considérant le réseau de |I’oxygene qui définit une structure hexagonale
compacte (les atomes d’ oxygeéne suivent une périodicité ABAB). Dans une telle structure,
I”aluminium n’ occupe que 2/3 des sites octagdriques [Loue 03], le tiers restant est constitué de
sites vacants, ce qui entraine une légere distorsion de lamaille hexagonale (figure 2.1).

Selon la position du site cationique vacant dans la couche, trois types de couches de
cations peuvent étres définies notées a, b, c. Aingl, il existe entre deux couches d’'atomes
d’ aluminium, une couche d’ oxygéne de sorte qu’il faut sept couches d’ atomes d’ oxygene pour
représenter lamaille structurale du corindon (figure 2.2) selon la séquence AaBbAcBaAbBCA
[Jora9l].

La densité théorique d’ une mole d’ alumine peut étre calculée a partir des parametres de
maille: elle a éé évaluée & 3,9852 g/cm® par PHILIPS et a. en 1980 [Phil 80], avec
a=0,475923 et c=1,299208 nm.

2 [1210] kg
o) “
TN ——— L

Figure 2.1 : Représentation du plan basal de Figure 2.2 : Représentation de lamaille
I’alumine-a (réseau d’ions oxygene avec lesions primitive rhomboédrique de I’ alumine-a
aluminium en petits cercles pleins et les sites (vecteurs de base ai) et delamaille

vides en petits cercles vides) et de ses directions hexagonale (vecteurs de base Ai) [Lee, 85].

cristallographiques principales[Lee, 85].
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2.7.2- Synthese (Procédé BAYER)

Aujourd hui plus de 99 % des alumines a usage céramique sont issues du procédé
BAYER. Il fournit des produits a faibles colts, mais toutefois la pureté est limitée a environ
99,98 %. Pour les applications nécessitant un haut degré de pureté, I’ emploi de poudres issues
du procédé ALUN est impératif. Leur colt est alors tres supérieur a celui du procédé BAYER.

L es principal es impuretés contenues dans les alumines BAY ER sont d' une part la soude
NaOH, résultant du milieu sodique utilisé pour la dissolution, et les diverses impuretés Fe, Ca,
Si,....provenant du minerai. La plus grande part de la soude est prisonniére du réseau
cristalin. Elle sera d’ autant plus faible que la croissance des cristallites aura été plus lente, ce
qui est obtenu au détriment de la productivité. Le reste de la soude en surface des particules
croit avec leur finesse. 1l est lavable al’ eau éventuellement acidifiée [Jora 91].

En 1888, le docteur Karl Joseph BAYER développe un procédé d’ extraction d’ alumine
de la bauxite qui, encore aujourd hui, reste le principal moyen de production industrielle de
I’alumine. Ce procédé fut mis en ceuvre pour la premiere fois en 1893, par la société
"L’aumine pure”, a Gardanne (sud de la France), localité a la fois proche de la bauxite et du
charbon nécessaire al'apport thermique.

Le procédé BAYER (Figure 2.3) consiste tout d’ abord a broyer la bauxite afin d’ obtenir
des grains de diamétre inférieur a 315 um. Ce broyage est nécessaire pour augmenter la
surface de contact entre la liqueur et la bauxite et améliorer le rendement de la réaction
d attaque. Laliqueur recyclée provient de I’ éape de filtration de I’ hydrate apres précipitation.
Cette liqueur recoit un apport de soude (NaOH) et chaux (CaO) avant le broyage afin de se
situer dans les conditions d’ attague et de la rendre plus "agressive" vis-a-vis de la bauxite. Le
recyclage permanent de la liqueur et plus généralement de |’ eau est a I’ origine du synonyme
du procédé BAYER : « Cycle BAYER ». Le mélange bauxite-liqueur est une suspension
rouge (ou pulpe) qui est envoyée dans les autoclaves d attaque.

Le mélange bauxite-liqueur provenant du broyage (ou pulpe) est préchauffé puis
envoyée dans les autoclaves d’ attaque pendant plusieurs heures. La température et la pression
alaguelle est soumise la pulpe dans les autoclaves dépend de la bauxite et du type de procéde.
Une bauxite hydrargillitique peut s attaquer a pression atmosphérique tandis que quelques
dizaines de bars et plus de 250°C sont nécessaires pour solubiliser I'aumine présente dans
une bauxite diasporique. L’alumine se solubilise dans la liqueur sous forme d'auminate de
soude tandis que certains composes se déposent sous forme de tartres insolubles et rendent
nécessaire un entretien régulier des autoclaves d'attague. La pulpe est diluée a la sortie de

I'attaque afin d’ en faciliter la décantation.
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Au cours de |’ étape d'attaque du procédé BAY ER, deux phénomenes se produisent :
- Dissolution de I'alumine contenue dans |a bauxite.
- Formation de résidus solides : 1es boues rouges.

Voici laréaction principale du procédé BAYER :

A(OH), + NaOH == #O,Na + 2 HO

on eficore ;
Al{OH), + OH- =——  Al(OH),

Cette réaction est réversible suivant les conditions de pression et de température. Les
conditions d’attaque déplacent I’équilibre vers la droite et permettent la solubilisation de
I’alumine présente dans la bauxite. D’ autres composés se solubilisent et sont a |’ origine des
impuretés de I’ alumine issue du procéde BAYER (figure 2.3). Les boues sont composees des
corps insolubles provenant de la bauxite et de silicoaluminates formeéslors de I’ attaque.

La décantation et le lavage des boues sont nécessaires pour séparer les deux phases de la
pul pe:

- Laliqueur contenant I’ aluminate de soude
- Les boues appauvries en alumine.

La séparation des boues et de la liqueur composant la pulpe s effectue par décantation.
Les particules solides tombent au fond du bac de décantation (plusieurs dizaines de métres de
diamétre) et sont extraites par pompage vers le lavage des boues. La liqueur surnageante est
filtrée puis envoyée a la précipitation.

Aprés certains traitements appropriés, La liqueur est refroidie, diluée avec I'eau de
|avage des boues rouges puis envoyée dans d’immenses bacs agités (plusieurs milliers de m®).
L’ hydrate d’ alumine précipite lentement de bac en bac au fur et a mesure que la température
diminue. Les grains d’ hydrate sont maintenus en suspension afin de ne pas décanter au fond
des bacs. Au dernier bac de précipitation, on récupére la suspension surnageante.

La ligueur est ensuite filtrée afin de séparer I’ hydrate humide et la liqueur appauvrie en
alumine. Celle-ci est alors envoyée al’ attaque de la bauxite ou elle sera enrichie en soude et
chaux. La cinétique de précipitation est tres lente (plusieurs dizaines d heures), ce qui
explique I’ utilisation de bacs de tres grand volume. En effet pour un débit de liqueur donné,
un grand volume correspond a un grand temps de séjours dans les bacs de précipitation.

Afin d accélérer la cinétique de précipitation de I’ hydrate, 90% de I’ hydrate humide

récupére apres filtration est recyclé puis utilisé en tant qu’ amorce de cristallisation.
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L’ hydrate d’alumine Al(OH)3; produit est ensuite filtré, lavé, essoré avant stockage. |l
peut étre commercialisé tel quel ou bien calciné en aumine Al,Os.

La cristallisation de |I"hydrate d’aumine (sous forme d hydrargillite) est une étape
complexe du procédé. Les mécanismes de cristallisation font intervenir nucléation, croissance
et agglomération, ce qui rend la conduite délicate. Les conditions de précipitation
détermineront la granulométrie, la morphologie et la quantité d’ impuretés de I’ hydrargillite et
donc de I’aumine calcinée.

La précipitation est obtenue par dilution et refroidissement de la liqueur. Ces conditions
permettent de déplacer I’ équilibre suivant vers la gauche :

A(OH), + OH- -“=—  A{OH*
—

Plusieurs facteurs agissent sur I’ équilibre et la vitesse de précipitation :
- Latempérature
- Laconcentration en soude
- Laconcentration en alumine
- L’amorce d’ hydrargillite.

Dans certains procédeés, les grains les plus fins sont susceptibles de s agglomeérer
(procédé Ameéricain). La morphologie des grains obtenus est liée a la présence, ou non, de
cette étape d’'agglomération. En présence des seuls phénomenes de nucléation et croissance
(cycle Européen) des grains a structure dite « radiale » sont obtenus [Bern 90].
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Figure 2.3 : Synthése de I’alumine par procédé BAY ER [Bern 90].
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Apres crigtallisation, | hydrate est transformé par calcination a haute température (T >
1100°C). Le produit obtenu est constitué des diverses phases de transition, et de la phase a.
La proportion relative de chacune de ces phases dspend : de la température de calcination, de
la technologie de four employé, et dans une moindre mesure des caractéristiques physico-
chimiques du trihydrate.

La décomposition du trihydrate en alumine se fait sous la forme d’ une transformation
topotactique (maintien de la morphologie initiale du cristal) : I’ arrangement des ions oxygene
des radicaux OH est conservé lors de la déshydratation sans étre affecté par le réarrangement
desions Al. L’ orientation cristallographique du trihydrate est donc conservée jusgu’ a la phase
finale agglomérée ou la structure est détruite.

La morphologie et la talle des cristalites d’alumine-a. sont dépendantes de la
température et du temps de sgour, des impuretés de I’ hydrate de départ, et minéralisateur
utilisé. L’gout de minéralisateurs specifiques a chague fabricant est destiné a réduire la
concentration en NaO et a controler la taille des grains. Cela conduit a des morphologies
spécifiques et caractéristiques : le fluor donne des cristallites plats hexagonaux, le bore des
formes plus arrondies,... En outre, le mode de décomposition d’AI(OH); et le chemin de
décomposition (figure 2.3) sont particuliérement importants.

Dans le cas d’'une « sous calcination », le produit, partiellement transformé en phase
apha, aura une surface spécifique élevée, résultant de la microporosité du résidu d’ alumine de
transition. D’aprés certains auteurs [Floc 78], les alumines de transition doivent étres
considérées comme une source de contamination qui affecte les propriétés des céramiques: le
frittage important de ces particules ultrafines a basses températures est ensuite limité de facon
drastique par leur transformation en phase o [Badk 76, Rama 84]. BACH [Bach 87] a
effectivement observé une mauvaise aptitude au frittage de poudres daumine sol-gel
incompl étement transformées en phase a.. En fait DESCEMOND et a. [Desc 89] ont montré
que les alumines de transition ont un effet négligeable sur la cinétique globale de frittage si les
densités a cru initiales sont identiques.

Finalement, il semble que la présence de phase de transition a un effet néfaste surtout
sur les étapes d élaboration préliminaires au frittage, et sur la cinétique de frittage dans le
stade final :

- Elles ont tendance a se réagglomérer facilement ce qui limite I'efficacité des

broyages.

- Elles absorbent de grandes quantités de liants, dispersants... Leur dissolution
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importante en milieux aqueux (formation de AIOH [Nies 78] affecte la viscosité des

barbotines et leur séchage [Kain 67, Dyny 81].

Elles réduisent la compactibilité des poudres aux basses pressions [Desc 89].

Les agglomérats de phase de transition frittent plus tét et provoquent un retrait

différentiel, amplifié par la transformation vers la phase a. plus dense, initiateur de

fissures circonférentielles limitant la densité finale atteinte a quelques % de la
densité théorique [Badk 76, Kuma 85].

2.7.3- Caractéristiques des hydroxydes

Letableau 2.1 rassemble les principal es caractéristiques des hydroxydes :

Forme Formule | Systeme Domaine de | Densité | Dureté | Ténacité | Indice de

chimique | cristallo- stabilité Mohs réfraction
graphique
Gibbsite Al(OH); Monoclinique < 100°C 2,42 2,5-3,5 | Tenace 1,57-1,59
Bayérite | AI(OH); | Monoclinique | < 100°C 2,53 Non Tenace 1,58
connu
Boehmite | AIOOH Orthorhobique | 100-350°C 3,01 3,54 Tres 1,65-1,67
tenace
Diaspore | AIOOH Orthorhobique | 100-350°C 3,44 6,5-7 Fragile 1,70-1,75

Tableau 2.1: Caractéristiques générales des hydroxydes d’ aluminium.

2.7.4- Calcination des alumines hydratées

Toutes les alumines hydratées se transforment en alumine-o. apres calcination a haute
température (1000-1200°C). Cette phase o est la plus stable sous des conditions normales.
Les monohydrates et |es trihydrates forment premiérement des phases transitoires métastables
avant de se transformer en phase a. La gibbsite forme successivement des alumines de
transition de type y (> 300°C) et k (> 800°C) alors que la boehmite transite par les phasesy (>
500°C), & (= 850°C), 6 (= 1050°C) avant de se transformer en alumine o vers 1150°C. Par
contre, la bayérite transite par les phases n (300°C) et 6 (> 850°C). Le diaspore (B-
Al,03.H,0) est le seul hydrate qui conduit directement a I’alumine o vers 500°C [Raje 99].
L’ apparition des alumines de transition est une conséguence de |’ énergie de surface associée
aux phases. L’ énergie de surface de I’alumine-a est plus grande que y-Al,Os. L’ augmentation
de la surface spécifique au-dessus de 175 m?/g de I’aumine stabilisera la phase y-Al,O;
[Mcha 97]. Le matériau « abaisse » son énergie en adoptant une forme métastable convenable.

Généralement, les phases de transition coexistent avec les phases de précurseurs.
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Une calcination atempérature éevée conduit a une croissance exagérée des grains de la
phase a. Apres frittage, une faible densification est obtenue, ce qui se répercute négativement
sur les caractéristiques mécaniques du produit. Pour remédier a cela (abaisser |a température
de formation de I’alumine o), des traitements appropriés des poudres hydrates de départ sont
possibles [Kano 00]. Un pré traitement de la gibbsite (Al(OH)3) par broyage abaisse la
température de transformation de I'ordre de 250°C. L’énergie accumulée lors de la
fragmentation des grains et leur distorsion facilite lanucléation de la phase a.. Un gjout d’ une
guantité de la phase oo dans I hydrate précurseur facilite la transformation des alumines de
transition. Le broyage combiné al’ gjout d'une poudre o, diminue encore plus la température
de latransformation pour un mélange a 50% de gibbsite et d’alumine o [Kano 00]

Dans le cas d’ une poudre de gibbsite a gros grains, la vitesse d' évacuation de son eau de
structure est moins rapide, par conséquent, la boehmite peut se former. La transformation
microstructurale d’'une alumine transitoire en phase o cristallisée se déroule selon un
processus de deux étapes [Ross 01]: nucléation suivie d’un mécanisme de grossissement. La
formation de la phase stable o requiert une énergie d’ activation éevée, ce qui necessite une
haute température [Palk 98].

En général, les alumines de transitions ont des structures mal cristallisées et moins
connues. Leurs caractéristiques structurales sont comme suit:

Les phases x-Al,O3 et k-Al,O3 contiennent des atomes d oxygene qui forment des
structures hexagonales compactes. La phase y-Al,O; est représentée par des pics diffus
(bombage) du spectre de diffraction des rayons X et contient un grand nombre de défauts
d'empilement [Ingr 96].

Les phases y-Al,03, 8-Al,03 et 6-Al,03; forment des structures spinelles | acunai r es
avec les atomes d'aluminium dans les sites tétraédriques et octaédriques.

La proportion des atomes dauminium dans les sites tétragdriques augmente avec
I” augmentation des températures de calcination de la gibbsite et de |a boehmite.
La boehmite se transforme en : y-Al,O3 (calcination a 450°C), 6-Al,03 (calcination a 750°C)
et 6-Al,05 (calcination a 1000°C) [Ingr 96].
Latransformation de la gibbsite suit deux chemins :

a) En passant par |a boehmite (60-300°C), y-Al,05 (500-850°C), §-Al,03 (850-1050°C)

et 6-Al,05 (1050-1150°C).
b) En passant par x-Al,O3 (300-500°C) et k-Al,O3 (800-1150°C).

La transformation de la gibbsite en fonction de la température dans les deux cas (a) et
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(b) donne alafin laphase a-alumine qui est la phase la plus stable.

La transformation dépend de plusieurs facteurs (la taille des particules de gibbsite,
I"humidité, la vitesse de chauffe, la pression, le temps de maintien et la méthode de
chauffage).

V. J. INGRAM-JONES et a. [Ingr 96] ont étudié de tres prés les conséquences des
facteurs de cacination. Ils ont trouvé que la calcination des poudres de grosses tailles de
particules peut suivre deux chemins de déshydratation :

a) gibbsite, boehmite, v, 8, 6, a-Al>O3 .
b) gibbsite, y, k, a-Al,0O3
[Le chemin (a) est e plus prédominant].

Alors que la calcination flash de gibbsite trés fine (0,5 um) pendant 5h a 820°C donne
seulement les phases: v, 0, et 6-Al,0s. Il est évident que la présence de %-Al,O3 engendre un
changement de phase; donc il est difficile de déterminer la nature des phases particuliéres qui
sont produites au cours de latransition vers 820°C.

En outre, les rayons X révélent que la déshydratation de la gibbsite fine par calcination
normale donne les phases suivantes: y, x, a-Al,O3. Par contre, la cacination flash de la
gibbsite par le dispositif EXON donne seulement la phase y-Al,O3, tandis que la calcination
flash par le dispositif INSA montre qu’il y a un changement de phase de y-Al,O3; vers y-
Al,Os. L'identification de I'ordre de déshydratation de la gibbsite fine décomposée sous vide
(flash calcination) est donnée comme suit : y, v, 8, 6, a-Al2Os.

De plus, les analyses de la DRX de la gibbsite grossiere calcinée par |a technique flash
confirment la transformation de phase ou bien le passage du (y — v) et |’ absence de la phase
k-Al,03. L'absence de la phase x-Al;O3; dans le cas de la calcination flash est également
confirmée par les anal yses des spectres RMN [Ingr 96].

On peut résumer cette étude par lafigure 2.4 suivante :
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Figure 2.4: Les chemins de déshydratation de la gibbsite [Ingr 96]:
(@) Calcination des petites particules (< 10 um) dans|’air sec.

(b) Calcination des grosses particules (> 100 um) dans |’ air humide.
(C) Cdcination flash de la gibbsite.

Dans un autre travail, B. WHITTINGTON ET ILIVESKI [Whit 04] ont montré que la
gibbsite calcinée rapidement (calcination flash) aprés 30 secondes a 970°C contient
principalement la phase ¢-Al,O3; avec une petite quantité de la boehmite et |a phase y-Al,Os.
La concentration de y diminue avec |'augmentation de la température, adors que la
concentration de y et 6 augmente. Cependant, la concentration maximale de la boehmite est
inférieure a 30%. Par ailleurs, la calcination de la gibbsite par la méme méthode avec un
temps plus long donne la phase gamma. Cette phase est probablement formée a partir de la
boehmite ou bien de I’dumine Chi, par la suite la phase y se transforme pour donner
I’alumine 6 (pour un temps de calcination supérieur a 1 min) et ensuite la phase o, (pour un
temps de calcination supérieur a 60 min). Ils ont montré aussi la présence de la phase kappa
dans ces échantillons avec une trés faible quantité [Whit 04].

Un traitement thermique tres lent de la poudre d’alumine qui contient (66 % chi) donne
la phase gamma [une montée de température de 400 jusqu’'a 700°C avec une vitesse de
0,5°C/min, donne 51% de I’alumine gamma et 47% de y-Al,Os].

La calcination de la gibbsite avec une faible vitesse de montée en température, a partir
de I’ambiante jusqu’a 400°C, donne 91% d aumine Chi et 9% de boehmite. Cependant, la
cacination de cette poudre, a partir de 400°C jusgu'a 700°C, avec une faible vitesse de
chauffe (0,5°C) produit 33% de I’ alumine gamma et 67% d’ alumine Chi.

Par contre, une poudre qui contient 8% d’ alumine gamma et 92% d’ alumine Chi montre

gue la phase Chi ne se transforme jamais en phase gamma [Whit 04].
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VAIDA ET THAKKAR [Vaid 01] ont éudié la transformation des phases pendant
I" hydratation de la phase Rho (Al,03.0,6 H,0). La phase Rho a été préparée a partir de la
gibbsite tres fine par échauffement des I’ ambiante jusgu’ a 250°C avec une vitesse de chauffe
égale 20°C/h pendant 12 h sous une pression constante inférieure de 0,01 mmHg. Ensuite,
I’ échantillon a été refroidi sous vide et placé immédiatement dans un récipient sec étanche.
L’ alumine Rho peut se transformer sous différentes conditions d'hydratation en boehmite de 0
jusqu’a 50%, gibbsite de 0-15% et bayérite de 0-100%. Une observation remarquable a été
faite sur la transformation directe de la gibbsite en bayérite (60-80%) pendant le processus
d'hydratation d'alumine rho. La transformation de la pseudo-boehmite en phase gamma a été
faite a 465°C, tandis que la boehmite cristallisée et formée pendant la déshydratation de la
gibbsite se transforme en gamma vers 540°C. La boehmite microcristaline obtenue par
hydratation de la phase Rho se converti en phase gamma a 525°C.

MISTA ET WRZYSZCZ [Mist 99] ont montré la formation des gels d aumine
amorphe au cours du contact surfacique des aumines de transition avec l'eau. La
réhydratation des phases transitoires donne généraement la bayérite selon I'équation
suivante :

Alumine de transition (AT) + H,O — gel amorphe

— pseudoboehmite — boehmite — Bayérite [Al(OH)3]

En général, ces transformations dépendent de la température, du temps et du pH du
milieu.

Les alumines de transition sont obtenues dans cette étude par calcination flash de la
gibbsite (échauffement de 400 - 800°C pendant 15s).

Les Alumines de transition obtenues de cette fagon sont différentes des produits obtenus
par la calcinaion normae de la gibbsite. Ellessont fortement défectueuses et sont
caractérisées par une augmentation de I'énergie de la surface et présentent une réactivité
chimique plus élevée [MIST 99].

C. CHYE YONG ET J. WANG [Chye 01] ont étudié I’activation mécanique de la
poudre de gibbsite. IIs ont confirmé la formation de boehmite apres 15 h de broyage trés
énergétique (900 tpm). Apres 40 h, toute la poudre de gibbsite se transforme en boehmite.

JANG ET AL. [Jang 00] ont confirmé la formation de la boehmite et leurs phases de
transition (y, & et 6) a partir de la gibbsite grossiere (~ 64 um) et la formation des phases

transitoires y et k a partir de la gibbsite tres fine (< 10 um). Ils ont supposé que la formation
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de boehmite dans le cas des particules trés grosses est liée aux molécules d'eau qui ne peuvent
pas se dégager rapidement hors de ces particules pendant la décomposition de la gibbsite.

On peut synthétiser hydro-thermiquement la boehmite a partir du gel de la gibbsite sous
des conditions bien déterminées (préparation de gel, synthese hydrothermique a 200°C
pendant 6 h sous pression de vapeur d' eau égale a 7-91 MPa), la formation de boehmite
commence aprées 3h de traitement thermique [Tsuc 00].

KOGURE [Kogu 99] a montré que la gibbsite peut se déshydrater par irradiation du
faisceau éectronique en formant la phase Chi dans le cas des particules tres fines et la
boehmite (AIOOH) dans le cas des grosses particules. La figure 2.5 résume les différentes
transformations microstructurales selon les conditions expérimentales [ Cast 90].
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Figure 2.5 : Séquences de déshydratation sous air des oxydes d’aluminium
hydratés [Cast 90].

D’ apres la littérature, I’alumine-a ne se forme pas avant que la phase de transition du
précurseur atteigne une certaine taille. ILER [ller 61] avait aussi trouvé que la phase o avait
tendance a croitre presque immeédiatement aprés nucléation et que certains petits grains
d alumine-o éaient entourés par une phase d’ apparence vitreuse. Pour lui, cela était lié a
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I’ existence entre 2 cristaux de méme composition mais de structures différentes, semblables a
un liquide eutectique comme cela se passe pour la silice pure. D’ autres chercheurs [Hira 87]
ont étudié les caractéristiques a hautes températures d alumines de transition ultra-fines. 1l a
trouvé que pour ces petites particules (< 100 nm), la transformation en alumine-a. a lieu a
1335°C au lieu de 1000°C habituellement. Il a aussi montré que pour les aumines de
transition, le changement de taille des particules n’est pas significatif comparé a celui de la
phase o qui, une fois nucléée, peut atteindre rapidement jusqu’a 10 fois sa taille initiadle. Ceci
montre que pour maintenir une petite taille de grain dans le matériau final, les alumines de
transition qui croissent plus lentement sont plus adaptées que les germes d’ alumine-a.

De maniere générale, la présence de particules d’ alumines a ou y affecte énormément le

procédé de transformation de la boehmite vers I’ alumine-o.

2.7.5- Ajoutsal’alumine- a

KUMAGAI ET MESSIN [Kuma 85] ont gjouté a une solution de 20% en poids de
boehmite (dans de I'eau, pH = 2,5) des particules d’aumine-o. (dps = 0,1um) en quantités
allant de 0,1 a 10% en poids. Ils ont montré que seulement de petites quantités d’ gjout (des
1,5% en poids) suffisent pour accélérer la transformation de I’alumine 6 en a. Ils ont de plus

suggéré que la cinétique de transformation correspond au mélange de deux étapes: la 1%©

résultant d’ une nucléation contrdlée et d’ une croissance, tandis que la 2°™ et derniére étape de
transformation consiste en un processus de croissance similaire a celui observé dans les
échantillons sans gjout de poudres.

Toutefois, les résultats les plus importants sont relatifs a la densification. Plus les
particules goutées sont nombreuses (Figure 2.6) ou petites (Figure 2.7) et plus I’ effet sur la
densification est grand conduisant ainsi a une densité finale plus élevée, [Kuma 85]). Il est
auss important de considérer que outre les gouts d aumine-o, la solution de départ ne

contenait que 0,2% de TiO,, connu pour augmenter ladiffusion ionique dans |’ alumine.
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Figure 2.6 : Densité des alumines obtenues a base de gels avec différents ajouts de
poudre d’ alumine—a en fonction de latempérature de frittage (100 min) [Kuma 85].
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Figure 2.7 : Densité des alumines obtenues a base de gels avec gjouts de poudre d’ alumine—a,
de différentes tailles en fonction de la température de frittage (100 minutes) [Kuma 85].
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Chapitre 3
LA MULLITE- ZIRCONE
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3.1- SYSTEME Zr0,-SiO; (ZIRCON)

Le zircon est une céramique de type silicate de zirconium (ZrSiO,). Dans la nature, il se
trouve en faibles pourcentages dans les sédiments de sable avec d’ autres minéraux (ilménite,
rutile et monazite). Les bonnes caractéristiques du zircon lui ont conféré un large domaine
d utilisation (réfractaires, abrasifs,...) [Thom 89]. Il est bien établi que dans le systéme ZrO,-
SiO,, il nexiste qu’un seul composé de formule ZrSiO,4 (Figure 3.1).

Ce dernier se dissocie vers une température de 1750°C [Shi 97]. En rédité, la
dissociation commence a une température plus basse (1538°C). La présence d’impuretés

diminue la température de dissociation. Le degré de dissociation dépend de la température et
du temps de maintien a cette température. La vitesse de refroidissement influe sur la quantité
dissociée aprés retour a latempérature ambiante. En effet, il y arecombinaison si on laisse les
produits un temps suffisant a une température convenable (T = 1230°C a 1538°C). Les

produits de la dissociation sont la silice (vitreuse ou cristobalite) et 1a zircone (monaoclinique a
I”ambiante).
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Figure 3.1: Diagramme de phase ZrO,-SiO..

3.2- SYSTEME Al;05-Si0, (MULLITE)

La mullite est le silicate d’aluminium le plus important. Son utilisation est trés large
dans I’industrie céramique. Cependant, la mullite est tres rare al’ état de minéral naturel, sauf

dans quelques endroits dont I'Tle écossaise de « MULL », d'ou est tiré le nom mullite [Skoo

88]. Lamullite est le seul composeé cristallisé stable dans le systéme binaire Al,0s-SIO, de la
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température ambiante jusgu’ aux températures élevées. Sa composition chimique se situe dans
I’intervalle 3A1,05-2S10; et 2A1,05-SiO..

Durant le 20°™ siécle, un grand nombre de diagramme d’ équilibre du systéme alumine-
silice a été proposé. Schneider [Schn 94] a fait une synthése de ces travaux. Dans notre cas

nous hous limiterons al’ essentiel de ces diagrammes (figure 3.2).
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. -7 +
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1800 - .- i
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+ )
Liquid 1587°C ' o ALO;
1600 +
Mullite (SS)
B Silica
+
1400 Mullite (SS)
B | | | | | | | | |
SO, 10 20 30 40 50 60 70 80 90 AlO;

MOIe%A|203

Figure 3.2: Diagramme de phase de KLUG (lignes discontinue-sombre) et
AKSAY (ligne continue claire) (alumine-silice) superposes [Schn 94].

La différence entre les différents diagrammes réside dans |’ existence ou non d’ un point
de fusion congruent ou incongruent. Les limites des solutions solides de la mullite sont aussi
des points sur lesquels se sont penchés de tres prés les différents chercheurs.

L’ attrait de la mullite réside dans ses caractéristiques de résistance mécanique a haute
température dans un domaine ou les matériaux métalliques ne peuvent plus étre utilisés.

La mullite a été largement utilisée dans divers domaines industriels (exemple: comme
réfractaire) a cause des ses nombreuses propriétés avantageuses telles que [Skoo 88][Hami
97-4:

- Unegrande réfractivité.

- Unfluage assez bas.

- Faible coefficient de dilatation.
- Faible conductivité thermique.

- Bonne stabilité chimique.
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- Assez bonne résistance aux chocs thermiques.

En plus, le développement récent de mullite de haute pureté, a fait de ce matériau un
candidat sérieux pour de nouvelles applications comme matériau d'ingénierie a haute
température. La mullite semble bien convenir pour une utilisation dans les moteurs
céramiques et les turbines a gaz.

La mullite cristallise dans le systéme orthorhombique, groupe spatial Pbam et les
dimensions de la maille élémentaire sont les suivants: a= 7,55 A, b= 7,69 Aetc= 2,88 A
[Came 77]. Sa structure complexe accommode les variations de stoechiométrie (de 3AI,0s-
2510, a 2Al,03-Si0,) gréce ala présence de lacunes d’ oxygene [Epic 91]. La structure de la
mullite (2 :1 et 3:2) différent seulement en termes d’ occupation de certains sites atomiques.
Cette structure consiste en une chaine d octaedres AlOg, ayant des arrétes en commun, allant
paralélement al’axe C (figure 3.3). Ces chaines sont traversées par une lignée de tétraedres

AlQ,, formant ainsi une double chaine allant paralléement al’ axe C.

O\’ ""ll.'_- _ '?Q . .

.-"q'".
oNe (6 o)
v k F

Figure 3.3: Projection sur le plan (001) de la structure de mullite [Ghel 88].

Par comparaison a I"’alumine, la mullite est un peu plus légére (p ~ 3,2 g/cm’) et trés
dure. Sa dureté est comprise entre 10 et 15 GPa selon les poudres de départ et les conditions
d élaboration. Elle diminue de |’ ordre de 30% en passant de la température ambiante a 900°C
[Koll 89]. La mullite possede un module d’ dlasticité (module d’Young) tres devé (E ~ 250
GPa), une résistance mécanique en flexion (or ~ 250 MPa) et une ténacité (K¢ ~ 2,5 MPavm).
Sa dilatation thermique est également moindre (oi20.1000°c ~ 6.10° K™). Ce coefficient évolue
légérement quand la température augmente, ce qui améliore la résistance aux chocs
thermiques. Sa résistance mécanique chute beaucoup moins rapidement quand la température

augmente que dans le cas de I’adumine: La plupart des céramiques de type mullite ont une



résistance mécanique a 1300°C proche de celles mesurées a |I’ambiante, certaines mullites
avec des ségrégations vitreuses ont méme un pic de résistance mécanique vers 1300°C. Ces
caractéristiques font de la mullite un matériau de choix pour les applications réfractaires, en
particulier laou il faut considérer des attaques par la silice ou les silicates, car dans ce cas, un
réfractaire d’ alumine réagirait pour former de lamullite.

Concernant son comportement thermomécanique, un certain nombre de laboratoires ont
mené des recherches sur ses caractéristiques a haute température [Hami 96-a] [Hami 96-b]
[Torr 97] [Kanz 85].

En fonction de la température, deux comportements distincts ont éé observés [Schn
94]. Pour le premier cas, la mullite présente un maximum de résistance a haute température.
Pour le second, la contrainte a la rupture diminue continuellement en fonction de la
température. Ces deux comportements sont directement liés ala microstructure.

Enfin, on notera que les caractéristiques de la mullite monolithique sont souvent
modestes pour certaines applications potentielles en particulier, comme matériau
thermomécanique. Par conséquent, il est indispensable de développer de nouvelles
céramiques a base de mullite possedant tous ses avantages (neutralité chimique, corrosion,
réfractivité) mais avec des caractéristiques mécaniques accrues. Dans ce cadre, différents
mécanismes de renforcement des céramiques, plus particulierement de la mullite, ont été
étudiés et développés [Clau 80] [Boch 85] [Di Ru 80] [Pena 83].

3.3-LA ZIRCONE

La zircone présente des transitions de phases qui furent longtemps considérées comme
des inconvénients pour ses applications, mais qui, depuis 1975, se confirment comme des
possibilités fort intéressantes pour leur exploitation [Somi 88]. Malgré son module d’'Y oung
assez faible (200 GPa) et sa résistance au fluage plus que modeste, la zircone est largement
utilisée comme renfort des matériaux céramiques en raison de son trés haut point de fusion
(2680°C), de sa stahilité chimique et de la possibilité de renfort par transformation de phase
martensitique comme nous allons le détailler ci-dessous.

Le systeme Zr-O est caractérisé par I'existence d'un seul oxyde stable: la zircone
comme le montre le diagramme de phase Zr-O de la figure 3.4. Il s'agit d’'un composé
souvent non stoechiométrique qui répond alaformule ZrO,.x.

A pression atmosphérique, la zircone possede 3 formes allotropiques:
- a-ZrO, de structure monoclinique (T<1170°C)
- B-ZrO;, de structure quadratique (1170°C < T < 2300°C)
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- v-ZrO, de structure cubique (T > 2300°C).
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Figure 3.4: Diagramme de phase Zr-O [Garz 89].

Cristall ographiquement, ces trois phases sont tres proches les unes des autres. La phase
cubique est de structure type fluorine CaF, et les deux autres peuvent étre considérées comme
résultant de distorsions de cette maille du fait d'un Iéger déplacement des atomes, plus
important dans le cas la zircone monoclinique que dans celui de la zircone quadratique.

La phase, thermodynamiquement, stable a la température ambiante est la forme

monoclinique. Mais I’on peut néanmoins observer aussi a cette température les phases

quadratique et cubique qui sont normalement des formes "haute température”.

3.3.1- Structure des phases dela zircone
a) Zircone monoclinique

La zircone monoclinique (a-ZrO,) appartient au groupe d espace P2;/c. Le nombre
d unités formulaires par maille est de 4, et les atomes sont tous en position dite générale dans
la notation de Wyckoff [McCU 59] [Smit 65] [Hann 85] (figure 3.5). Suivant les auteurs, et
surtout suivant la nature de I'échantillon, les paramétres de maille de a-ZrO, varient
|égérement.

L’ originalité de laforme monoclinique de la zircone réside dans le fait que le Zirconium
y est en coordinence VI (figure 3.6). Si I’on considére en effet le rapport des rayons ioniques,

censé gouverner la structure adoptée par les solides cristallins, on se rend compte que la
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zircone, tout en se situant dans la limite supérieure du domaine (r¢/ray; = 0,53 ; ro/rayii = 0,61),
devrait adopter la structure rutile (0,414 < rgry < 0,732), donc une coordinence VI pour le
zirconium. Si I’on regarde maintenant une liste des dioxydes classés par rayon cationique
croissant (tableau 3.1), on peut remarquer que la zircone se situe juste a la limite entre les
oxydes de type rutile et ceux de type fluorine (coordinence V111) [5]. L’ion Zr** semble donc
étre trop gros pour gue la zircone adopte la structure rutile, et trop petit pour gu’ elle adopte la
structure fluorine. En fait, la zircone adopte une structure fluorine, déformeée de telle facon
que les anions, trop gros, aient suffisasmment de place, d’ ou la coordinence V.

Cette structure peut étre représentée par une alternance de plans de type fluorine
contenant des ions oxygene (O;)) en coordinence tétraédrique et de plans contenant des ions
oxygene (O)) en coordinence triangulaire [McCU 59]. Ces plans sont paralléles aux plans de
lafamille { 100} .

Il semble malgré tout que dans cette structure le réseau anionique soit trop « al'étroit »,
ce qui provogue une déformation des anions et surtout une tendance a développer des lacunes

d'oxygene car ces dernieres augmentent ainsi |’ espace disponible pour les anions restants.

c
b 90° | 90°
900 a a
Maille quadratique Maille monoclinique
a=b#c azb+#c
o=B=y=90° a=B=90°, y£90°
O lon oxygéne O* elon zirconium Zr*

Figure 3.5: Mailles quadratique et monoclinique de la zircone.
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Figure 3.6: Polyédre de coordination idéalisé dans ZrO, monoclinique de I’ atome de Zr
(baddeleyite) [McCU 59].

Oxyde «r » cationique (nm) Structure
[Shan 76]

SO, 0,026 Quartz
GeO, 0,039/0,053 Quartz/Rutile
TiO, 0,0605 Rutile
SnO; 0,069 Rutile
ZrO, 0,078 Fluorine déformeée
Pro; 0,096 Fluorine
CeO, 0,097 Fluorine
uo; 0,100 Fluorine
ThO; 0,105 Fluorine

Tabeau 3.1: Rayon cationique et structure de quel ques dioxydes [Shan 76].

b) Zircone quadratique

La transformation de phase a-ZrO, — B-ZrO, a haute température a été largement
étudiée dans la littérature. Elle alieu dans un intervalle de températures de 1000°C a 1200°C,
au sein duquel les deux phases peuvent coexister [Teuf 62] [Subb 74] [Rysh 60] (figure 3.7).
La température de transformation est tres affectée par la stoechiométrie et la pureté de ZrO..

Or, la zircone forme des solutions solides avec un grand nombre d'oxydes métalliques. C’ est
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pourquoi, d’ une étude a une autre, et suivant |I’amosphere considérée (oxydante, neutre ou
réductrice), cet intervalle peut varier, ansi que les parametres de maille de 3-ZrO, a une
température donnée [Alde 85].

Ce processus est réversible et sujet a une forte hystérésis d’ environ 300°C puisque la
transformation inverse 3-ZrO, — a-ZrO, commence vers 900°C et s éale sur un domaine de
température plus restreint [Boys 91]. La forme B-ZrO,, de haute température de la zircone, ne
peut étre maintenue par trempe a température ambiante. Enfin, des relations d’ orientation
existent entre les cristallites des deux formes allotropiques, lors de la transformation [Boys
91] [Subb 74]. Fort de I'ensemble de ces observations, associées a d autres expeériences,
Subbarao[Subb 74] a montré que le processus de changement de phase était de type
martensitique. Frey et Boysen [Frey 90] ont montré, par la suite, que la transformation
comprend en fait deux étapes. Elle est d'abord displacive, puis martensitique. Ils ont
également montré que la transformation inverse présente quelques différences en ce qui

concerne le processus, notamment que les relations d'orientation &/p ne sont pas les mémes
[Boys 91].
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Figure 3.7: Transformation monoclinique-quadratique dans la zircone [ Subb 74].

La zircone B-ZrO, "haute température” appartient au groupe d espace P4./nmc et
compte 2 unités formulaires par maille. La coordinence du Zr est de 8. Pour garder une
analogie pratique avec la structure fluorine CaF,, a faces centrées, les parameétres de maille et

les indices de la zircone quadratique sont souvent décrits en termes de maille quadratique
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faces centrées, plutbt que «maille centrée» conventionnelle, en référence au sous-réseau

cationique (figure 3.5). Les parametres des deux descriptions sont reliés de la fagon suivante :
afc = ac'\/z’ Cfc = Cc
Suivant la description, les indices des plans (hkl) et des axes cristallographiques [uvw]

changent également :
1
(hkDic =M (hkl). et [uvw]ic=M [uvw], avec: M =|1
0

C) Zircone cubique

Si I’on augmente encore la température, la phase quadratique B se transforme a son tour
en phase cubique y-ZrO,. L’existence de cette phase et son domaine de stabilité sont
controversés [Webe 62]. Elle a éé mise en évidence par Smith et Cline [Smit 62] avec une
température de transition de 2285 + 15°C. Subbarao annonce quant a lui une température de
transition de 2370°C, mais |a encore les différences entre échantillons peuvent conduire a une
grande diversité de résultats.

v-ZrO, appartient au groupe d'espace Fm3m et compte 4 unités formulaires par maille.
Il sagit d'une structure de type fluorine dans laquelle les ions Zr*" sont en coordinence 8
(figure 3.8).

Il convient également de noter que, si la phase monoclinique est un isolant, la mobilité
anionique augmente fortement dans les formes de haute température, et la zircone devient
alors un conducteur éectronique et ionique.

Figure 3.8: Maille cubique de la zircone (structure fluorine) [Bouv 00].
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3.3.2- Stabilisation dela zircone quadratique (S2)

A température ambiante et sous la pression atmosphérique, |'unique forme
thermodynamiquement stable de la zircone est a-ZrO, de structure monoclinique. Cependant,
il existe de nombreux cas ou I’ on peut observer B-ZrO,, voire y-ZrO, a température ambiante.
Ces formes, que I'on ne devrait observer qu’'a hautes températures, sont soit stabilisées a
"long terme" par un processus particulier, soit fortement métastables. Dans ce dernier cas,
elles se transforment spontanément en zircone monoclinique, en quelques mois a température
ambiante, ou en quelques secondes sous I'effet d’un broyage ou d'un chauffage. De
nombreuses interprétations ont été avancées pour expliguer |'existence de ces phases en
dehors de leur domaine de température. Elles impliquent entre autre le dopage chimique, les
effets de pression, les effets de taille de grain ou encore les impuretés ou les lacunes

d’ oxygene, comme nous alons le voir ci-dessous.

a) Stabilisation par dopage chimique

La solution la plus connue pour stabiliser une forme "haute température” de la zircone
consiste a doper celle-ci chimiguement. Ce procédé est issu de la technologie des oxydes
réfractaires. De fait, |I’oxyde de zirconium est un matériau particuliérement intéressant pour
I"industrie des hautes températures du fait de ses propriétés thermiques remarquables. La
température de fusion de la zircone est en effet tres élevée (2680°C) et celle-ci possede de
plus une grande inertie chimique. Les transformations de phase de ZrO, en fonction de la
température sont réversibles. Mais la brusque variation de volume des grains, qu'eles
entrainent (AV/V = 3 a 5%) lors de la transformation monoclinique/quadratique (figure 3.9),
est trés néfaste a la cohésion et provoque une fragilisation de la structure de I’oxyde. Si on
veut limiter les problemes liés aux changements de phase dans le matériau, il s avere
intéressant de stabiliser la structure "haute température” (cubique ou quadratique), a

température plus basse [Reyr 89].
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Figure 3.9: Courbe de dilatation de la zircone [Reyr 89].

Cette stabilisation s obtient grace a un dopage de la matrice ZrO, avec des ions alcalins
(Mg?*, Ca®") ou des terres rares (Y*>*) de rayon ionique voisin et de valence inférieure & ceux
du zirconium (Zr*"). En effet, I'ion métallique que nous appellerons M* ou M*" se substitue
dans le sous-réseau cationique & un ion Zr** ce qui crée un déficit en charges positives. Pour
compenser ce déficit, il se crée paralléement des lacunes d'jons O* qui augmentent e volume
disponible pour les anions dans la structure, d’ ou une stabilisation des formes a coordinence
plus élevée. Ce mécanisme, responsable de la stabilisation des phases quadratique et cubique,
conféere également ala zircone une certaine conductivité ionique.

Suivant le cation utilisé et la quantité, la stabilisation peut étre partielle ou totale. En
partant de syntheses a basse température, J. Stocker a montré que, suivant la nature de |’ oxyde
d'addition, la maille cristaline évolue soit vers une maille franchement quadratique (c/a tres
différent de 1), soit vers une maille cubique [Stoc 60]. Les oxydes de cette 2°™ catégorie sont
des oxydes de métaux bivalents ou trivalents. Mais, ces solutions cubiques, bien que stables a
haute température, se décomposent a température moyenne suivant une réaction de type
eutectique. La stabilité de I'oxyde est alors d'autant plus grande que la température de
I'eutectique est basse. CaO, MnO et MgO sont les oxydes qui répondent le mieux a cette

condition.
b) Stabilisation sous pression
La stabilisation de la zircone B-ZrO, sous haute pression est encore un sujet trés

controversé. Selon les cas, la forme obtenue sous haute pression est soit de type quadratique
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soit de type orthorhombique. De plus, les domaines de stabilité indiqués sont parfois
nettement différents. Comme la phase 3-ZrO, possede une densité plus élevée que celle de la
phase a-ZrO,, il semblerait logique de penser qu’ elle soit stabilisée sous pression. C'est ce
gu’ affirme Whitney [Whit 62]. A partir de données thermodynamiques, |’ auteur a calculé la
courbe d’équilibre pression- température de la transformation a-ZrO, — B-ZrO, et a trouvé
une pente de -3,02.10° °C/MPa (Figure 3.10). S. Block et a. [Bloc 85] a stabilisé la zircone
quadratique, a partir d une pression de 4 GPa, qu’ils ont nomme tll en référence a la forme
haute température tl. Cette structure serait de symétrie plus basse que P4./nmc. Elle se
transformerait au-dessus de 16,6 GPa en phase de type cotunnite (PbC1,) appartenant au
systéme orthorhombique. Cette progression leur parait tout a fait logique puisqu’on passe
ains d'une coordinence 7 a une coordinence 8, puis 9, en augmentant la pression. D’ apres
leurs expériences, le point triple pour des valeurs croissantes de pression et température serait
aT =596°C + 18°C et P=2,26 GPa+ 0,2 GPg; et il seraitaT =535°C £ 25°C et P = 1,70
GPa + 0,28 GPa pour des valeurs décroissantes.

Il semble maintenant admis que les formes de hautes pressions sont en fait des
structures orthorhombiques jusqu’ a des températures de I’ ordre de 500°C. H. Arashi et al. ont
en effet montré, par microscopie Raman sur de la zircone pressée dans une cellule a enclume
de diamant, que la transformation de phase réversible, qui se produit a 3,7 GPa (3,2 GPa en
sens inverse), conduit a un composé de symétrie plus basse que le systeme quadratique et
gu'il sagit en fait d’une phase orthorhombique [Aras 82]. Ils ont par la suite fait éat d’une
deuxieme transformation a 13 GPa conduisant a un composé de structure orthorhombique,
puis d’'une troisiéme a 35 GPa conduisant a un composé de structure quadratique, et ce
jusqu’a 60 GPa. Par contre, des éudes menées par I’ équipe de J. M. Léger [Lege 93], jusqu’a
des pressions de I’ ordre de 50 GPa, mettent en évidence 3 transitions successives a 10, 25 et
42 GPa correspondant a la formation de 3 phases orthorhombiques différentes dénommées
orthorhombique I, 11 et Il1. Elles ne confirment I’ existence ni d’ une phase de type cotunnite,
ni d'une phase de type quadratique. D’aprés ces données, le point triple (a-Zr02/B-
ZrO,/ortho-ZrO,) correspondrait a une température de I’ ordre de 600°C et a une pression de
I'ordre de 8 GPa.
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Figure 3.10: Diagramme de phase de la zircone [Whit 62].

3.3.3- Mécanismes dans les zir cones partiellement stabilisées (PSZ)

Dans les matériaux partiellement stabilisés, donc composés de grains de phases
différentes, on observe un renforcement structural faisant appel aux tensions internes de la
structure. Si la stabilisation chimique vise a maintenir la cohérence de la structure interne, la
stabilisation mécanique a pour consequence d augmenter la ténacité de la matrice. Ce
renforcement se fait selon deux mécanismes, la microfissuration et la transformation sous
tension.

Dans le premier mécanisme, lorsque les grains quadratiques dispersés dans une matrice
cubique stable se transforment en grains monocliniques en dessous de la température de
transition, la brusque augmentation de volume qui s ensuit crée un réseau de microfissures.
Ces microfissures s opposent a la propagation d’autres fissures par dissipation d énergie et
conferent donc a la matrice une plus grande ténacité. Mais elles contribuent néanmoins a un
certain affaiblissement de la structure cristalline du matériau et donc a sa résistance
mecanique en genéral.

Le second mécanisme de transformation sous tension met en jeu une matrice composee
(au dessus de la température de transformation quadratique/monoclinique) de gros grains
parsemés de petits grains. Lors de la transformation, quand |a température décroit, les gros
grains quadratiques changent de phase et |’augmentation de volume provogquée génere un

champ de contrainte dans lequel les petits grains sont inclus. Sous I’ effet de cette contrainte



ils restent sous forme quadratique. Mais, lorsque la propagation d' une fissure leur impose un
champ de tension, il passent alors a |’ état monoclinique et opposent a la propagation de la

fissure une tension de compression.

3.4- SYSTEME Al,03-Si02-ZrO, (COMPOSITE MULLITE-ZIRCONE)

Le premier diagramme de phase du systéme AZS (Figure 3.11a) date de 1956 et a été
développé par Budnikov et Litvakovskii [Budn 56]. Ce diagramme d’ équilibre Al,O3-SiO,-
ZrO, (Figure 3.11a) montre I'inexistence de composes ternaires a partir de ces oxydes. On
note |’ existence de deux composeés binaires qui sont : la mullite (3A1,05-2SI0;) €t le Zircon
(ZrSiOy). Il apparait ainsi une transformation eutectique compose de : 58% Al,O3 + 11% SO,
+ 31% ZrO, (% masse). Cet eutectique a un point de fusion a 1700°C [Weas 77].

Les compositions usuelles des réfractaires éectrofondus AZS se retrouvent aux
dentours de I|’eutectique ternaire (situé dans le triangle alumine-zircone-mullite), qui
correspond a un mélange de 15,6% de silice, 53,2% d alumine et 31,2% de zircone (%
massiques). Les diagrammes binaires relatifs au systeme ternaire AZS ont par la suite connu
des modifications qui ont conduit a une restructuration du diagramme ternaire. Il s agit par
exemple de celui de Greca et a. [Grec 92] qui reprennent en particulier les résultats obtenus
sur le binaire SIO,-Al,O3 par Aksay et Pask. [Aksa 75]. Ces derniers considerent le caractere
incongruent de la fusion de la mullite, de méme que la présence d’'un domaine de solution
solide situé entre les compositions 3:2 et 2:1 de la mullite. Dés lors, le diagramme obtenu
(Figure 3.11b) présente plutét une succession de lignes de conjugaison (matérialisées par le
triangle grisé), définissant un domaine de compositions entre le pble ZrO, et le domaine de

solution solide de lamullite.
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Figure 3.11: Diagrammes de phase du systeme Al,O3-SiO,-ZrO, (AZS) établis par Budnikov
et Litvakovskii (a) [Budn 56] et par Grecaet d. (b) [Grec 92].
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3.5- RENFORCEMENT DESCERAMIQUES THERMOMECANIQUES

Les matériaux céramiques sont trés sensibles aux petits défauts et aux petites fissures et
que leurs ténacités sont faibles. Plusieurs types de renforcement peuvent ére mis a profit pour
améliorer leur ténacité, on cite les renforcements suivants :

- Par transformation de phase.

- Par branchement.

- Par microfissuration.

- Par fibres.

- Par fibres et microfissuration.

- Par transformation de phase et microfissuration.

Le terme « céramique renforcées par transformation » est généralement synonyme de
«céramiques renforcées par la zircone» puisque le renforcement est réalisé presque
exclusivement a I'aide de ZrO, [Clau 87]. Rappelons gu'a I'état pur, la zircone présente
I’inconvénient de subir avec |latempérature une série de transformations all otropiques.

L’ évolution de la zircone vers |’état monoclinique peut se produire sous |’ effet de
contraintes associees a la propagation d'une fissure et |’augmentation de volume
gu’ accompagne latransition de phase freine alors la propagation de la fissure par compression
(Figure 3.12). Ainsi, si I’on disperse des particules de zircone tétragonale dans une matrice
céramique, une fissure qui arrive au voisinage d'un grain de zircone engendre la
transformation t — m et donc I’expansion de la particule de zircone: il en résulte une
compression locale de la matrice, qui resserre les lévres de la fissure et de ce fait arréte sa
propagation (Figure 3.12a). Si par contre, on disperse des particules de zircone non stabilisée
dans les poudres avant frittage, lors du refroidissement qui suit ce dernier, la transformation t
— m se produit et I’expansion qui en résulte fissure la matrice céramique autour de la
particule de zircone (Figure 3.12b). Si cette fissuration est bien contrélée (microfissuration)
on dispose alors d’ un second moyen de renforcement des céramiques par la zircone [Berr 90].

L’incorporation de particules de zircone (ZrO,;) comme dispersoides a fait |I’objet de
nombreuses théories [Boch 82, Heue 81, Evan 77, Lang 82]. Pour notre part, on exploite,
comme mécanisme de renforcement, la transformation de phase de la zircone (tétragonale <>
monoclinique).

La condition pour que la transformation t — m des inclusions tétragonales au sein d’ une
matrice élastique se produise peut s écrire :
AG, ,, =AG. +AU, +AU <0 (3.1

t—>m
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ou:

- AG, ,,,, lavariation d' énergie libre par unité de volume.

- AG., lavariation d’ énergie libre chimique par unité de volume.

- AU, estlavariation d’ énergie éastique (énergie de déformation).

- AU estlavariation d' énergie de surface (inclusion par rapport ala matrice).

@ (b) o o
__ " "‘\"‘?\:‘ QJ _- . ) . -
Fissure $ Lt —
critique” e - et
() ZrO,initial, métastable (tétragonal )
@ (b) 5 ZrO, transformé martensitiquement (m)
.~ Champs de contrainte autour du front
- defissure

Figure 3.12: Mécanismes de renforcement : (a) par transformation de phase, (b) par

microfissuration [Berr 90].

AG; <0, pour T<Mg (qui est de 1200°C pour la zircone), |AG.| croit avec la
température et le taux de stabilisant. Le terme AU, dépend de la variation de volume
associée a la transformation qui provoquent des contraintes dans la matrice et |'inclusion.
Lorsque AU, est nul, on constate que I’ énergie de déformation va abaisser |a température de

transformation. La transformation ne se produit qu’ alatempérature ou:
[AG.| > AU, + AU (32

D’ apres les analyses précédentes, le travail effectué par la contrainte appliquée pour
transformer les particules de la structure t a la structure m, au voisinage du front de fissure, est
responsable de |’ accroissement de la ténacité. En effet, seules les particules ayant un diamétre

D>D¢ peuvent se transformer lors du refroidissement et Lange [Lang 82] propose une
relation de type:

D> DC _ 6(ym_yt r)

 |AG|-aud 5.3
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Ou: vy, - énergiede surface par unite d' aire respectivement pour les etats m et t.

r = At/ Am : At, Am surfaces des interfaces pour m et t.

La transformation t — m des particules peut étre accompagnée d’ une microfissuration
et/ou d’un maclage (figure 3.13) qui introduisent un terme d énergie superficielle et diminuent
les contraintes associées au changement de forme et de volume, donc AUd. Dans ces
conditions, D¢ est modifié.

L’ analyse thermodynamique dével oppée par Lange, permet d’ évaluer la contribution de
latransformation des particules de zircone alaténacité [Lang 82].

Considérons a partir de I’analyse d’Irwin, le travail Wt nécessaire pour refermer une
fissure d’ une longueur « unité » :

W, = AW, + AW, (3.4)
avec :
- AW, letravail de fermeture de lafissure.
- AW, letravail pour retransformer les particules monocliniques en quadratiques
dans la zone d’influence sur les inclusions de zircone de lafissure.

En ce qui concerne le premier terme, pour une longueur Aa de fissure, il est égale a:
AW, = 2RAaVP(|AGC| —f AUd) (3.5)

Ou: Vp est la fraction volumique des particules, R est la taille de la zone transformée, et

QAGC| ~f AUd) est letravail pour transformer de m — t un volume unité de matériau.

I ORadn
b) D — &

Figure 3.13: Modes de renforcement par la zircone [Berr90].
a) Transformation + microfissuration
b) Transformation + maclage

¢) Transformation + maclage + microfissuration
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L e deuxieme terme correspond simplement ala fermeture de lafissure sur une longueur
Aa. Il est donné par :
AW, =G, Aa (3.6)

Ou Go est I énergie unitaire de propagation de la fissure dans |e matériau sans transformation.

Ceci permet d' accéder al’ énergie unitaire de propagation de lafissure Gc :

GC:AW:AV\/1+AA\/;IZZ

e~ A G, + 2RV, (|AG| +f AUd) (3.7)

(3.8)

1/2 12
2RV, E. (AG.|-f AUd
D'ou: KK::{Eggg} ={K2+ P cd c| )

1-vf ° 1-v¢
Avec:
- Ec: lemodule de Y oung du composite
- R:lataille delazone transformée (zone d'influence de la fissure)
- Vp: lafraction volumique de particul es de zircone
- Kp: laténacité de la matrice dans la zone transformée

- v¢ - lecoefficient de Poisson

Ce résultat montre gque la contribution de la transformation t — m des particules, sous
I effet de la contrainte appliquée, est proportionnelle a la fraction volumique Vp de particules

t, au module élastique du matériau composite Ec, au terme (AGt —m, —f AUd) et alataille

de la zone transformée. Lange [Lang 82] suppose que la taille de la zone transformée est du
méme ordre de grandeur que celle des inclusions (R ~ D). Par conséquent, la ténacité
augmentera avec la taille des particules. Ainsi, apparait I’intérét d’ obtenir un état contraint
pour le maximum de particules al’ état tétragonale.

Lataille des particules ainsi que la densité des macles ont été étudiées explicitement par
A.G. Evans et d. [Evan 80] [Evan 81] [Port 79]. Ils ont proposé une relation montrant que la
variation de la ténacité est fonction de lataille des particules et qu’ elle est maximale pour une

taille critique. Cette taille critique est égale a:

D.  027(y; AV)?

- - —24 (3.9)
d AG./EAV?-014

¢ =
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Dc : le diameétre critique des particules

d : lalongueur des macles
Y+ - ladéformation de cisaillement associée a chague macle

L’ augmentation de la ténacité dans un matériau, associée a la transformationt — m des

particules peut étre calculée et on aura:

— GO
1-¢

avec: ¢ =p(AV/17)’ (2'4+§)(_2?+§C)

Cette relation montre que la variation de la ténacité est cette fois fonction de lataille des

G, (3.10)

particules { =D/d et qu elle est maximale pour{ = .. Evans et a. [Evan 80] [Evan 81]

ont calculé la ténacité avec une distribution de taille de particules caractérisée par un

parametre de forme:

a b2_C2 1/2
“ E[ﬁ} G4

(a b, c, sont les semi axes de la particule elipsoide) et un paramétre d échelle Do. Les
résultats obtenus sont indiqués sur la figure 3.14. On note un pic de ténacité pour une taille
voisine de D¢c. Ce pic varie sensiblement avec la largeur de la distribution: la ténacité

augmente quand cette largeur décroit (ou bien K augmente).

be [T 10=k
S 1 ,'F"l,I
!
7 H'E
I "\
4N
/|' 4 I'|
! Z : "
06 0.8 1.0 12

Figure 3.14: Variation de laténacité en fonction de lataille des particules pour différentes

valeurs du facteur de forme [Evan 81].
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Claussen et a. [Clau 81] proposent une analyse différente, a partir d’ une approche basée
sur la densité d énergie absorbée par les mécanismes de renforcement en front de fissure.
L’ augmentation de la ténacité est due a la fois a un mécanisme de microfissuration, dans la
zone active en fond de fissure, et alatransformation t — m. Ce mécanisme dépend de lataille
et de larépartition des particules [Clau 76-a] [Clau 77] [Clau 78] [Clau 80] [Clau 81].

Suivant la taille des particules, plusieurs phénoménes peuvent se produire. Toutefois, seules
les particules dont la taille est supérieure & D ¢ subissent la transformation t — m lors du

refroidissement et provoquent une fissuration de la matrice. Cettetaille critique est égale a:

. 8y
D = S 3.12
¢ P*(+v,)/E, +2(1-2v,)/E,] (312

Ym : €nergie superficielle
Ou lesindices m et p indiquent la matrice et la particule respectivement. Les particules
qui ont une taille inférieure & D ¢, pour lesquelles la microfissuration n’ apparaitra que sous
I’effet smultané des contraintes internes et de la contrainte en fond de fissure due a la
contrainte appliquée [Clau 81].
L’ optimisation de |’ augmentation de la ténacité due a la microfissuration est obtenue en :
- Minimisant la taille et la largeur de la distribution des particules D (D doit étre inférieur a
Do)
- Optimisant la valeur de la fraction volumique des particules (éviter I’ agglomération et les
particules trop proches pour éviter la microfissuration spontanée)
- Plagant les particules aux joints de grains de la matrice
- Augmentant le module d’ élasticité et I’ énergie superficielle des joints de grains [Berr 90].
Globalement, il apparait donc préférable de favoriser le renforcement par transformation
de phase de la zircone (t — m). L’ augmentation des caractéristiques des céramiques dépend
de deux parameétres qui semblent les plusimportants:

1) La fraction volumique de la phase tétragonae de la zircone. Ainsi, la ténacité et la
résistance a la rupture croissent avec la fraction volumique de la zircone tétragonale
dans lamatrice.

2) Lataille des particules: On note une certaine contradiction entre les résultats de Claussen
et la théorie de Lange. D’apres ce dernier, la ténacité augmente avec la talle des
particules mais les résultats de Claussen sur I’aumine-zircone montre bien que la

ténacité est d' autant plus importante que le diamétre moyen des particules est faible.
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Pour les zircones qui ne sont pas stabilisées, la transformation t — m, au refroidissement

entraine une microfissuration qui pénalise la contrainte alarupture au profit de laténacité.

3.6- RENFORCEMENT DES CERAMIQUESA BASE DE MULLITE

Claussen [Clau 77] a été le pionnier a transposer ce renforcement par des précipités de
zircone a d'autres matériaux, les cas les mieux connus sont ceux du renforcement de
I’adumine et de la mullite. Il est bien établi que les propriétés de la mullite peuvent étre
améliorées par |'incorporation d’une deuxieme phase. En I’ absence d’ une transformation de
phase, le renforcement peur étre cause par le mécanisme de pontage. En effet, au passage de
lafissure, les ponts qui se forment entre les deux levres de celle-ci, fait augmenter la ténacité
de lacéramique.

Dans le cas d’une transformation de phase, les céramurgistes exploitent le changement
de phase de la zircone (tétragonale < monoclinique). Ce phénomene s accompagne d’une
augmentation de volume engendrant ains des contraintes de compression qu'il faudra
surmonter pour faire propager lafissure.

Il a été aussi mentionné [Boch 87] que les contraintes résiduelles de compression, dues
aladifférence entre les coefficients de dilatation de la matrice et de la seconde phase, peuvent
induire une amélioration des propriétés mécaniques.

Le frittage réactif [Boch 87] [Boch 90] [Giry 87] [Rodr 85] d’un mélange de poudres de
silice, d’aumine et de zircone peut étre adopté. L’ emploi d’un méange de poudres de zircon
(ZrSI0,) et daumine permet par ailleurs de préparer une mullite renforcée par des
dispersions de zircone (ZrO,). La difficulté est d’ éviter la présence de segrégations de silice le
long des joints de grains, ce qui dégraderait la résistance au fluage. Le pic de résistance
mécanique (une grandeur qui est mesurée en appliquant une charge pendant une durée breve,
tandis que le fluage implique des temps longs) a 1300°C est di a de telles ségrégations, ici
bénéfiques, car elles relaxent les concentrations de contraintes et donc elles atténuent les
manifestations de lafragilitée.

Les composites mullite zircone ont déa fait I’ objet de nombreuses études liées a la
possibilité d’amélioration des propriétés par rapport a la mullite. Par ailleurs, la zircone
facilite le frittage de la mullite et retarde le grossissement des grains conduisant a une
microstructure plus uniforme [Proc 83]. Trois voies principales d éaboration sont
envisageables: le frittage d’ un mélange de poudres de mullite et de zircone, le frittage réaction
d alumine, de silice et de zircone ou le frittage réaction d’aumine et de zircon selon la

réaction suivante [Di Ru 80]:
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27rSi04 + 3AlL,03 > 3A1,05-2S0,+2Z7rO, (313)

Nous avons résumé I’ essentiel des résultats déa publiés concernant ce processus. L’un
des aspects, principalement étudiés, du frittage réactif concerne la cinétique de la réaction qui
est caractérisée par la décomposition du zircon en zircone et silice, et la formation de la
mullite. Zografou [Zogr 86] et Boch [Boch 85] ont éudié respectivement I'influence de la
qualité de I’alumine et du zircon utilisés sur le processus. Ces chercheurs n’ont pas pu séparer
les étapes de réaction et de densification.

Claussen et Jahn [Clau 80] ont aussi étudié le renforcement de la mullite par la zircone.
Les auteurs ont mis en évidence gue I’incorporation de la zircone (ZrO,) dans une matrice
mullitique (3Al,03-2SI0;) induit un renforcement notable par changement de phase et
microfissuration. Ils ont préparé ce composite (mullite-zircone) par le frittage-réaction
d alumine et de zircon (ZrSiO,4) par deux étapes séparées; la premiere concerne le frittage a
1450°C pendant 2h, et la deuxieme est la réaction a 1600°C pendant un temps bien défini. Au
cours de la deuxieme étape, la réaction de I’aumine et du zircon a lieu pour former le
composite mullite-zircone.

Les phases transitoires qui apparaissent et les effets des différents gouts, pouvant
accélérer laréaction, comme le MgO, le Ca0, le TiO,, Y03 ou le SrO, ont aussi été étudies
[Pena 83] [Mira 85] [Meo 85] [Joli 86] [Kini 94]. Ces gjouts en créant une phase transitoire
qui peut étre liquide, comme pour le MgO ou le CaO, accéérent la réaction et vont aussi
modifier la microstructure, conduisant ainsi a la formation de grains de mullite allongeés. Ils
peuvent auss modifier la composition de la phase vitreuse intergranulaire, ou méme celle des
cristaux formés en entrant en solution solide, comme c’est le cas pour TiO, ou Y,03 dans les
grains de zircone, et permettent généralement un frittage a plus basse température.

3.7- PROPRIETES MECANIQUES DES COMPOSITES Mullite-Zircone

On se propose dans cette section de résumer le comportement mécanique des
composites mullite-zircone. Le tableau 3.2 [Carb 97] résume les valeurs des propriétés
mecaniques obtenues, par les différents auteurs. Ces résultats mettent en évidence la

dispersion des propriétés mécaniques obtenues sur ces produits. La contrainte a la rupture

évolue entre 86 et 610 M Pa et la ténacité entre 2 et 5,25 MPa+/m .



Additifs Elaboration Composition Propriétés Réf.
frittage (T° amb.)

MgO 1500°C/15min. | 75% mullite/25% ZrO, or 270 - K c: 4,6 [Oran 85]

(1,8 %)" 1500°C/30min. | 56%mullite/26%A1,04/18%ZrO, o1 315 - K2 4,75
1500°C/2 h. 72%A1,05/11%mullite/ 17%ZrO, o1 330 - K,c: 5,25

MgO 1500°C/0,25h. | 2ZrSiO,/3A1,040,3 (Al,Os+MgO)°® | of: 329+8- K\c: 46 | [Mira8s]
1450°C/1,5 h. 2ZrSi0,4/3A1,04/ (Al,0s+MgO) o 258126 -Kc: 4,46

CaO 1425°C/2 h. 47rSi04/4A1,04/Ca0° ot 235+30- K \c: 4,3 | [Pena85]
1450°C/2 h. 4ZrSi0,4/3,37A1,04/0,37Ca0 of 270415 - K c: 4,4

TiO, 1500°C/1 h. 27rSi0,/4A1,04/TiOS or: 250421 - K, 4,7 | [Melo 85]
1500°C/2 h. 27rSi0,/3,25 Al,04/0,25 TiO, o 310423 - K,c: 4,9

Sans 1550°C/6 h. Al,O4fzircon®: 1,1-15-2 of: 200-350 [Henn 86]

Y .05 1500°C Stoechiométrie E: 116 - 163 [Joli 86]

(0-10%)° 15 4240 min Kic: 2,5- 4,7

MgO 1,8%"

Sans 1600°C/2 h. Stoechiométrie ot 190-310 [Boch 85]

Kic: 3,3—E: 220

MgO Prifrittage Stoechiométrie + MgO of. 270420 - K\c: 4,6 | [Desc 91]

1,8 %" 1000°C/ 2h.

TiO, 1500°C/ 15min. | Stoechiométrie + TiO, o 289+70 - Kic: 3,5

9,4 %"

Sans 1600°C/ 4h. Al,Oy/zircon: 1,5 (M2) o 215- K 3,75 [Torr 93]
1580°C/ 4h. Al,Oyfzircon: 2  (MZA) or 230 - Kic: 3,9

Sans Préfrittage zircon/ Al,O;°: ot 400 - 650 [Kubo 94]
1450°C/ 2h. 70/30, 74/26, 77/23, 84/16, 90/10, | K\c: 3,2- 3,8
1650°C/ 15min. | 94/6

Méange de | 1610°C/ 2 h. mullite + zircone (0 & 25 % en | o 86- 128 [Qimi 86]

poudres volume) Kic:2-2,6

mullite et E: 151 - 192

zircone

[ or (MPa), Kic (MPayvm), E (GPa)]

¢ : fractions molaires.

a: fractions volumiques/ b: fraction pondérales

Tableau 3.2: Comparaison des résultats obtenus sur différents types de mullite-zircone [Carb

97].
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Cependant, I’ anal yse des travaux montre que |e comportement mécanique des matériaux
de type mullite-zircone dépend fortement de la microstructure et de la méthode d’ éaboration.
Quelgques éudes [Osen 85][Joli 86][Moya 83] ont été consacrées a I’amélioration de la
contrainte alarupture et de la ténacité de la mullite-zircone (notée MZ) éaborée par frittage-
réactif.

Osendi et al. [Osen 85] et Moya et a. [Moya 83] ont observé que la contrainte a la
rupture et la ténacité, du composite MZ éaboré par un processus de frittage-réaction,
augmentent avec I’ augmentation de la teneur en zircone. |Is suggerent que le renforcement du
composite MZ, avec |'augmentation de ZrO,, ne peut pas étre expliqué seulement par le
mécanisme de la transformation de phase de t-ZrO, induite sous contrainte. Un mécanisme de
renforcement aux joints de grains s est produit a cause de la présence d’ une solution solide
entre les grains de zircone et ceux de mullite qui empéchent |’ avancée d’ une fissure.

Joliet et al. [Joli 86] ont éudié I'effet de I'addition de Y,03 dans le composite MZ
élaboré par un processus de frittage-réaction. Leur étude est basée sur |'idée qu’ une dispersion
de particules fines de zircone métastable dans la matrice mullite améliore les propriétés
meécaniques a cause du phénomeéne du renforcement par la transformation de phase de la
zircone. lls observent que la quantité de zircone stabilisée (t-ZrO,) capable de se transformer
augmente avec la quantité de Y,Os; jusgu’a 5% Mole mais avec une ténacité restant
pratiquement constante. Cependant, ils observent qu’ au-dela de 5% Mole de Y .03 la phase
quadratique capable de se transformer diminue et disparait a 10% Mole de Y,03, ce qui
conduit a une diminution de la ténacité. Ils observent que I'addition de Y O3 conduit a la
stabilisation de t-ZrO, par laformation d’ une solution-solide (ZrO, - Y,03) et une quantité de
Y .03 égale a 10% Mole conduit a une stabilisation complete.

Kubota et a. [Kubo 93] ont étudiée I’influence du rapport alumine - silice sur les
propriétés mécaniques a température ambiante dans le cas d’un composite mullite-zircone
élaboré par un procédé de frittage-réaction. Le rapport Al,O3/SIO, du composite est controlé
par une variation de composition de la matiere premiere (zircon synthétique / alumine). Ils ont
observeé gue la résistance du composite n’est pas fortement liée au rapport Al,03/SIO, sauf si
le rapport est tel qu’ une phase secondaire cristalline de Al,Os (et ZrO,) est finement dispersee
dans la matrice. Dans ce dernier cas, la contrainte a la rupture augmente avec la quantité de
Al,O3 et atteint un maximum (~ 700 MPa) a un rapport de Al,03/SiO, égale a 90/10 (zircon
synthétique / alumine =11/56,4) ou les volumes de la phase cristalline de la mullite et
d alumine sont pratiquement les mémes. Ils ont constaté que cette augmentation de la

contrainte & la rupture est liée a trois phénomenes. Premiérement, la taille des grains de la
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matrice  mullitigue diminue avec la disperson de la phase cristdline de Al,Os.
Deuxiemement, les grains de Al,Oz et de ZrO,, finement dispersés dans les grains de mullite,
forment une nano-structure. Enfin, plus probablement la ténacité a température ambiante
augmente par la présence de la phase secondaire de Al,O; et de ZrO,, ces deux derniéeres
phases ont des coefficients de dilatation thermiques plus grands que ceux de la matrice.

Kubota et a. [Kubo 94] ont étendu leurs investigations aux hautes températures. I1s ont
comparé les résultats obtenus entre deux composites dont la différence réside dans le
précurseur zircon (synthétique et naturel). Le composite élaboré avec le zircon naturel montre
une diminution continue de la contrainte a la rupture avec |’ augmentation de la température
comme cela a été observé par Torrecillas [Torr 90]. Le composite éaboré al’aide du zircon
synthétique montre un comportement différent, la contrainte a la rupture reste élevée a toutes
les températures par rapport a celle obtenue a partir du zircon naturel. Cependant, leurs
microstructures restent pratiquement les mémes. Les auteurs constatent que les impuretés
supplémentaires, qui existent dans le composite élaboré avec le zircon naturel, entrainent cette
diminution de la contrainte alarupture.

Le comportement de ce composite éaboré avec le zircon synthétique dépend du rapport
Al,O4/SIO,. Pour un composite dont le rapport Al,O3x/SIO, égal a 74/26, pour lequel la
matrice est composée seulement de mullite (absence de phase secondaire d’ alumine ou de

zircone), la contrainte a la rupture reste pratiquement constante jusqu’ a 1500°C.
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Chapitre 3

MATERIAUX ET
PROCEDURE EXPERIMENTALE
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4.1- ELABORATION
4. 1. 1- Poudresdedéparts utilisées
a) Poudre de gibbsite et de boehmite

Dans cette étude, nous avons principalement utilis€ comme poudre de départ une
alumine trihydratée (gibbsite : AI(OH)3) de couleur blanche rosétre. Elle est commercialisée
par la société agérienne (Diprochim). Sa morphologie présente une répartition réguliére ou
les agglomérats les plus gros sont formés par des gros grains (~10 um). Lataille moyenne de
cette poudre est de I’ordre de 70 um (figure 4.1). La densité absolue de la poudre brute de
gibbsite est de 2,425 g/cm?. La poudre de boehmite (AIOOH) est obtenue par déshydratation
partielle de la poudre de gibbsite. On obtient aussi les alumines de transitions (y, 6-0) et la
phase la plus stable (alumine-a) par une calcination de la poudre de gibbsite a haute

température. Les compositions chimiques des poudres sont données dans le tableau 4.1.

Figure 4.1 : Morphologie de la poudre brute de Gibbsite.

Eléments Gibbsite Boehmite Y, (6-6) et I’aumine-a

Al,Os 62.97 88.34 93.98
SiO; 2.75 3.86 4.10

F 0.64 0.897 0.955
Na,O 0.24 0.34 0.36
Ca0, 0.13 0.18 0.19
Fe,0s 0.06 0.096 0.10
TioO 0.06 0.08 0.09

K20 0.05 0.07 0.075

Eau de structure 33 06 -

Tableau 4.1: Compositions chimiques des poudres de départ (% mass.).




b) Poudre de zircon

Le zircon chois pour cette étude est micronise. Il est fourni par Moulin des Pres
(Société Francaise). La morphologie de cette poudre est irréguliere. Le diamétre moyen des
granules est, dans ce cas, voisin de 1,5 um (figure 4.2). La densité absolue de cette poudre est

de 4,422 g/cm®. Le tableau 4.2 donne la composition chimique de cette poudre.

Figure 4.2 : Morphologie de la poudre de zircon.

Eléments Zr0O, Si O, FeoO3 Ti O, Hf02

zircon 63,50 35,50 0,08 0,10 1,50

Tableau 4.2: Composition chimique de la poudre de zircon.

4. 1. 2 - Préparations des échantillons:

Pour éviter toute réagglomérations des particules au cours du broyage et pour obtenir
une distribution homogéne des poudres, nous avons utilis8 un dispersant (acide
polyméthacrylique PMAA-NH,, de nom commercia Darvan C et de poids moléculaire 10000-
16000 Daltons). Dans un premier temps, les dispersants sont dissous dans de | eau dont le pH
est gjusté ala valeur appropriée, puis la solution étant maintenue sous agitation, la poudre est
ajoutée progressivement en contrdlant régulierement le pH. Une éectrode spéciale est utilisée
afin d éviter les phénomenes de blocage d éectrode qui se produisent avec les suspensions
épaisses et pateuses. Les viellissements sont réalisés sous agitation dans des béchers

couverts, avec des régjustements fréguents du pH.
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4. 1. 3 - Broyage et homogénéisation

La poudre de gibbsite, boehmite et les alumines de transitions ont été broyées par voie
humide, durant 3h, al’aide d’un broyeur a attrition en raison de sa grande efficacité comparée
aux autres moyens de broyage accessibles au laboratoire. Le but est de réduire et
d homogénéiser les tailles de grains des poudres afin d’ augmenter leur surface spécifique et
d améiorer ainsi e frittage des compacts.

L’ appareillage utilisé est un attriteur de laboratoire « Attritor de NETZSCH type PE
075 ». Les proportions poudre/billes/solvant sont : 50 g de poudre pour 92 ml d’eau et 500 g
de hilles d’alumine (J ~ 1,5-2,5 mm). L’ ensemble est disposé dans une jarre en téflon de 500
ml de contenance maximale. Le broyage est effectué a une vitesse de 300 tours par minute.

L’ homogeénéisation des mélanges (aluminetzircon) est effectuée dans un mélangeur a
rouleaux a vitesse réglable, durant 20 heures, dans les mémes conditions qu’ auparavent. Les
rouleaux entrainent des jarres en polyéthyléne (2 litres) contenant la barbotine et les billes en
alumine. Les proportions poudre/billes/solvant sont : 100 g de poudre pour 220 ml d'eau et
1000 g de hilles d dumine (J =~ 1,5-2,5 mm). Un variateur de vitesse permet d obtenir la
vitesse de rotation adaptée a un mouvement efficace des billes.

Dans les deux cas de broyage, un gout de dispersant de 0,25 % de Darvan C et un
ajustement du pH a 10,4 permettent la désagglomération et |a dispersion des particules dans le
solvant et stabilisent la suspension vis-a-vis de la sédimentation. Une suspension stable,
dispersée ou défloculée, conduit non seulement & une microstructure homogene, mais
également a un arrangement compact des particules donc a une meilleure densification. Ce

qui est recherché dans |’ élaboration des matériaux denses.

4. 1. 4 - Séchage et tamisage

Une fois le broyage terminé, nous avons étuvé les suspensions a 110°C pendant 24h
pour leur séchage total. Ensuite, les poudres sont broyées manuellement dans un mortier puis
tamisées (ouverture du tamis & < 1 mm). Ces deux étapes permettent d’ éliminer les gros
agglomérats. Les poudres sont ensuite mélangées a un liant organique (solution aqueuse
d alcool polyvinylique (PVA) a 10% en masse) et un plastifiant (solution aqueuse de
polyéthyléne glycol (PEG) a 10% en masse) qui favorisent la tenue mécanique en cru des
échantillons pressés. Le liant et le plagtifiant enrobent les grains pour former des ponts
plastiques (agglomérats mous) facilement qui aident a I'arrangement des particules. Le

mélange poudre — (liant + plastifiant) est alors seché a 110°C pendant 24 heures et de tamisé
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(tamis de tailles 200, 100 et 45 um). Dans les tamis de tailles 200 et 100 pum, un jeu de billes

permet de briser les agglomérats.

4.1.5- Mise en forme des échantillons

La mise en forme ou compactage des échantillons a été effectuée, en utilisant le
pressage uniaxial jusqu’a7 MPa. Apres ensachage plastique sous vide, |es piéces sont reprises
en pressage isostatique a 250 MPa. Le pressage isostatique permet de s affranchir des
problémes de feuilletage et de décal ottage inhérents au pressage uniaxial et donc d’ utiliser des
pressions supérieures. Cette méthode présente I’ avantage d’éliminer en grande partie I'air
contenu dans la poudre avant | e pressage isostatique, donc de limiter les défauts provoqués, au
cours de la descente en pression, par la brusgue détente de poches d’ air emprisonnées dans le
matériavl.

Deux types d' échantillons ont été préparés; les uns de forme cylindrique (pastilles)
d environ de 10 mm de diametre sont destinés aux essais de dilatométrie et ceux de 15 mm de
diameétre sont destinés aux examens diffractométriques. Les autres, sous forme de plaques (60

x 30 mm?) éaient principalement destinés aux essais mécaniques aprés usinage.

4. 1. 6 - Frittage conventionnel

Pour éviter la fissuration des pastilles, un déliantage (préfrittage) a été réalisé durant 1
heure a 600°C avec une faible vitesse de chauffe (1°C/min). Le frittage des échantillons est
réalise dans un four éectrique AET-Technologie du type 1800 avec des éléments chauffant du
type MoSi, avec une température réglable jusqu’a 1800°C. Les échantillons ont été frittés
sous air statique a diff érentes températures et dans les conditions suivantes:
- Vitesse de chauffe 5°C/min,
- Temps de maintien variable (différentes durées),

- Refroidissement « four coupé » jusgu’ alatempérature ambiante.

4-2 - METHODES DE CARACTERISATION

A) Caractérisation physico-chimique et microstructurale

4. 2.1- Analyses granulométriques
L’analyse de la granulométrie a pour but la détermination de la taille des grains et la
fréquence statistique des différentes classes de taille. Cette analyse utilise le principe de
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diffraction et diffusion d’un faisceau laser monochrome sur des particules, préalablement
mises en suspension suffisamment dispersées pour empécher la présence d’ agrégats, ou bien
sur des poudres si on utilise la voie seche. La taille des granules a éé mesurée par
granulométrie laser (Malvern Mastersizer 2000). Les mesures s’ étendent de 0,02 & 2000 pm.

Le principe de fonctionnement du granulometre laser est basé sur les théories de
Fraunhofer et de Mie. La théorie de Fraunhofer indique que I'intensité du rayonnement
diffracté est une fonction du rayon des particules. L’ angle de diffraction sera d’ autant plus
grand que les particules sont petites. Pour que cette théorie soit applicable il faut que certaines
conditions soient remplies (particules sphériques, diamétre supérieur ala longueur d’ onde de
la source...). La théorie de Mie est appliquée aux particules dont la taille est proche de la
longueur d’onde utilisée. Elle prend donc en compte la réflexion et la diffusion du faisceau
laser par la particule et nécessite la connaissance des propriétés optiques des particules et du
milieu. La théorie de Fraunhofer constitue donc en fait une approximation de la théorie de
Mie.

4. 2. 2 - Suivi du frittage par dilatométrie

L’ évolution dimensionnelle, au cours du frittage, des différents échantillons a été suivie
a I’aide d'un dilatométre haute température du type SETARAM TMA 92. Le dilatométre
permet de faire des enregistrements au cours de traitements thermiques isothermes et
anisothermes, sous vide primaire ou sous atmosphére contrélée. Cet appareillage est d'une
grande utilité pour éudier le comportement au frittage et d optimiser les cycles. Les courbes
dilatation-retrait obtenues permettent a la fois d'identifier les transformations all otropiques et
les réactions a |’ état solide qui ont lieu au cours du chauffage et d’ obtenir des renseignements
précieux pour la conduite du frittage.

Le compact est placé sur un porte-échantillon en alumine, sur lequel vient S appuyer un
palpeur qui est I'éément de mesure de I'appareil (figure 4.3). Le palpeur capte les
déplacements lors du cycle thermique, et renvoie la mesure des variations de longueur AL de
I’ échantillon. La force, appliquée au palpeur de |’ordre de 5g pour pouvoir le maintenir en
contact avec |’ échantillon, est exercée par une lame ressort.

Les mesures sont réalisées sur les compacts des poudres, selon la procédure suivante :

- Vitesse de montée : 5°C/min.
- température finale: 1600°C
- vitesse de descente : 20°C/min.
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Figure 4.3 : Schéma de principe du dilatométre.

4. 2. 3- Analysethermique différentielle et ther mogravimétrique

Cette étude a été effectuée al’aide d’ un appareil SETARAM TGA 92. Les mesures sont
réalisées sous air entre I’ambiante et 1600°C avec une vitesse de montée de 5°C/min. Les
analyses thermiques différentielles et thermogravimétriques (ATD et ATG) des poudres ont
été réalistes dans le but didentifier les réactions physico-chimiques relatives aux
dégagements ou absorptions de chaleur enregistrés, et a évaluer les différentes pertes en
masse se produisant pendant le traitement thermique. Dans le cadre de cette éude, des
creusets en alumine ont été utilisés pour les différentes expérimentations. Compte tenu de la
capacité des creusets, les mesures ont été réalisées avec des masses d échantillons de 80 mg.
Pour chaque mesure, les masses identiques d’ échantillons et de référence sont prélevées. Les
mémes conditions expérimental es ont été rigoureusement respectées afin de pouvoir exploiter
les résultats de fagon comparative tant sur le plan qualitatif que quantitatif.

Le montage ATD-ATG couplé aaussi été utilisé pour évaluer les pertes de masse qui se
produisent lors du traitement thermique simultanément al’ acquisition des courbes ATD. Dans
ces conditions, les mesures ATG apportent des informations complémentaires a celles

obtenues par ATD.
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4. 2.4 - Mesure des densités absolues, a cru et apres densification

La densité absolue des poudres est mesurée au pycnomeétre a hélium basé sur le principe
d’ Archimede du déplacement des fluides et sur la Loi de Boyle pour déterminer le volume.
L’ appareil est un AccuPyc 1330 V2.01 MICROMERITICS. Le fluide utilisé est I’hélium a
cause de sa taille de I’ordre de I'angstrém qui fait de lui un gaz pouvant pénétrer dans les
petits pores, assurant une justesse maximale. Ce pycnométre permet de déterminer le volume
d’ une poudre donnée. Connaissant samasse, il est simple d’ en déduire la masse volumique.

La mesure de la densité a cru se fait sur des pieces de forme géométrique simple avec
un pied a coulisse et une balance de grande précision. Elle est exprimée en valeur absolue ou
relative par rapport aladensité théorique.

La densité apparente des échantillons denses est mesurée par la méthode d’ Archimede.

Elle est calculée selon laformule:

m

=—2 —.d 4.1
(ma o me) = @D

D
Ou:
- Oe est ladensité del’ eau alatempérature de |’ essai.
- myest lamassedel’ échantillon al’air (asec).

- Mmgest le poids de I’ échantillon soumis ala poussée d’ Archimeéde.

Cette technique n’est utilisable que pour des échantillons a porosité fermée. S'il existe
de la porosité ouverte, la densité est mesuré par la méthode d’ Arthur [Arth 55]. Elle permet de
déterminer, a la fois, la densité apparente et le taux de porosité ouverte, fermée et totae.
Aprés un nettoyage de I’échantillon dans |’ acétone aux ultrasons et son étuvage a 110°C
durant 2h, on le pese al’air (my). Ensuite, on utilise un dessiccateur contenant du xylene pour
mettre les échantillons sous vide durant 2h. On laisse un certain temps pour évacuer |'air
existant dans les pores de échantillons, puis on les plonge dans le xyléne afin que ce dernier
pénetre dans les porosités ouvertes. Apres un temps de maintien (~2h), les échantillons
imprégnés de xylene sont retirés et essuyés avec une peau de chamois de fagon a ne pas
extraire le xylene ayant pénétré dans les porosités. Ensuite, ils sont pesés dans |’ air (mjy) puis
dans I’ eau (me).

Les formules de calculs de la densité et des porosités sont comme suit:

4.2)

eau

d(g/em®)=— a4
(mia_mie)
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P.0. (%) =| Ma~Me  deay ]-100 (43)
m, —M, dxyléne
m d
P.T.(%)=|1-— 8 . “eu )-100 (4.9)
M, —Me dthéorique

P.F.(%)=P.T.(%)-P.0O.(%) (4.5)
Ou:
- My: masse del’ échantillon dans|’air ;
- Mia: masse del’ échantillon imprégné de xylene dans |’ air ;
- Mmie: masse del’ échantillon imprégné de xyléne dans|’eau ;
- Oea: densité de I’ eau (0,997 g/em® 425°C) ;
- dyyize: densité de xyléne (0,880 g/lem®) ;
- Oheorique: densité théorique de I” échantillon ;
- P.O, P.F et P. T. sont respectivement les pourcentages des porosités ouverte, fermé
et totale.

Remarque: Dans le cas d'un composite, la densité théorique est donnée par la loi des

mélanges comme suit :
1 a b
= +
P Pn(@)  pn(b)

(4.6)

Avec:
- pwn: Densité théorique du composé;
- p(d) : Densité théorique de laphase (a) ;

- pwm(b) ; Densité théorique de la phase (b) ;

a: Pourcentage massique de laphase (a) ;

- b: Pourcentage massique de la phase (b).

4. 2.5 - Diffraction desrayons X

Les spectres de diffraction des rayons X enregistrés a partir des différents échantillons
ont été réaisés a I'aide d'un diffractométre RIGAKU DENKI type TR 53, équipé d’'un
anticathode de cuivre avec un filtre de nickel (rayonnement Cu K, A=1,5405A°) et couplé a

un ordinateur. L’échantillon, placé en position verticale, est animé d un mouvement de
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rotation permettant une parfate homogénéisation de la surface irradiée; le courant
d excitation est de 25 mA et latension de 40 kV. Les conditions d’ analyse sont |es suivantes :
pas angulaires de 0,05° avec une vitesse de rotation des échantillons égale 0,1°/min pour les
poudres mal cristallisés et un pas angulaire de 0,05° avec une vitesse de rotation des
échantillons égale 2°/min pour les échantillons frittés.

Le taux de dissociation de zircon et la formation de mullite ont été déterminés sur des

échantillons polis selon les formules suivantes, développées par Pena et al. [Pena 85]:

1
1+ (i)('IZS)

o 4.7

1
B= (48)

{1+ () (I'A)}

- o et B sont respectivement |es pourcentages de |a dissociation de zircon et la formation

Ou:

de mullite.

- lzs, Iz, 1a €t Iy sont respectivement les intensités (ou I'aire) des pics: (200) qui
correspond au zircon, (111) qui correspond a la zircone monoclinique, (113) qui
correspond al’aumine-a et (110) qui correspond alamullite.

- k=1,232+0,001 et kK =2,94 + 0,01 sont des constantes [Pena 83].

Le taux (fraction massique X;) de phase tétragonale formé apres frittage est donné par la
formule proposée par Garvie et Nicholson [Garv 72] :

_ 1121 (1)
B 1122 (1) + 12 (M) + 1, (M)

X (4.9)

Avec:
Le parametre I, (x) désigne I’ intensité du pic au plan hkl de laphase X (m pour monoclinique
et t pour tétragonale).
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4. 2. 6 - Observation microstructurale

Les observations microscopiques ont été réalisées par un microscope électronique a
balayage JEOL JSM 840 A LGS Une tension d'accélération de 20 kV et une distance de
travail variant entre 10 et 15 mm, permettent |’ observation des échantillons pulvérulents ou
frittés. Dans le cas des frittés, les échantillons sont polis mécaniquement au moyen de papier
émeri de différents grades (papier abrasif SIC). Le polissage de finition a été effectué al’aide
d une péte diamanté de plus en plus fine (6 um, 3 um et 1 um). Ensuite, les pastilles sont
attaquées thermiquement pour « creuser » lesjoints des grains et révéler la microstructure.

Les échantillons observés sont préalablement recouverts d une couche d’or afin de les
rendre conducteurs par métallisation sous vide. Avec une distance de pulvérisation de 35 mm,
un courant de 15 mA maintenu durant 120 s, on obtient une couche d' or dont I’ épaisseur varie
entre 10 et 20 nm.

B) Caractérisation mécanigue

4.2.7-MicroduretésVickers

L’indentation est trés sensible a1’ éat de surface du matériau. Les mesures ont donc été
effectuées sur les surfaces polies des échantillons, sous une charge de 10 kgf durant 10 s.
L’ appareillage utilisé est un microdurométre du type Vickers Testwell FV-700. La charge est
choisie suffisasmment grande de fagcon a obtenir une empreinte couvrant plusieurs grains, pour
mesurer une dureté polycristaline. Les échantillons préparés comme pour une observation
meétallographique au M.E.B. sont rigoureusement plans et perpendiculaires a I'axe du
pénétrateur. Cing (05) empreintes de type Vickers réparties sur toute la surface ont été, en
moyenne, effectuées pour calculer chague valeur de la dureté. Elle est calculée selon la

formule:

H, =1.8544. Ez (4.10)
a

4.2.8-Moduled’Young

Pour les matériaux fragiles tels que les céramiques, la détermination du module
d Young a partir des essais statiques conventionnels (traction, flexion et torsion) est délicate.
Ainsi, les essais dynamiques sont largement utilisés a cet effet. Dans ce travail, le module
d'Young est mesuré par méthode dynamique ultrasonore avec un appareil « GRINDO-
SONIC ». Cette méthode, non-destructive, permet de déterminer les propriétés élastiques d’ un

matériau en excitant |’ échantillon par une légére impulsion mécanique et en analysant le
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phénomeéne de vibration qui s ensuit. Chague matériau possede une fréguence de résonance
spécifique dépendant du module d’ Y oung, de la masse et de la géométrie de I’ échantillon.

essais de flexion. L’ échantillon, momentanément déformé par une impulsion de choc, oscille
auteur de sa position d’ équilibre. L’ appareil analyse son comportement vibratoire pour en
extraire la composante fondamentale. Le résultat se présente ainsi sous forme numérique,

dénommée lecture Grindo-Sonic, valeur inversement proportionnelle ala fréquence propre de

f= 2-10% (4.12)

Avec R lecture Grindo-Sonic (durée en ms de deux périodes de vibration fondamentale).

vibration de I’ échantillon.

L’ équation permettant de calculer le module d' élasticité est la suivante :

m (L 3
E =0.94642.10°. —.| — | -f2.T 4.12
(GPa) B (Wj ( )

Ou: T est un facteur de correction complexe, tenant compte du cisaillement dans le cas
d éprouvettes courtes. On donne I’évolution de T en fonction de (W/L) par I’ éguation

suivante :

W 4
. 834(1+0.2023% + 2.17-v2)[|_j

2

T =1+6.585(1+0.0752 + o.smeﬁ[%j + o.see{%j 3
1+ 6.338(1+ 0.1408Y + 1.536\/2)(\/0
Ou:

- m: massedel’ échantillon (en gr) ;

- B:largeur (en mm) ;

- L :longueur (en mm) ;

- W : épaisseur (enmm) etw < B ;

- f : fréquence propre de |’ échantillon ;

- v : coefficient de Poisson du matériau.

4.2.9- Résistancealarupture

La mesure de la contrainte a la rupture a été réalisée en flexion 4 points (figure 4.4), a
température ambiante, sur une machine de traction compression universelle hydraulique
INSTRON 8502 avec une cellule de charge de 5 kN. Une charge constante de 10 N est

appliquée de fagon a maintenir I’échantillon en place. Pour toutes les mesures, nous avons
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utilisé des éprouvettes de dimension 40 x 6 x 4 mm°, montées sur un équipage adapté
d’ entraxe 35 mm et 10 mm. Les essais sont conduits avec une vitesse plus rapide de traverse
(5 mm/min). Les faces soumises a la traction ont été soigneusement polies, et les cotés ont été
chanfreinés pour éliminer tout défaut critique di a I’ usinage. Ensuite, les éprouvettes ont été
recuites a 1300°C pendant 2 heures avec une vitesse de refroidissement plus lente (2 °C/min).
Cerecuit permet de relaxer les contraintes résiduelles produites lors de I’ usinage, polissage et
entaillage. La contrainte ala rupture est donnée par :

3 _ (L-1)
Co=—-P-
R™2 BW?

(4.13)

Ou:
P : charge maximale atteinte (en N) ;
L : ladistance entre deux appuis coté flexion (en mm) ;
| : ladistance entre deux appuis coté compression (en mm) ;
W : épaisseur de I’ éprouvette (en mm) ;

B : largeur de I’ éprouvette (en mm).

P2 e i_W

P2 |e f

'| P/2

—>

Figure 4.4: Schéma d’ une éprouvette de mesure de la contrainte a la rupture en flexion 4

points.

4.2.10 - Ténacité

Laténacité est la résistance qu’ oppose un matériau a la propagation d’ une fissure. C’ est
une caractéristique intrinséque du matériau. Elle est quantifiée, dans le cas des matériaux
quasi-fragiles, par le facteur d’intensité de contrainte critique K;c. Nous avons utilisé la
méthode SENB pour déterminer les valeurs de ténacité. Des éprouvettes de dimension (40 x 6

x 4 mm?®) & entaille (SENB) (figure 4.5) ont été sollicitées en flexion 4 points. Dans notre cas,
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des entailles d'épaisseur 0,25 mm et de profondeur égale 0,33 mm fois la hauteur de
I’ éprouvette ont été réalisés, puis une micro-entaille fine de longueur 100 um a été réalisée a
laide d’ une meule d’ épaisseur 70 um. lavitesse de traverse est également fixée a5 mm/min.

Les valeurs de laténacité sont calculées a partir de larelation suivante:
Ke=0g-a”-Y (4.14)

Ou: oR:lacontrainte alarupturetel que:

E.p.M
2 BW?2

O = (4.15)

Y : lefacteur delaforme pour a/w < 0,6 tel que:

Y =1.106—1.552(alw) + 7.71(alw)* —13.53(alw) > +14.23(a/w)*
Avec:

- P:lacharge appliquée (en N) ;

L : ladistance entre deux appuis coté flexion (en mm) ;
- | : ladistance entre deux appuis cté compression (en mm) ;

- w: I"épaisseur (en mm) ;

B : lalargeur (en mm).

P2 P2

w

¢a

P2 e I P/2
|

—>
-

«

Figure 4.5: Parameétres pour la détermination de |a ténacité par éprouvette SENB.
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Chapitre5:
CARACTERISATION DE LA GIBBSITE, BOEHMITE ET
MELANGE GIBBSITE-ZIRCON
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5.1.1- Analyse granulométrique:

Nous avons dans un premier temps étudié la poudre de départ (gibbsite). Les mesures de
granulométrie laser montrent dans le cas de la gibbsite brute la présence de trois familles de
taille de grains. Une premiére constituée de petits grains inférieurs a 3 um représentant
environ 2,5% de la population totale, une deuxieme famille, centrée sur 7 um représentant
environ 5% de la poudre et une troisieme famille plus large constituée de gros grains, centrée
sur 70 um représentant la majorité de la poudre. On peut noter que la taille moyenne des
grains est de 70 um (figure 5.1-a). Par contre, on a remarqué une nette diminution de lataille
des particules aprés 3 heures de broyage dans un broyeur a attrition (figure 5.1-b). La
répartition granulométrique de la gibbsite broyée est une distribution monomodale de grains
centrée sur 1,5 um. Le broyage par attrition permet d’ obtenir une répartition granulomeétrique

plus homogeéne et une surface spécifique de la poudre trés supérieure.

12 12
@

(b)

10 + 10

Pourcentage volumique (%)
»

Pourcentage volumique (%)
»

2 2

0 4 ‘ ‘ 0 ‘
0,10 1,00 10,00 100,00  1000,00 0,01 0,10 1,00 10,00 100,00
Taille des particules (um) Taille des particules (um)

Figure5. 1 : Distribution granulométrique de la gibbsite brute (a) et 1a gibbsite broyée (b).

Lafigure 5.2 montre I’ évolution de lataille des particules de la poudre de gibbsite en fonction
de temps de broyage. On peut remarquer un effet bénéfique du temps de broyage. Plus le
temps de broyage augmente, plus les agglomeérats sont casses. Le broyage par attrition offre
donc une plus grande efficacité par rapport au broyeur a boulets (3h de broyage contre
plusieurs dizaines d’ heures, pour un Dsg Similaire).
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Figure5. 2 : Evolution de lataille des particules de la gibbsite en fonction de temps de

broyage par attrition.

5.1.2- Analysethermique différentielle et thermogravimétrique:

Le comportement thermique de la poudre de départ (gibbsite brute: AI(OH)3) est

représenté a travers la courbe d’ analyse thermique différentielle (figure 5.3). Cette courbe est
similaire a celles rapportées dans la littérature [Wefe 87] [Gan 96] [Pagl 04] [Chia 01] [Merc

06]. Lors du cycle de chauffage entre |I’ambiante et 1600°C, nous retenons les observations

suivantes :

Un pic endothermique fin vers 230°C qui est relatif ala déshydratation partielle de la
gibbsite et |aformation du boehmite (AIOOH).

Un pic endothermique trés intense a 325°C qui correspond a deux processus
concourants: (i) transformation de la gibbsite vers la phase x-Al,Os et (ii)
conversion complémentaire de la gibbsite vers la boehmite avec |e dégagement de

I’ eau de structure.

Un pic endothermique vers 530°C qui est attribué a la décomposition des
monohydrates (boehmite) pour former une phase de transition y-Al,Os, en dégageant
encore plus d'eau de structure [Visw 03]. Ce résultat est en bon accord avec les
données de diffraction des rayons X, (a 600°C on ne voit que les pics de la phase y-
Al03).

Un petit pic exothermique est détecté a 1060°C. Celui-ci ne s accompagne d’ aucune

perte de masse et peut étre lié au changement de phase de 5-Al,03 vers 6-Al,0s.
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- Un pic large et exothermique autour de 1200°C, qui est di au changement rapide de
la structure sans perte de masse. Cette transformation est induite par I’ apparition de
la phase a-Al,O3 [Visw 03].

L’ analyse thermogravimetrique confirme la perte de |’ eau de structure de |’ hydrate en
trois étapes dans le cas de la gibbsite brute (Figure 5.3). La premiere étape alieu entre 220°C
et 260°C. Elle est évaluée a 4% et ele correspond a la transformation de la gibbsite en
boehmite. La deuxiéme perte de masse s effectue d’'une maniére plus réguliére dans
I"intervalle 260° - 330°C. Elle est de I’ordre de 25%, ce qui correspond au dégagement de
I’eau de structure et a la décomposition du trihydrate d’auminium (gibbsite) pour former
I"alumine de transition y-Al,O3 et un monohydrate (boehmite).

La troisieme a lieu entre 460 et 570°C. Elle est engendrée par la transformation
microstructurale de la boehmite formée précédemment en alumine de transition y-AlOs.
Globalement, |a perte totale de masse enregistrée a la fin du traitement thermique est
d'environ 33% [Chia 01].

Par contre, nous voyons un seul pic endothermique a 300°C dans le cas de la gibbsite
broyée (figure 5. 4), ce pic est lié probablement au dégagement de I’ eau de structure et a la
décomposition du trihydrate pour former I’alumine de transition (x-Al,Oz). Sur la méme
courbe, nous remarquons une chute brutale de la masse entre 250 et 310°C. Cette perte de
masse par étapes résulte de deux facteurs dont I'un est lié aux conditions expérimentales
(vitesse de chauffe de 5°C/min) et I’ autre est directement lié & la granulométrie de la poudre.
En effet, les particules fines de la gibbsite broyée peuvent se transformer plus rapidement en
alumine de transition alors que les particules plus grosses se transforment en monohydrate
(Boehmite), avant de former a partir de 500°C d’autres alumines de transition. Il est
également important de noter que dans les deux cas des poudres (gibbsite brute et broyée) des
600°C lamajeure partie de |’ eau de structure est éliminée.

Nous voyons aussi sur la méme courbe que la transformation des alumines de transition
en alumine-a. se produit au-dela de 1100°C. Cet abaissement de la température de formation
del’aumine-a est due ala diminution de lataille des grains par broyage [Kano 00].

A partir de ces courbes d’ ATD, on peut noter que le dégagement d’ eau de structure vers
300°C est plus facile dans le cas des particul es fines (gibbsite broyée). Le flux thermique dans
ce cas égale 16 pV. Par contre les particules grossieres (gibbsite brute) consomment plus

d énergie pour leurs transformations (flux thermique ~ 40 pV).
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Figure 5. 3 : Courbes d'analyse thermique différentielle et thermogravimétrique de la gibbsite

brute.
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Figure 5. 4 : Courbes d’' analyse thermique différentielle et thermogravimétrique de la gibbsite

broyée.

5.1.3- Analysedilatométrique:
L’analyse dilatometrique effectuée sur des comprimeés (fagonnés sous une pression
uniaxiale de 7 MPa et sous une pression isostatique de 250 MPa) est reportée sur lafigure 5.5.

Jusqu'a 230°C, ladilatation du matériau est linéaire. A partir de cette température, le matériau
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subit un retrait tres brutal, atteignant 2% a 310°C. Ce retrait est la conséquence directe de la
transformation du trihydrate en monohydrate avec le début du départ de |’eau de structure.
Nous notons que le dégagement de |’ eau de structure entre 330 et 500°C engendre un faible
retrait. Par contre la transformation du monohydrate résultant, ayant lieu vers 530°C
n'engendre aucun retrait notable. Aprés la déshydratation de AI(OH); et AIOOH, les
variations dilatométriques du matériau sont tres faibles entre 500° et 900°C.

A haute température (T > 1000°C), les phases transitoires peuvent se fritter. Au-dela de
1050°C un ralentissement du frittage est observeé et il est associé a la transformation de phase
de 5-Al,03 vers 0-Al,Os. Le retrait se poursuit de nouveau au dessus de 1100°C. L’ expansion
ayant lieu autour de 1200°C est due a |’ apparition de la phase la plus stable a- Al,O3 [Yen
02].

La transformation des alumines de transition en alumine calcinée o vers 1200°C est
accompagnée d'un retrait total de 5%. La variation dimensionnelle continue. A partir de
1300°C le retrait se poursuit jusgu’a 1600°C. La pression n’'a pas d' effet sur la poudre brute
(non broyée) car elle ne se densifie presgque pas. Donc le broyage des poudres est nécessaire
pour augmenter |a surface spécifique et pour minimiser |’ énergie de frittage.

Les deux poudres analysees (gibbsite brute et broyée) ont un comportement au frittage
similaire. A partir de 950°C, le retrait de la gibbsite broyée a tendance a commencer, mais il
est perturbé vers 1050°C par un gonflement généralement di a la transformation de la phase
k-Al,O3 verslaphase a-Al,Os. Le retrait se poursuit de nouveau au dessus de 1100°C.

Une légére expansion autour de 1250°C est attribuée au grossissement des grains de
I’aumine Alpha. Au-dessus de 1280°C, le retrait reprend, de fagcon monotone jusqu'a la
température maximale atteinte. Le retrait global est beaucoup plus élevé dans le cas de
I’ échantillon préparé a partir de la poudre broyée. On peut remarquer dans ce cas une
densification presgue total e au-dela de 1600°C (figure 5.6) (densité relative de 97%).
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Figure 5. 5 : Courbes dilatomeétriques de la gibbsite brute sous deux pressions.
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Figure 5. 6 : Courbes dilatomeétriques de la gibbsite broyée sous deux pressions.
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5.1.4- Analyse par diffraction desrayons X

Les spectres de diffraction des rayons X réalisés a partir des poudres brutes (non
broyées) traitées a différentes températures sont représentés sur lafigure 5.8-10. Lafigure 5.8
montre que la poudre de départ est une gibbsite trihydratée (y-Al(OH)s). Les spectres
représentés sur les figures 5.9-11 montrent la formation de différentes phases. Un traitement
thermique jusgu’ a 250°C (avec une vitesse de chauffe de 5°C/min) suivi d’ une trempe montre
la déshydratation partielle de la gibbsite et la formation de la boehmite (Figure 5.9). Par
contre, un maintien de 2 heures ala méme température conduit & une déshydratation compl ete
de la gibbsite. La poudre traitée est constituée du monohydrate (AIOOH) avec une faible
quantité de la phase y-Al,Os (Figure 5.10). Un traitement thermique effectué aux
températures intermédiaires (600°C-1100°C) conduit a la formation des phases transitoires
(Gamma, Delta et Théta) (Figure 5.12). Alors gu’ une calcination au-dela de 1200°C engendre
I” apparition de I'alumine stable Alpha. Dans le cas de la poudre broyée (Figure 5.13), les
spectres obtenus permettent de confirmer la présence de la phase x-Al,O3 avec une petite
quantité de boehmite (poudre traitée a 400°C). On remarque aussi I’ existence de la phase y-
Al,O3 et y-Al,0O3 au-dela de 600°C. A 800°C, la poudre est principalement constituée d une
phase de transition k-Al,O3. On note aussi la présence de raies supplémentaires correspondant
ala phase a-Al,O3 dans les poudres traitées a 400, 600 et a 800°C. La présence de la phase

aphaest due au probléme d’ usure des billes de broyage.
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Figure 5.8. Spectre de diffraction des rayons X de la gibbsite brute.
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Figure 5.9. Spectre DRX de |la gibbsite brute trempé aprées traitement thermique jusqu’ a
250°C, montre la déshydratation partielle de la gibbsite et |a formation du boehmite.
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Figure 5.10. Spectre de diffraction des rayons X de la gibbsite brute traitée a 250°C pendant 2
h, montre une déshydratation compléte de la gibbsite et la formation du boehmite et y-Al,Os.
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Figure 5.11. Spectre de diffraction des rayons X de la gibbsite brute traitée a 400°C durant 2h,
montre laformation de la boehmite.
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Figure 5.12. Spectres de diffraction des rayons X de la gibbsite brute traitée a différentes
températures pendant 2 heures (600-1100°C) : (m) y-Al,Os3; (¢) 5-Al,03; (8) 08-Al,03; (a)a-
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Figure 5.13. Spectres de diffraction des rayons X de gibbsite broyée traitée a différentes
températures (400-800°C).
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5.1.5- Probleme defissuration

L'analyse des microstructures des échantillons frittés a 1600°C montre la présence
d une multitude de fissures au sein des pastilles (Figure 5.14). A partir des anayses
thermogravimeétriques de la gibbsite broyée, nous avons conclu que le probléme de fissuration
des pastilles est lié probablement de la perte de masse brutale (dégagement de I'eau de
structure, plus de 25% masse entre 260°C et 310°C). D’autre part, on a trouvé des fissures
apres un chauffage a 300°C avec une vitesse de chauffe tres faible (0,05°/min). Ce
dégagement de I’eau de structure engendre des microfissures intragranulaires, qui vont se
joindre pour former de grandes fissures (Figure 5.15).

La microstructure de ces échantillons est constituée par des grains allongés et de tailles
exagérées de I’'alumine alpha. Les grands grains se bloguent entre eux, ce qui réduit le
phénomene de croissance anormale. Ces micrographies peuvent donner I'impression gque
certains grains alongés s enchevetrent avec d'autres grains avant que leur croissance
exagérée ne soit définitivement stopée. Nous pouvons constater que les pores sont désormais
majoritairement en position intragranulaire, ce qui traduit une vitesse de migration des pores

trop faible par rapport a celle des joints de grains.

Figure 5.14. Micrographies MEB montrant |a fissuration des pastilles élaborées a partir dela
gibbsite et frittées 4 1600°C.
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@ (b)

Figure 5.15. Photographies montrant la fissuration des pastilles (b) traités a 300°C avec une

vitesse de chauffe tres faible (0,05°C/min) : (a) avant traitement thermique ; (b) apres
traitement thermique.

5.1.6- Conclusion partielle

Dans cette étude, on a obtenu une nette diminution de la taille des grains aprés 3h de
broyage par attrition. On a mis en évidence auss toutes les transformations de phase de la
gibbsite par les anayses thermiques différentielles et thermogravimétries. Les courbes
dilatométriques montrent une densification totale au-dela de 1600°C dans | e cas de la gibbsite
broyée (densité relative de 97%). Donc on peut conclure que la gibbsite brute (grosses
particules) se transforme en Boehmite, y-Al,Os, 5-Al,03 et 0-Al,Os. Par contre, la gibbsite
broyée (petites particules) se transforme en boehmite et phase Chi. L’ analyse microstructurale
des échantillons frittés a 1600°C montre la présence de fissures au sein des pastilles. Nous
pouvons conclure gque le probléme de fissuration est di pratiquement a la perte brutale de
I’ eau de structure.

5.2- Méange Gibbsite-Zircon

L’ éaboration des composites mullite-zircone nécessite, afin d’ atteindre I’ homogénéité
de phase requise, I’ utilisation de procédés de frittage réaction. Cette méthode conduit a une
répartition relativement homogene des différentes phases et une meilleure dispersion que dans
du frittage conventionnel apres mélange des poudres. Donc le frittage réaction de poudre
d’aumine (gibbsite) et de zircon permet d obtenir une bonne dispersion des particules de

zircone dans lamullite.
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5.2.1- Analyse granulométrique

Les mesures de granulométrie Laser des deux poudres utilistes dans cette étude
montrent que la taille moyenne des grains du zircon brut est égale a la taille moyenne des
grains de la gibbsite broyée durant 3 heures dans un broyeur a attrition (figure 5.16). On peut

remarquer que lataille moyenne des deux poudres est égale Dso~1,5 pum.

12

—e— zircon brut

—=— gibbsite broyée (3h)

10 A
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Figure 5.16: Comparaison granulométrique de la poudre du zircon et de la gibbsite broyée.

Le malaxage par broyeur a boulets du mélange des deux poudres pendant 5 heures permet
d obtenir une nette réduction de taille de grain (figure 5.17). On remarque aussi que la
distribution est presque monomodale. La taille moyenne varie |[égerement de 1,5 um pour 5

heuresa 1 um. Seule lataille des plus gros grains varie brusquement de 10 um a 3 pum.
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Figure 5.17: Distribution granulométrique du mélange (gibbsite+zircon) broyée 5h par un
broyeur a boulets.
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5.2.2- Préparation du mélange
Un bilan complet du procédé utilisé pour I’ élaboration des composites mullite-zircone

est donné comme suit (figure 5.18):

Zircon Gibbsite (aluminetrihydratée)
Dmoy : 1,5um (53,299 =~ 34,76%) Dmoy : 1,5 um (100 g = 65,24%)

Méange et broyage humide,
homogénéisation sur broyeur a boulets (5 h)

Séchage des poudres et desagglomér ation

Analyse thermique différentielle

Pressage | sostatique
250 M Pa

Echantillons cylindriques Precuisson (Déliantage)
D =15mm, H = 06 mm (600°C, 1h) (1°C/min)

Cuisson a différentes
températures et Caractérisation

Figure 5.18: Organigramme suivi pour la préparation des échantillons

5.2.3- Analyse thermique différentielle
Afin de déterminer les transformations de phase au cours de traitement thermique
imposé, nous avons procedé a I’ analyse thermique différentielle (figure 5.19) d’'un mélange

du gibbsite-zircon. Cet essai a été conduit sous atmosphere dynamique d'air, la vitesse de
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chauffe choisie éant égal a 5°C/min. Lors du cycle thermique entre I’ambiante et 1600°C,
Nous retenons | es observations suivantes :

- Un pic endothermique vers 310°C qui est lié au dégagement de I’ eau de structure et a la
décomposition du trihydrate d’aluminium pour former un monohydrate (Boehmite) et
I”alumine de transition (-Al,Os).

- Un pic exothermique a 1100°C, qui est di au changement rapide de la structure sans perte de
masse. Cette transformation est induite par I’ apparition de I’ aumine-a.

- Un pic endothermique a 1500°C, qui est lié probablement a la dissociation de zircon en
zircone et silice.

L’ analyse thermogravimétrique (figure 5.19) confirme la perte de |’eau de structure
entre 250 et 310°C (chute brutale de la masse).
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Figure 5.19: Courbes d' analyse thermique différentielle et thermogravimétrique du mélange

(gibbsite + zircon).

5.2.4- Etudedilatométrique

Les courbes dilatométriques enregistrées (figure 5.20) a partir des mélanges de gibbsite
et de zircon montrent les évolutions suivantes :

Un début de retrait vers 230°C, qui est sans doute la conséquence directe de la
transformation du trihydrate avec le début du départ de I’ eau de structure du gibbsite. Entre
300 et 1000°C, le mélange ne subit aucun changement dimensionnel.
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On remarque, en outre, I’ apparition d’ un nouveau retrait au-dela de 1050°C (début de
frittage). Latransformation de phase des alumines de transition en alumine o se traduit sur les
courbes dilatométriques par une nette diminution de la vitesse du retrait (ralentissement). Ce
phénomene a lieu vers 1180°C. Aprés ce ralentissement, on remarque une reprise du frittage
vers 1250°C.
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Figure 5.20: Courbes dilatométriques du mélanges (gibbsite + zircon).

On observe aussi un gonflement de I’ échantillon a partir de 1505°C lié alaformation de
lamullite. A des températures éleveées, le zircon se dissocie et forme la zircone et la silice. La
silice formée réagit avec I’ alumine o. pour former lamullite de faible densité (3,17 g/cm®).

On peut noter qu'il y a une influence de la vitesse de chauffe (figure 5.21) sur la
densification finale. La densification se produit a plus basse température quand la vitesse de
chauffe est faible car la pastille demeure plus longtemps a chaque pas de température. Le fait
gu’ un frittage lent ne soit pas défavorable a la densification sous entend gue e grossi ssement

granulaire en début de frittage est nul ou sans effet sur la densification.
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Figure 5.21: Courbe représentant la dérivée (dI/I.dt) de la courbe dilatométrique d’ un
échantillon qui a été délianté auparavant.

5.2.5- Identification des phases

Des essais de diffractométrie des rayons X ont éte réalisés sur des échantillons traités &
différentes températures. A cet effet, des pastilles de 15 mm de diamétre et de 6 mm
d’ épaisseur ont été comprimeées sous une pression isostatique de 250 MPa. Le cycle thermique
gue nous leur avons appliqué était le méme que celui imposeé en dilatométrie et en ATD/ATG.
Le but de ces essais est d'identifier les phases majoritaires présentes dans |es comprimeés aprés
retour a la température ambiante. Les spectres de diffraction obtenus sont représentés dans la
Figure 5.22.

Le spectre qui a été réalisé a partir d’ un échantillon traité jusgu’ a 1400°C ne révele, en
effet, que des raies correspondant a I’alumine Alpha et le zircon. A I'inverse, le spectre de
diffraction réalisé a partir d’'un échantillon traité a 1450 durant 4h, comporte des petites raies
de diffraction correspondant a la mullite et a la zircone (t + m). A 1550°C, nous obtenons la
décomposition totale du zircon et la formation de la mullite avec les deux phases du Zircone
(tétragonal e et monoclinique). On peut, donc, conclure que laformation du composite mullite-
zircone alieu au-dela de 1450°C.
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Figure 5.22: Spectres de diffraction des rayons X enregistrés a partir des échantillons frittés a

différentes températures pendant 4 heures.
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5.2.6- Etude microstructurale

Les micrographies de la figure 5.23 révélent les structures d'un échantillon fritté a
1600°C et apres retour a latempérature ambiante. Ces micrographies montrent la présence des
fissures au sein des pastilles. Ce probléme de fissuration des pastilles est lié probablement ala
perte de masse brutale. On rappelle qu’'on a trouvé le méme phénomeéne dans le cas de la
gibbsite seule.

Ces micrographies révélent que la structure des échantillons est apparemment biphasée ;
elle est congtituée des gros grains de mullite de forme irréguliére et de particules fines de
zircone de formes arrondies et sphériques au sein de la matrice mullitique. On peut noter
également la présence d'une porosité résiduelle dans ces frittés. Les pores, de forme
irréguliere et de différentes tailles, sont répartis dans les joints des grains de la matrice

mullitique.

Figure 5.23: Structures micrographiques d’ échantillon obtenus apres frittage & 1600°C et
retour alatempérature ambiante, montrant la formation du composite mullite-zircone et la

présence des fissures.
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5.2.7- Synthese

Cette étude a permis de conclure que I’ évolution des échantillons élaborés a partir de
mélanges de gibbsite et de zircon durant un cycle thermique mené jusqu’ a 1600°C (avec une
vitesse de chauffe de 300°C/h) sous atmosphére dynamique d'air est essentiellement
caractérisée par :

- Une transformation de phase du trihydrate en monohydrate et des alumines de
transition (début du départ de |’ eau de structure de la gibbsite) a partir de 230°C.

- Un début de retrait vers 1050°C qu'on peut assigner a la formation de zones de
raccordement entre les granules de poudres.

- Une nette diminution de la vitesse du retrait (ralentissement) vers 1180°C qui est liéea
la transformation des alumines de transition en alumine-a.. Le retrait des échantillons reprend
d une fagon notable & haute température par suite de la mise en jeu des mécanismes de frittage
en phase a.. La décomposition de zircon en silice et zircone engendre un petit gonflement vers
1385°C. Apres ce gonflement, on remarque une reprise du frittage vers 1450°C qui mene ala
formation de lamullite.

Les essais de diffractométrie ont montré que la formation du composite mullite-zircone
alieu au dela de 1450°C. On atrouvé que la phase de zircone se décompose de deux : phase
tétragonal e et phase monoclinique.

La structure des échantillons obtenus au cours du cycle thermique est biphasée. Elle est
congtituée de gros grains de mullite, de forme irréguliere, et des particules fines de zircone de
formes arrondies et sphériques au sein de la matrice mullitique. Les observations

micrographiques révélent également |a présence des fissures au sein des pastilles.

5.3.1- Caractérisation de la boehmite
a- Analyse granulométrique:

La poudre de la boehmite broyée par attrition pendant 3 heures montre une distribution
monomodale et |a taille moyenne des particules est de |’ordre de 1,3 pum (figure 5.24). Le

broyage par attrition permet d’ obtenir une nette réduction de lataille des grains.
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Figure 5. 24 : Distribution granulométrique de la boehmite broyée durant 3h par attrition.

b- Analyse thermique différentielle et ther mogravimétrique:

Les courbes d’ analyse thermique différentielle (5°C/min) représentées sur les figures 5.
25 et 5.26 présentent plusieurs pics correspondant a des changements de structure cristalline.
Le premier pic endothermique, observé vers 530°C est attribué a la décomposition des
monohydrates (boehmite) pour former une phase de transition y-Al,Os. Ce pic est
accompagné d’ une forte perte de masse associée au départ de molécules d’' eau de AIO(OH)
selon laréaction :

2[y - AOOH |-y - ALO, + H,0 (5.1)

L e deuxieme pic exothermique, vers 1080°C, est associé a la transformation de la phase
8-Al,0O3 vers la phase 0-Al,O3 Celui-ci ne s accompagne d’ aucune perte de masse. On voit
aussi un pic exothermique vers 1210°C qui est di au changement rapide de la structure sans
perte de masse. Cette transformation est induite par |’ apparition de la phase a-Al,Os.

Par contre dans le cas de la boehmite broyée, on note la présence apres broyage d’ un
pic vers 290°C associé a la décomposition du trihydrate (gibbsite) reformé lors du broyage,
qui s accompagne d’ une perte de masse liée au dégagement de molécules d' eau de Al(OH);
selon :

Al(OH); > AIOOH + H,0 (5.2
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Le pic endothermique apparu a 500°C est causé par la décomposition du boehmite pour
former une phase de transition (y-Al,O3) [Pagl 04], en dégageant encore d’ autres molécules

d eau de AIOOH selon :
2[y - AOOH |-y - ALO, + H,0 (5.3)

Le pic exothermique observé a 1080°C est di au changement rapide de |a structure sans

perte de masse. Cette transformation est induite par |’ apparition de I’ alumine-a [Pagl 04].
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Figure 5. 25 : Courbes d’ analyse thermique différentielle et thermogravimétrique de la

boehmite brute.
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Figure 5. 26 : Courbes d’ analyse thermique différentielle et thermogravimétrique de la
boehmite broyée.
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Afin de confirmer cette hypothese (la réhydratation partielle de la boehmite), une
analyse par diffraction des rayons X de poudre broyée dans I'eau et dans I’éthanol a été
réalisee a la température ambiante (figure 5.27 et 5.28). On observe également des raies
supplémentaires correspondant a la gibbsite (AI(OH)3) dans le cas de la poudre broyée dans
I’ eau. Par contre on ne voit que les raies de la boehmite dans le cas de la poudre broyée dans
I’ éthanol. La présence de la gibbsite confirme une réhydratation partielle de la boehmite lors
du broyage humide (I’ eau).
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Figure 5. 27 : Spectres de diffraction des rayons X enregistrés a partir de la boehmite broyée
dans|’eau : B : boehmite, G : gibbsite.
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Figure 5. 28 : Spectres de diffraction des rayons X enregistrés a partir de la boehmite broyée
dans |’ éthanol : B : boehmite.

c- Analyse dilatométrique:

Au début de cycle thermique, le pic endothermique observé vers 290°C sur la courbe
d ATD de la poudre broyée correspond a un retrait dilatométrique qui ressemble a celui de la
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gibbsite. Mais dans ce cas avec une vitesse de retrait plus faible. Entre 300 et 500°C le
compact présente un retrait linéaire plus homogéne, ceci pourrait s expliquer par une
réorganisation structurale de la boehmite (pic endothermique) se produit pour donner une
phase de transition y-Al,Os. La courbe de retrait (figure 5.29) présente une forte densification

apres 1000°C, due alaformation des ponts de raccordement entre les particules.
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Figure 5. 29 : Courbe dilatométrique de la boehmite broyée.

Un ralentissement apparait a partir de 1170°C (figure 5.30) qui est di a la formation de la
phase la plus stable (I’ alumine apha).

0,1

600 800 100 1200 1400 00
0,1 1

0,2 1
0,3

0,4 1

Vitesse de retrait (%/°c)

0,5 -

-0,6 -

-0,7

Température (°C)

Figure 5. 30 : Evolution de la vitesse de retrait de la boehmite broyée avec |latempérature.
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Le retrait reprend de nouveau a partir de 1240°C et devient tres rapide a partir de 1300°C
environ. Apres 1350°C et jusgu’ alafin du traitement thermique, la densification du boehmite
se poursuit mais avec une faible vitesse de retrait. On observe alors un fort retrait
dilatométrigque et une augmentation réguliére de la densité relative qui atteint (97,12 %).

d- Etude microstructurale

Les micrographies de la figure 5.31 montrent la structure d'un échantillon fritté a
1600°C apres retour a la température ambiante. On observe alors des gros grains allongés, la
croissance exagérée de certains grains au détriment d autres qui restent tres petits. Il s agit de
la croissance anormale des grains. Ces observations corroborent celles de nombreux auteurs
qui ont observé |’ apparition de grains anormalement alongés lorsque I’aumine est dopée
avec de la silice (dans notre cas, |a poudre contient presque 4% de silice) [Bae 97] [Park 00]
[Gavr 99] [Kebb 00].

Ce qui est important a signaler c’'est qu'il y a absence totale de fissures sur ces
micrographies. Ceci confirme que la présence des fissures au sein des échantillons élaborés a
partir de la gibbsite est causée par |a perte brutale d’ eau de structure. Par contre, on aque 6 %

d’ eau dans la boehmite et le dégagement de I’ eau dans ce cas est moins intense.

Figure 5. 31. Micrographies MEB d’un échantillon éaboré a partir de la boehmite.

Conclusion :
L’ objectif principal de ce travail est la substitution de I’alumine alpha par la gibbsite
AlI(OH); pour fabriquer un composite a dispersoide mullite-zircone et d'abaisser la

température de laréaction et du frittage.
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Dans un premier temps, nous avons étudié la poudre de départ (gibbsite) pour mieux
comprendre les transformations de phases. Nous avons montré, par anayse
thermogravimétrique, que le probleme de fissuration des échantillons élaborés a partir de la
gibbsite est directement lié au dégagement brutal (accéléré) de I'eau de structure. On a
rencontré le méme probléme dans le cas du mélange gibbsite-zircon, donc on ne peut pas
utiliser la gibbsite pour fabriquer le composite mullite-zircone.

Dans un deuxiéme temps, nous avons substitué la poudre de gibbsite par une gibbsite
partiellement déshydratée (Boehmite: AIOOH). Dans ce cas, le probleme de fissuration est
résolu. Donc on peut utiliser la poudre de boehmite pour élaborer le composite mullite-
zircone.
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Chapitre 6
ELABORATION DU COMPOSITE MULLITE-ZIRCONE

108



6.1- ELABORATION DU COMPOSITE MULLITE -ZIRCONE

Aprés avoir résolu le probleme de fissuration des échantillons, nous consacrons ce
chapitre a |’ élaboration du composite mullite-zircone MZ. Nous avons utilise les différentes
phases calcinées de la gibbsite comme poudres de départ tels que: la boehmite (AIOOH), la
phase y-Al,O3, les phases (6+60 )-Al,O; et la phase la plus stable a-Al,Os. Toutes ces poudres
sont obtenues a partir de la déshydratation partielle et/ou compléte de la poudre de gibbsite.
La dimension particulaire moyenne de ces poudres étant de I’ ordre de 70 um.

La densification et la microstructure du composite sont les deux aspects principaux qui
subissent des atérations en fonction des poudres de départ. Nous essayerons d’ identifier et de
comprendre correctement la différence entre les composites élaborée a partir de différentes
poudres. Nous serons amenés a prendre en considération le role de I’ atmosphere de frittage
pour comprendre le comportement du frittage. Cependant, I’ objectif principal de ce travall
reste avant tout d évaluer I’ aptitude au frittage des composites et de suivre les phénoménes
réactionnels a partir des courbes dilatométriques. Nous pouvons donc définir les conditions
optimales de frittage (température, atmosphere, palier,...).

Les poudres d’ alumine de départ sont broyées par attrition pendant 3 heures. Le broyage
des poudres a été effectué sous des conditions similaires aux conditions utilisées dans le cas
de la poudre de gibbsite. Les grains pouvant aller jusqu'a une dizaine de microns, les
agglomérats ont donc été peu réduits pendant 3 heures de broyage. Le broyage par attrition
permet d’ obtenir une répartition granulométrique plus homogéne et une surface spécifique de
la poudre tres supérieure.

La taille des particules obtenue est proche de la taille moyenne de la poudre de zircon
(Dso=1,5 um). Le mélange (Alumine-zircon) est une composition steechiométrique destinée,

par frittage réactif, aformer un composite mullite-zircone selon I’ équation :

272rSi04 + 3 Al,03 — 3 Al,03.2 SIO, + 2 ZrO, (61)

Les mélanges ont éé malaxés et homogénéisés dans un broyeur a boulets durant 20
heures dans les mémes conditions précédentes. Une fois le broyage et le malaxage termines,
nous avons etuve les suspensions a 110°C pour leur séchage total. Un gjout de 1% d’alcool
polyvinylique PVA (liant) avec 0,5% de polyéthyléne glycol PEG (plastifiant) est nécessaire
pour faciliter la mise en forme. Ensuite, les poudres sont tamisées pour obtenir des

aggloméréesinférieur de 45 pm.
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La mise en forme des échantillons a été effectuée par compactage uniaxial sous une
pression de 7 MPa suivi d'un pressage isostatique de 250 MPa. Les pastilles cylindriques
obtenues ont un diameétre de 15 mm et une épaisseur de 10 mm. Pour éviter lafissuration des
pastilles, un déliantage a été réalise durant 1 heure a 600°C avec une faible vitesse de chauffe
(1°C/min). Enfin, les pastilles ont été frittées sous air statique a différentes températures
(1400, 1450, 1500, 1550 et 1600°C) avec une vitesse de chauffe de 5°C/min, un temps de
maintien de 2h, et le refroidissement a été effectué a «four coupé» jusqu’a la température

ambiante.

6.1.1- Analyse granulométrique du mélange (boehmite + zir con)
L’ analyse granulométrique du mélange (beohmite + zircon) broyé durant 20 heures a

I"aide d'un broyeur a boulets (figure 6.1) montre que la taille moyenne des grains est de 0,22

um.
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Figure 6.1 : Distribution granulométriques du mélange (boehmite + zircon).

Nous remargquons que 90% des grains ont une taille inférieure a 0,73 pum. L’ utilisation du
dispersant et I'gustement du pH assurent un bon malaxage et un broyage uniforme et
homogene des deux constituants (boehmite et zircon). Lors du contact avec de I'eau, une
partie de la boehmite se réhydrate et se transforme en cristallisant en alumine trihydraté
(AI(OH)3) [Mist 99]. Lafigure 6.2 représente un spectre de diffraction d’ une poudre (mélange
stoechiométrique boehmite+zircon broyée durant 20h). La présence de la gibbsite (Al(OH)3)

confirme une réhydratation partielle de la boehmite lors du broyage humide.
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Le caractére bimodal de la distribution granulométrique de la poudre broyée par broyeur
a boulets permet d’améliorer |égérement le taux de compaction a cru qui est de 58%. On peut
noter que le pic plus fin de petits grains correspond aux particules de la boehmite et le pic
large des gros grains correspond aux particules du zircon, car la dureté du zircon est plus
grande que la dureté du boehmite, donc le broyage du boehmite est plus facile par rapport au
zircon.

ZS
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Figure 4.2 : Spectre de diffraction des rayons X d’une poudre de boehmite + zircon broyée
durant 20h : (B) boehmite ; (G) gibssite ; (ZS) zircon.

6.1.2- Analyse granulométrique des mélanges (Alumine (X) + zircon)

La figure 6.3 présente une comparaison de la répartition granulométrique de mélanges
des poudres apres le broyage a boulets durant 20 heures. Le diamétre moyen des grains de
touts ces mélanges est passe de 1.5 a 0.2 um. Les agglomérats, de diamétre environ de 10 um,
ont disparu: Les diamétres les plus grands n'excedent pas 1 pum. Les répartitions
granulométriques sont globalement bimodales (figure 6.3). Une partie des grains est centrée
autour de 0.5 um, et une deuxieme partie des grains centrée autour de 0.17 um. De plus, des
grains de diamétre inférieur a la moyenne (0.2 pum) sont également détectés (jusqu'a environ
100 nm). Tous les agglomérats ont été détruit par le broyage. La distribution bimodale des
poudres peut étre un atout pour la densification a cru des pastilles, et ainsi permettre une
amélioration du frittage. Les fines particules remplissent les interstices laissés par |es grosses,
réduisant ainsi la taille des pores intergranulaires. Enfin, on constate que la taille des

particules des quatre mélanges est similaire et identique.
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Figure 6.3 : Distributions granulométriques de mélanges (Alumine (X) + zircon).

6.1.3- Analyse thermogravimétrique

L’analyse thermogravimétrique consiste a suivre la perte en poids de méanges
(Alumine (X) + zircon) en fonction de la température de chauffe. Les courbes comporte
différents paliers correspondant a la perte des différents types d'eau et des auxiliaires
organiques (figure 6.4). La perte de masse dans le cas de mélange de boehmite-zircon se fait
en trois étapes. La premiére étape située vers 110°C, elle correspond au dégagement de |’ eau
adsorbée. La deuxieme étape a lieu entre 240°C et 300°C, €elle est évaluée a 4%. Elle
correspond a la perte de |'eau cristaline c-&d des ions OH de la structure, cette perte de
masse est dd a la transformation du trihydrate reformeé au cours de broyage. Ce qui confirme
la réhydratation partielle du boehmite en gibbsite [Mist 99]. La troisiéme perte s effectue
d'une maniére plus réguliere dans I'intervalle 460°-530°C. Elle est engendrée par la
transformation microstructurale du monohydrate en alumine de transition (y).

Dans le cas de mélange y-Al,Os-zircon, la perte de poids sest produite en deux étapes; a
110, entre 110 et 500°C. La perte de poids a 110°C est due au dégagement de I'eau adsorbée.
La perte en poids entre 110 et 500°C est due a I'évaporation de I'eau structurale adsorbée
pendant le broyage et le dégagement des auxiliaires organiques (liant + plastifiant). Les
courbes de TGA de mélanges de (6 +6)-Al,Os-zircon et a-Al,Os-zircon montrent que les
pertes de masse autour de 250 et de 350°C sont dues a la déshydratation de I'eau structurale et
au dégagement des auixiliaires organiques.
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Figure 6. 4 : Courbes d’' analyse thermogravimétrique de mélanges (Alumine (X) + zircon).

6.1.4- Analyse thermique différentielle

L’analyse thermique différentielle est basée sur les réactions thermiques qui se
produisent lorsqu’un matériau est chauffé (figure 6.5). Les variations de températures sont
reportées en fonction du temps et de la température. Les courbes enregistrent les pertes d’ eau
(réactions endothermiques généralement) mais aussi les recristallisations et les
recombinai sons (réactions exothermiques).

Pour le mélange de boehmite-zircon, on observe deux pics endothermiques successifs.
Le premier pic de décomposition des hydrates centrés sur 290°C, est relatif a la
déshydratation de la gibbsite AI(OH); reformeé aprés broyage. Le second pic endothermique
apparait a 500°C. Il est causé par la décomposition du monohydrate (boehmite), en dégageant
encore plus d’ eau de structure. Cette réaction conduit a la formation de la phase de transition
(v) [Visw 03].

On observe un petit pic exothermique a 1100°C dans le cas des deux mélanges
boehmite-zircon et y-Al,Os-zircon, ce pic est di au changement rapide de la structure sans
perte de masse. Cette transformation est induite par |’ apparition de I’ alumine-a [Visw 03].

Les pics endothermiques qui apparaissent vers 1500°C pour les quatre mélanges est
attribués a la dissociation du zircon en zircone et silice. Les spectres de DRX confirment la
réaction entre I’alumine-a et la silice pour former le composite mullite-zircone a 1500°C

apres 2 heures de traitement.
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Figure 6. 5 : Courbes d'analyse thermique différentielle de mélanges (Alumine (X) + zircon) :
(a) boehmite +ZS ; (b) gamma + ZS ; (c¢) (deltat+théta) + ZS, (d) Alpha + ZS.

6.1.5- Analyse dilatométrique

L es courbes dilatométriques enregistrées a partir de différents mélanges (Alumine (X) +
zircon), sont regroupées sur la figure 6.6. Le cycle thermique impose, en dilatométrie, aux
échantillons préparés a partir de ces mélanges et déliantés auparavant jusqu’a 600°C a été le
suivant :

- chauffage de la température ambiante jusqu’a 1600°C avec une vitesse de chauffe de

5°C/min, sous atmosphére d'air statique.

- refroidissement jusqu’ alatempérature ambiante avec une vitesse égale a 20°C/min.
Les courbes dilatométriques mettent en évidence plusieurs évolutions des échantillons qui
dépendent en grande partie des poudres de départ dans les mélanges initiaux. De ce point de
vue nous pouvons distinguer :

Un début de retrait dans les quatre mélanges vers 1000°C, qu’on peut attribuer ala formation
de zones de raccordement entre les granules de la poudre contenus dans les échantillons.

Une nette diminution de la vitesse du retrait (gonflement) vers 1340°C dans les
mélanges du boehmite-zircon, y-Al,Os-zircon et (6+6)-Al,0s-zircon. Cependant, on n’ observe
pas ce gonflement dans |e cas du mélange a-Al,Os-zircon. On peut dire que ce gonflement est
lié a la transformation de la phase 0-Al,O3; vers la phase a-Al,O3. Cette expansion est liée
probablement a la décomposition du zircon en t-ZrO, et silice (phase vitreuse) provoqué par

la transformation de phase d’ une quantité résiduelle de la phase 6 vers la phase a. La figure
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6.7-a confirme la présence de la phase apha et théta (0-Al,03) a 1340°C et |’ absence de t-
ZrO,, tandis qu’'a 1385°C la figure 6.7-b montre seulement la présence de la phase alpha et la
formation de la phase t-ZrO,. A cette température, I’ énergie d activation est inférieure a un
seuil pour former lamullite.
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Figure 6. 6 : Courbes dilatométriques enregistrées a partir de mélanges (Alumine (X) +

zircon).

Le retrait des échantillons reprend d’ une fagon notable avec une grande vitesse a haute
température par suite de la mise en jeu des mécanismes de frittage dans le cas des mélanges
du boehmite-zircon, y-Al,Os-zircon et (6+0)-Al,Os-zircon.

Dans les quatre mélanges, le retrait est perturbé, vers 1500°C, par un gonflement
secondaire. Ce gonflement est probablement lié aux deux phénomenes simultanés, le premier
est la décomposition du zircon en zircone et silice, le second est la formation de composite
mullite-zircone. La silice, formée par la dissociation du zircon, réagit avec |’alumine o pour
former la mullite de faible densité (3,17 g/cm®). Cela explique le ralentissement de la vitesse
deretrait a partir de 1500°C [Clau 80].

Ensuite, le retrait reprend encore, a environ 1540°C dans le cas de mélanges du
boehmite-zircon, y-Al,Os-zircon et (5+6)-Al,0Os3-zircon. Tandis que, dans le cas de mélange

du a-Al,O3-zircon, nous avons observeé la continuité de cette expansion jusgu’ a 1600°C. On
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peut dire que la reprise de retrait dans les trois mélanges est liée probablement a I’ élimination
de laporosité résiduelle créé par latransformation de la phase de 6 vers|a phase o.
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Figure 6.7 : Spectres de DRX enregistrés a partir de mélange du boehmite+zircon frittés a
différentes températures : (a) échantillon traité jusgu’ a 1340°C avec une vitesse de
refroidissement égale 100°C/min, (e : 6-alumina), (b) échantillon traité jusqu’ a 1385°C avec
une vitesse de refroidissement égale 100°C/min, (m : t-ZrOy,).

6.1.6- Identification des phases présentes dans les différents échantillons au terme du
cyclethermique

Le but de I’analyse par diffraction des rayons X est d'identifier les phases magjoritaires
présentes dans les comprimés cuits a différentes températures avec un temps de maintien de 2
heures. Les spectres de diffraction obtenus a partir des échantillons élaborés par différentes
sources d’aumine et du zircon sont représentés sur la figure 6.8- 11. Les spectres réalisés a
partir de mélanges de boehmite-zircon, y-Al,Os-zircon et de (5+0)-Al,Os-zircon traités a
1400°C révelent des raies correspondant a I’alumine-a. et au zircon avec |’ apparition d’une
nouvelle phase de zircone tétragonae. Tandis qu’ a la méme température le pic de la phase t-

ZrO, n’apparait pas dans |’ échantillon réalisé a partir de mélange du a-Al,Os-zircon. Alors
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gu'il est bien connu, le zircon pur se dissocie généralement a une température plus haute que
1675°C [Shi 97].

Cependant, dans cette étude, les alumines de transitions provoquent la décomposition du
zircon a basse température (1400°C) dans les échantillons de BZ (boehmite-zircon), de GZ (y-
Al,Os-zircon) et de DTZ ((6+6)-Al,0Os-zircon). Dans ces trois mélanges, la dissociation du
zircon est due a la distance de diffusion plus petite et I’augmentation des surfaces de contact
des particules. La boehmite, y -Al,O3 et (5 +0)-Al,03 sont des phases plus réactifs par rapport
a la phase a- Al,O3 (la surface spécifique de la bohemite, y -Al,O3 et (& +0)-Al,0O3 est plus
grand gue celle de la phase a-Al,O3). Sur touts les spectres on n’ observe aucun pic correspond
la phase cristalline de SIO,, I absence de ces pics confirme laformation de la silice amorphe.

Avec |"augmentation de la température jusgu’ a 1450°C, on observe des pics de mullite
dans les échantillons de BZ, GZ et DTZ avec une grande quantité dans le cas de BZ (75%,
50% et 30% dans le cas des échantillons BZ, GZ et DTZ respectivement (figure 6.13)). Alors
que, pour |’ échantillon AZ (a-Al,Os-zircon), la mullite apparait a 1500°C, ce qui suggere la
réactivité du boehmite, y- Al,O; et (6+0)-Al.O3 avec le zircon. Ces résultats corroborent avec
celles de I'éude «starting materials effect on the reaction sintering of mullite-zirconia
composites » réalisé par Ebadzadeh et Ghasmi [Ebad 00].
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Figure 6.8 : Spectres de DRX enregistrés a partir du mélange de boehmite + zircon frittés a

différentes températures durant 2 h : (A) Alumine ; (ZS) Zircon ; (M) Mullite ; (Zt) zircone

tétragonale ; (Zm) zircone monoclinique.
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Figure 6.9 : Spectres de DRX enregistrés a partir du mélange de y-Al,Os+ zircon frittés a
différentes températures durant 2 h : (A) Alumine ; (ZS) Zircon ; (M) Mullite ; (Zt) zircone

tétragonale ; (Zm) zircone monoclinique.
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Figure 6.10 : Spectres de DRX enregistrés a partir du mélange de (6+60)-Al O3+ zircon frittés
adifférentes températures durant 2 h : (A) Alumine; (ZS) Zircon ; (M) Mullite ; (Zt) zircone

tétragonale ; (Zm) zircone monoclinique.
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Figure 6.11 : Spectres de DRX enregistrés a partir du mélange de a-Al,Os+ zircon frittés a
différentes températures durant 2 h : (A) Alumine; (ZS) Zircon ; (M) Mullite ; (Zt) zircone
tétragonale ; (Zm) zircone monoclinique.
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La dissociation du zircon s'accompli & 1500°C dans les quatre mélanges (figure 6.12).
La figure 6.13 montre la formation de la phase tétragonale de la zircone a partir de la
dissociation du zircon dans le cas des mélanges du BZ, GZ et DTZ a 1400°C, alors que dans
le mélange AZ €lle apparait a 1425°C. Par conséquent, il semble probablement, que lataille
des particules tétragonal es formeées a 1400°C est inférieure a la taille critique nécessaire pour
provoquer la transformation t - m [Wall 81] [Heue 82]. Un autre facteur devrait étre
également pris en considération pour comprendre |e changement de phase de ZrO,, il est bien
connu que la transformation de phase de ZrO, soit liée a la présence de SiO, A basse
température telle que 1400°C, le zircon se dissocie pour former la zircone et la silice
amorphe. Les particules de ZrO, sont immergées dans la matrice amorphe de SiO, qui
stabilise la phase t-ZrO,. A haute température, cependant, la silice amorphe réagit avec
I"’alumine-o. pour former lamullite.
Les résultats de DRX ont montré que la conservation de la phase tétragonale dans les
échantillons de BZ, GZ et DTZ est plus grande par rapport a |’ échantillon AZ a 1500°C, qui
est attribue alaformation de la phase de zircone a une température plus basse (figure 6.14).
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Figure 6.12 : Dissociation du zircon en fonction du température aprés 2 heures de traitement

(Cz et Czs est laconcentration de la zircone et de zircon respectivement).
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Figure 6.13: Formation du mullite en fonction du température aprés 2 heures de traitement
(Cr et C4 est la concentration du mullite et d’ alumine respectivement).
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Figure 6.14 : Fraction de la phase de zircone tétragonal e dans les échantillons frittés a

différentes températures durant 2 heures.

Sur la figure 6.15, nous avons représenté |I'évolution de la densité apparente des
différents frittés en fonction de la température de traitement. Nous notons une augmentation
de la densité dans les quatre mélanges a mesure que la température de cuisson augmente
jusqu’a 1425°C. Cette augmentation est liée a la densification de |I'alumine-o. et du zircon

[Clau 80] [Koya 96]. Une petite diminution de la densité de I’ échantillon BZ a 1450°C et de
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tous les autres échantillons a 1500°C est observée. Elle est due a la formation du mullite de
faible densité (3.17 g/cm®), ce qui confirmé par |’ augmentation de I’intensité des pics de la
mullite dans les diagrammes de DRX. A partir de 1500°C, on remarque un effet bénéfique de
la température de frittage; la densité augmente a mesure que la température de cuisson
augmente jusgu’ a 1600°C. A cette température, la densité apparente dans les quatre mélanges
est égale de 3,65 g/cm® (densité relative de ~ 96%). On peut, toutefois, noter que la densité

des quatre mélanges varie de la méme fagon.
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Figure 6.15 : Densité apparente du mélanges (Alumine (X) + zircon) frittés a différentes

températures durant 2 heures.

6.1.7- Etude microstructurale

Les micrographies de la figure 6.16 montrent les structures des échantillons élaborés a
partir du mélange de boehmite-zircon au terme du cycle thermique imposé et apres retour ala
température ambiante. Ces micrographies révélent que la structure des échantillons évolue
selon les conditions de frittage. Pour I’ échantillon traité a 1450°C, nous notons le début de la
formation de la mullite. Les grains de cette derniére, de forme irréguliére, sont incrustés de

guel ques particules de zircone provenant du début de la dissociation du zircon.
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Figure 6.16. Evolution de la microstructure du mélange (boehmite-zircon) en fonction de la

température de cuisson.

Nous notons la présence de quelques grains tres allongés. Cette forme de mullite est
caractéristique de la présence d'une grande quantité de phase vitreuse a base de silice
provenant de la dissociation du zircon. On noté également la présence d’' une porosité primaire
résiduelle. Les pores, de forme irréguliére et de tailles différentes, se trouvent répartis aux

joints des grains de la matrice mullitique. A cette température, tout le zircon et toute I’ alumine
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n’ont pas encore réagi. Les frittés & 1500°C montrent une structure mullitique plus uniforme.
On observe aussi de la zircone intergranulaire (monoclinique) et intragranulaire (tétragonale)
de faible taille et de forme arrondie. Au-dela de 1550°C, le frittage conduit a la formation du
composite mullite-zircone (structure biphasée). Nous notons une structure plus homogene
avec une porosité distribuée uniformément. La zircone intergranulaire est localisée
essentiellement au niveau des points triples et au voisinage des pores alors que la zircone
intergranulaire de faible taille est présente pratiquement dans tous les grains de mullite. Nous
remarguons aussi qu’a mesure que la température de frittage augmente, les grains de mullite
grossissent et prennent une forme plus allongée. Enfin, il existe une forte porosité secondaire
localisée aux joints des grains.

Sur lafigure 6.17, nous avons représenté les microstructures des quatre mélanges frittés
a 1600°C durant 2 heures. Ces micrographies montrent la formation de la composite mullite-
zircone (biphasés). Nous notons une structure plus homogéne avec une porosité distribuée
uniformément. Tous ces échantillons sont composés de gros grains de forme irréguliér de
mullite et de grains de forme ronde de zircone, distribués d une maniere homogeéene
(inter/intragranulaire).

La zircone intergranulaire (phase monoclinique) est localisée particulierement dans des
points triples des particules de mullite/mullite ; ou & proximité des pores. Considérant que la
zircone intragranulaire (phase tétragonale) de petite taille est pratiquement présente dans tous
les grains de mullite. Notons, en conclusion, qu'il y a une forte porosité secondaire dans ces
échantillons ; les pores correspondants sont localisés dans les joints de grains. Le rapport des
grains intragranulaire de zircone est plus élevé dans les échantillons AZ que dans les autres
échantillons.
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Figure 6.18 : Micrographies des structures des différents mélanges cuits a 1600°C durant 2h :
(a) boehmite+zircon ; (b) y-Al,Os-zircon ; (c) (6+6)-Al,0s-zircon ; (d) a-Al,Os-zircon.

6.1.8- Synthese
Nous avons étudié un composite a dispersoides mullite-zircone éaborer a partir du
zircon et de différentes sources d’aumine. Avec I’augmentation de la température des
échantillons, on aremarquer plusieurs pics endo et exothermiques sur les courbesd’ ATD. Les
courbes dilatométriques montrent la présence de plusieurs expansions. Les résultats obtenus
nous ont permis de conclure par |es points suivants :
(1) Dans le mélange boehmite-zircon, les particules du boehmite se réhydratent et se
cristallisent en gibbsite (Al (OH)3) aprés le contact avec de I’ eau au cours de broyage.
(2) Laprésence desexpansions:
Le premier autour de 1340°C est due a la décomposition de zircon en t-ZrO, et silice
(phase vitreuse), provoque par la transformation d'une quantité résiduelle de la phase 6
en phase a.
La seconde autour de 1500°C est due a la dissociation de zircon et la formation de

mullite-zircone.
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(3) Une décomposition totale de zircon et formation de mullite-zircone a partir de 1500°C
dansleBZ,le GZ et 1e DTZ, adors qu’ elle apparait dans |’ échantillon d' AZ a 1550°C.

(4) Dans chacun des quatre échantillons, I’alure des courbes de la densité change de la
méme fagon, et nous obtenons la méme valeur de la densité pour tous les échantillons a
1600°C.

(5) Dans tous les échantillons, les microstructures sont composé par des grains de forme
irréguliere de mullite et des grains arrondis de zircone intra/intergranulaire dispersés

dans la matrice mullitique.

6.2- ELABORATION DESCOMPOSITESZSM, ZSMZ, MZ et AMZ

Dans cette partie, nous avons élaborés des composites Zircon-Mullite, Zircon-Mullite-
Zircone, Mullite-Zircone et Alumine-mullite-zircone a partir de la boehmite et du zircon.
Nous avons essayé de comprendre les phénomenes et les évenements caractéristiques de la
réaction entre la boehmite (AIOOH) et le zircon (ZrSiO,4). Plusieurs mélanges ont été préparés
en faisant varier le pourcentage de la boehmite de 10% a 90% avec un pas de 20 (% masse).
Les mélanges ont été préparés selon les mémes conditions précédentes. Le frittage a été
effectué durant 2h a des températures alant de 1400°C a 1600°C avec une vitesse de chauffe
de 5°C/min. Le refroidissement a éé effectué au «four coupé» jusqu’'a la température

ambiante.

6.2.1- Analyse dilatométrique des mélanges [X% boehmite + Y% zircon]

L’ évolution dilatométrique des mélanges éaborés a partir du X% boehmite + Y%
zircon [avec (X, Y) = (90, 10); (70, 30); (50, 50) ; (30, 70) ; (10, 90)] est reportée sur la
figure 6.19. Le cycle dilatométrique, impose a ces comprimés, était identique a celui impose
dans I’ éude précédente. Tous les traitements ont été conduits sous atmosphere d' air statique.
Les courbes dilatométriques illustrés sur la figure 6.19 permettent de relever les évolutions
suivantes:

Pour des températures inférieures a 1000°C, aucun retrait n'est observé. Ces
températures sont insuffisantes pour induire un quelconque retrait.

Vers de 1050°C, nous observons un début de retrait. 1l est attribué au début de la
création des zones de raccordement entre les particul es.

Entre 1100°C et 1200°C, il y aformation de I’alumine stable a.

Les courbes de retrait des mélanges intermédiaires sont décalées vers les hautes

températures avec I’augmentation du taux de zircon. Toutefois, il apparait que pour des
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teneurs en zircon plus faible, le retrait est globalement dominé par I’aumine o alors que pour
des taux de zircon plus grands, il apparait une influence nette du comportement du zircon sur
leretrait global.

La température a laguelle se produit ce phénomene (gonflement) differe légerement
selon le pourcentage de boehmite de départ: Elle est inférieure a 1345°C pour un taux de
boehmite élevé, égale a 1345°C pour 50% de boehmite et supérieure a 1345°C pour les
mélanges dont le taux de boehmite est trés faible. Le tableau 1 permet de quantifier ce
phénomeéne en exprimant le pourcentage de gonflement et la température de départ et finale
de cette expansion. Les résultats obtenus (tableau 6.1) montrent une nette croissance du
pourcentage de gonflement avec |’augmentation du taux de boehmite. Il atteint une valeur
maximale (~ 1.54%) dans le cas d’ échantillons contenant 70% de boehmite. Dans le cas des
pourcentages de boehmite supérieurs a cette valeur, le pourcentage de gonflement diminue de
0.97% a 0.28% lorsque I'on passe de 50% a 30% massique de la boehmite. On peut donc
conclure que ce gonflement est lié directement au pourcentage de boehmite c-ad le
pourcentage de la phase théta. Ce qui confirme que cette expansion est causée par la
dissociation du zircon en t-ZrO, et en silice (phase vitreuse) provoqué par la transformation
de phase d’ une quantité résiduelle de la phase 0 vers la phase a. Car dans le cas d’ échantillon
contenant 70% de boehmite, on a une quantité importante de la phase 6, donc on augmente en

conséquence le nombre de contacts entre les granules de zircon et les granules de la phase 6.

Echantillons | % de gonflement | T® initialede gonfl. | T° finalede gonfl. | Ecart du T°
@®) O O
90%B+10%ZS 0,14 1315 1340 25
70%B+30%ZS 1,54 1330 1370 40
50%B+50%ZS 0,97 1345 1380 35
30%B+70%ZS 0,28 1360 1390 30
10%B+90%ZS - 1380 1405 25

Tableau 6.1 : Caractéristiques du gonflement, déduites a partir des courbes dilatométriques.
Le retrait des échantillons reprend d’ une fagcon notable a haute température par suite de
la mise en jeu des mécanismes de frittage (élimination de la porosité ouverte). La silice,

formée par la dissociation du zircon, réagit avec I’alumine a vers 1500°C pour former la
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mullite de faible densité (3,17 g/cm®). Cela explique le ralentissement de la vitesse de retrait
(deuxiéme gonflement) a partir de 1500°C [Clau 80].
Pour I’ échantillon contenant 10% de boehmite, on ne remarque pas ce gonflement. Cela

est du au faible taux de boehmite qui est insuffisant pour avoir une quantité importante de la

mullite.
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Figure 6.19 : courbes dilatométriques du mélange boehmite-zircon a différents pourcentages :
(B) boehmite ; (ZS) zircon.
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6.2.2- Etude par DRX des mélanges [X% boehmite + Y% zircon]
L es spectres de diffraction des rayons X réalisés a partir des différents comprimes, apres
un traitement thermique jusqu’a 1400°C et retour a la température ambiante, sont représentés

sur lafigure 6.20.
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Figure 6.20 : Spectres de DRX enregistrés a partir de mélanges [ X% boehmite + Y % zircon]
frittés 2 1400°C pendant 2 h.

Le spectre réalisé sur une pastille contenant 10% de boehmite et 90% de zircon présente
des raies correspondant au zircon avec |’ apparition d’ une phase de mullite avec une trés faible
quantité. Dans le cas de |’ échantillon (30% boehmite + 70% zircon), on remargue la présence
des pics correspondant a I’alumine-a. et au zircon avec I’ apparition des phases mullite et
zircone monoclinique. Le spectre réalisé a partir de I’échantillon (50% boehmite + 50%
zircon) ne révélent que les deux phases mgjoritaires |I’alumine-a et le zircon. Dans le cas des
échantillons contenant plus de 50% de boehmite, on note |a présence de raies supplémentaires
correspondant a la zircone tétragonal e avec |’ absence de mullite et de zircone monoclinique.
Ces spectres permettent de faire les remarques suivantes :

- Présence de mullite dans les échantillons ayant moins de 50% de boehmite au départ.
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- Formation d’'une quantité importante de zircone téragonale, dans les échantillons
contenant plus de 50% de boehmite. La quantité de cette phase croit avec
I” augmentation du pourcentage de la boehmite.
- Absence des deux phases de mullite et de zircone (m, t) dans I’échantillon (50%
boehmite + 50% zircon).
Ces résultats mettent en évidence la décomposition du zircon avant 1400°C. Cela confirme
gue le gonflement observé avant cette température est lié al’ apparition de la phase vitreuse (la

silice).

6. 2.3- Etude des phases formées au terme du cycle thermique des mélanges [X%
boehmite + Y% zircon]

Sur lafigure 6.21, nous avons regroupé les pourcentages des différentes phases formées
dans différentes conditions (échantillons contenant 10% boehmite + 90% zircon) au terme du
cycle thermique imposé. Ces spectres mettent en évidence des raies de diffraction
correspondant a une phase majoritaire (zircon) avec |’apparition d une nouvelle phase
minoritaire (mullite). On remarque que I'intensité des pics correspondant a la mullite est
presque constante. Nous pensons que la formation du composite zircon-mullite (ZS-M) et
compléte & partir de 1400°C. On ne voit aucun changement avec |I’augmentation de la
température. La présence des impuretés dans la poudre de zircon (1,5% HfO, ; 0,10% TiO; ;
et 0,08% Fe,0O3) est probablement a l'origine de I'abaissement de la température de
dissociation du zircon. La formation d’une quantité de mullite confirme la présence de la
phase vitreuse qui est en équilibre avec le zircon. Au cours du refroidissement, I’alumine se
dissout dans la phase vitreuse pour former la mullite. On note dans ce cas, |'absence de la
phase de zircone (m ou t) dans ce composite, cette phase a un effet néfaste sur les propriétés
meécaniques a haute températures [Hami 07].

Les spectres (figure 6.22), rdatifs aux échantillons contenant 30% boehmite + 70%
zircon, révelent une nette modification des phases formées. On remarque la présence de
quatre phases & 1400°C: I’alumine-a., le zircon, la mullite et la zircone monoclinique. A partir
de 1450°C, il y a croissance de I'intensité des pics correspondant a la mullite et a la zircone
(m) avec la disparition des pics correspondant al’alumine-a. et & la formation d’ une nouvelle
phase (t-ZrO,). Cette constatation confirme la réaction complete entre I’ alumine-a et la silice,
libérée par la dissociation du zircon, pour former le composite mullite-zircone. A partir de

1500°C, laformation du composite zircon-mullite-zircone (ZS-M-Z) est complete.
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Figure 6.21 : Spectres de DRX enregistrés a partir de mélanges [ 10% boehmite + 90% zircon]
frittés a différents températures pendant 2 h.

Les spectres de la (figure 6.23), réalises dans le cas des échantillons contenant 50%
boehmite + 50% zircon, mettent en évidence la présence des pics correspondant ala mullite et
aux deux phases de zircone (m + t) a partir de 1450°C. En plus des pics correspondant au
zircon, ce spectre révéle la présence de I’ dumine-a. dont les pics caractéristiques disparai ssent
dans le cas d'échantillons frittés jusgu’a 1500°C. A 1550°C, on remarque la dissociation
totale du zircon pour former le composite mullite-zircone (M Z).

Les spectres de diffraction obtenus a partir des échantillons (70% boehmite + +30 %
zircon) sont représentés sur la figure 6.24. Ces spectres révelent la présence de deux phases
majoritaire I’alumine-a. et le zircon avec I'apparition de zircone tétragonale a partir de
1400°C, ce qui confirme la décomposition du zircon avant cette température. L’ absence des
pics correspondant la mullite a cette température prouveé la présence de silice qui provogue le
gonflement apparait & 1350°C. A partir de 1500°C, on note la décomposition totale du zircon
et laformation du composite alumine-mullite-zircone (AM Z) avec les deux phases de zircone
(m +1).
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Figure 6.22 : Spectres de DRX enregistrés a partir de mélanges [ 30% boehmite + 70% zircon]
frittés a différents températures pendant 2 h.

Les spectres DRX que nous avons enregistrés a partir de différents échantillons
contenant 90% de boehmite obtenus apres frittage a différentes températures sont regroupées
sur la figure 6.25. Ces spectres mettent en évidence des raies correspondant a I’ alumine-a. et
le zircon ainsi que des raies correspondant a la zircone tétragonale a 1400°C. A partir de
1500°C, on remarque la dissociation totale du zircon et laformation de la mullite et la zircone
tétragonale. Lorsque I’alumine est en exces, nous obtenons le composite Alumine-mullite-

zircone (AM Z). Le taux de mullite et de zircone est faible dans ce cas.
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Figure 6.23 : Spectres de DRX enregistrés a partir de mélanges [50% boehmite + 50% zircon]
frittés a différents températures pendant 2 h.
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Figure 6.24 : Spectres de DRX enregistrés a partir de mélanges [ 70% boehmite + 30% zircon]
frittés a différents températures pendant 2 h.
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Figure 6.25 : Spectres de DRX enregistrés a partir de mélanges [ 90% boehmite + 10% zircon]
frittés a différents températures pendant 2 h.

6.2.4- Observation microstructurale:

Les micrographies (figure 6.26) révélent que la structure des pastilles frittées a 1600°C
évolue selon les pourcentages du mélange (boehmite + zircon). Nous estimons qu’ une cuisson
de 2 heures a 1600°C est suffisante pour que le frittage réaction ait lieu. On observe:

La micrographie (6.26-a), relative a I’ échantillon contenant 10% de boehmite, montre
essentiellement une matrice de zircon (grains arrondis) avec des dispersoides de mullite
(sombre) de forme irréguliere et de faible quantité. Cette structure ressemble au composite
utilisé par Hamidouche [Hami 07] dans le cas de I’ exces de zircon. On observe I’ apparition
d’une porosité aux joints de grains, les pores correspondants étant de taille relativement petite
et deformeirréguliere.

La micrographie (6.26-b), relative a I’ échantillon contenant 30% de boehmite, montre
une structure nettement différente de celle de I’ échantillon précédent. On remarque que cette
structure est assez hétérogene. Elle est constituée de deux phases magjoritaires le zircon et la
mullite. Nous notons aussi la présence d’ une tres faible quantité de grains de zircone (coul eur
blanche).
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Figure 6.26 : Structures de différents échantillons (X% B + Y% ZS) apreés frittage a 1600°C
durant 2 h et retour alatempérature ambiante: (a) 10% B + 90% ZS ; (b) 30% B + 70% ZS;
(c) 50% B + 50% ZS; (d) 70% B + 10% ZS; (€) 90% B + 10% ZS.
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Pour le taux de 50% de boehmite, nous notons essentiellement la formation du
composite mullite-zircone (6.26-c). La matrice mullitique est constituée de grains de forme
irréguliére. Les grains de zircone, de forme ronde, sont distribués d’ une maniere homogene.
Ils sont de deux types: les plus petits sont intragranulaires (t-ZrO,) aors que les plus gros sont
intergranulaires (m-ZrO,). Dans cette structure, la porosité est plus faible.

Lamicrographie (4.26-d), relative al’ échantillon contenant 70% de boehmite révéle une
nette évolution de la structure. On note que la structure est biphasée a grains sensiblement
équiaxes correspondant aux deux phases majoritaires I'aumine et la mullite. Nous
remarquons aussi la présence des grains de zircone (blanche) qui sont distribuées de fagon
homogéne.

Pour un pourcentage élevé de boehmite (90%), la microstructure montre des grains
allongés d’aumine avec quelques grains de mullite de forme irréguliere ainsi gu’ une faible

quantité de zircone. La porosité est trés impotante dans cette structure.
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Chapitre 7
CARACTERISATION DU COMPOSITE MULLITE-ZIRCONE
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7.1- EFFET DE LA VITESSE DE CHAUFFE:

Afin de mieux comprendre les phénomenes qui controlent I'influence des conditions
d élaboration sur |es propriétés mécaniques, nous avons procédé a des essais complémentaires
(en dilatométrie). Ces essais sont nécessaires pour définir les conditions optimales de frittage
(température, atmospheére, palier, ...).

Les courbes de retrait des échantillons frittés & 1650°C avec différentes vitesses de
chauffe sont rassemblées dans la figure 7.1. Nous notons que |e chauffage avec une vitesse de
5°C/min conduit a une meilleure densification finale. En général, les courbes dilatométriques
montrent les mémes évolutions qualitatives pour les quatre vitesses de chauffe. Le frittage
S amorce pour toutes les vitesses aux alentours de 1130°C. Cette constatation est vérifiée par
les courbes dérivées (figure 7.2). La comparaison de ces dernieres montre que la vitesse de
densification vers 1350°C devient beaucoup plus grande a mesure que la vitesse de chauffe
augmente. Nous remarquons gue les températures des deux « gonflements » augmentent avec
I” accroissement de la vitesse de chauffe.

2
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-8 1 — 5°min, D=3.672

-10 —10°/min, D=3.661
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Figure 7.1 : Courbes de retrait mesurées lors d’ un frittage sous air statique avec différentes
vitesses d’ échauffement.
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Figure 7.2 : Courbes de vitesse de retrait - Frittage sous air statique - avec différentes vitesses

d’ échauffement.

7.2- ESSAIS DE RETRAIT ET ETUDE COMPARATIVE DE L’INCIDENCE DE
L’ATMOSPHERE DE FRITTAGE:

Les essais dilatométriques effectués en conditions isothermes vont nous permettre
d étayer certaines hypothéses concernant les différents comportements des méanges
boehmite — zircon au cours de leur frittage en conditions anisothermes. Les objectifs de tels
essal's sont |es suivants:

- Etudier, plus en détail, I’ évolution dimensionnelle se produisant entre 1300-1500°C.
Dans cet intervalle de température, il se développe, selon I’ atmosphere oxydante, les
deux ralentissements du frittage ou bien les deux gonflements.

- Explorer de fagon plus précise le domaine des températures comprises entre 1300°C et
1500°C ; dans lequel |e deuxiéme phénomeéne notable de retrait se manifeste.

- Déterminer le type de la cinétique de retrait, contrélant I’ évolution dimensionnelle des
échantillons a haute température.

- FEtude de [l'influence de I'amosphéere du frittage sur les comportements
dimensionnelles des mélanges boehmite — zircon.

Pour cela, trois atmosphéres ont été choisies, de la plus oxydante a la moins oxydante
selon la séquence suivante:

- Frittage sous air dynamique (atmosphere trés oxydante).
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- Frittage sous air statique (atmosphére oxydante).
- Frittage sous Argon (atmospheére peu oxydante).

Lorsgu’on fait varier |I’atmosphére de frittage, généralement, on distingue deux types
d effets: dans le stade final du frittage, I’ occlusion de gaz dans la porosité fermée; et tout au
long du frittage, |a modification des concentration en défauts ponctuels.

Dans notre cas |’ occlusion de gaz a peu de chance de se produire dans les stades initial
et intermédiaire du frittage puisgue la porosité qui demeure majoritairement ouverte permet
leur évacuation. On peut dire que le réle de I’amosphére dans le stade intermédiaire du
frittage intervient principalement sur les concentrations en défauts ponctuels.

L’examen détaillé des courbes dilatométriques, sur des échantillons traités jusqu’a
1300°C pendant 2 heures (figure 7.3), révele que I’ effet de I’atmosphére sur le retrait est
totalement différent. Au cours de ce maintien isotherme, on peut d abord observer une
contraction progressive des échantillons dans la premiére demi heure quelque soit
I’ atmospheére oxydante. Nous remarquons un retrait important, suivi d’ un gonflement apres 40
minutes de palier dans le cas de I’atmosphére oxydante (air statique). Ce gonflement est
probablement causé par la formation d’une phase vitreuse. Par contre, nhous notons un arrét
complet du retrait apres une demi heure dans le cas de I’atmosphere tres oxydante (air
dynamique). Dés que le temps de maintien de I’ isotherme devient supérieur a une demi
heure, dans le cas de I’atmosphére peu oxydante (Argon), nous observons plus qu’un retrait
dont I'importance croit avec le temps de maintien. Nous pensons que I’ atmosphére oxydante
est responsable de I’ apparition du premier gonflement vers 1350°C observeé sur les courbes de
retrait (chapitre 4). A I'état final, nous constatons un effet néfaste de I’air dynamique, en
comparaison de celui statique et de |’ argon.

Les courbes de retrait isothermes, réalisées a 1350°C sous différentes atmospheéres, sont
reproduites sur lafigure 7.4. Ces courbes mettent en évidence des évolutions assez différentes
de celles observées dans le cas des échantillons traités jusgu’ & 1300°C. A 1350°C, ol prend
place un gonflement en dilatométrie anisotherme, il se produit (dés le début du maintien
isotherme) un gonflement qui ne précede aucun retrait. Ce gonflement présente une amplitude
maximale est plus grande dans le cas de |’ échantillon fritté sous air statique. Par contre, on
note un faible ralentissement du retrait dans les deux échantillons frittés sous air dynamique et
sous argon. On peut conclure que ce gonflement est lié al’ atmosphére oxydante ou I’ oxygene
stagne dans la porosité ouverte. Apres un quart d’ heure, ce gonflement est suivi d un retrait

dans les trois cas. A la fin du temps de maintien, on atteint un retrait dont |I’'importance est
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|égérement moins élevée sur |’ échantillon fritté sous air statique que celle relevée sur les deux

autres aimospheéres.
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Figure 7.3 : Courbes dilatométriques isothermes enregistrées, lors d’ un traitement jusqu’a
1300°C, a partir du méme méange (boehmite-zircon).
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Figure 7.4 : Courbes dilatométriques isothermes enregistrées, lors d’ un traitement jusqu’a
1350°C, a partir du méme méange (boehmite-zircon).
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En comparant les courbes isothermes obtenues a 1350°C (figure 7.4) et 1400°C (figure
7.5), on note qu’a 1400°C, le gonflement est juste terminé en dilatométrie anisotherme. Les
courbes dilatométriques anisothermes, apres le premier gonflement qui apparait vers 1350°C,
montrent un retrait notable jusqu’a 1500°C ou il apparait la deuxieme dilatation. L’ isotherme
effectuée, dans la zone de retrait a 1400°C, ne présente qu’un retrait dont I’importance est
similaire pour les trois atmospheres.

Au fur et a mesure que la température de I’ isotherme augmente jusqu’ a 1450°C (figure
7.6), les courbes de retrait présentent presgue la méme allure. On note toutefois que, pour
cette température, le retrait initial est plus grand au début du temps de maintien. Ce fait se
traduit par le frittage des deux constituant I’alumine-a et le zircon pour atteindre le maximum
de densité. Aux plus hautes températures de traitement en condition isotherme (1400-
1450°C), le retrait croit avec latempérature de I’ essai. L’ amplitude du retrait est relativement
plus grande lors du maintien a1450°C.

Dans la zone ou se produit un gonflement brutal en condition anisotherme vers 1520°C,
les essais réalisés a 1500°C (figure 7.7), montrent toujours un gonflement aprés 10 minutes de
maintien. On note toutefois que, avant ce gonflement le retrait initial au début du maintien est
plus faible, le gonflement qui S ensuit intervient plus rapidement et est dd alaformation de la
mullite qui est de faible densité (3,17 g/cm®). On note que les courbes isothermes, frittées
jusqu’a 1500°C sous air dynamique et sous Argon, présentent la méme alure. L’ effet négatif
de I'air statique, en comparaison avec les deux autres atmosphéres, est sensiblement plus
faible. En conclusion, il y a un effet important de |I’atmosphere du frittage sur le premier
gonflement. Par contre, quelle que soit I’atmosphére de frittage, aucun effet n’a été observé
sur le deuxieme gonflement.

Ces essais confirment que le premier gonflement est lié alaformation d’ une importante
phase amorphe de silice causée par la décomposition du zircon a des températures plus basses
(1350°C). Un tel effet est lié, d’une part, a la transformation de phase 6-Al,03 — a-Al,O3 et

d autre part, au réle joué par la présence de I’ atmosphere oxydante (air statique).

144



0 W Y - 1400
2] - 1200
4
_ - 1000
g 61 o
= )
-8 | o
% 800 £
S -10 - \g
g - 600 &
] -12 4 §
-14 1 — sous air dynamique - 400
-16 1 —— Sous air statique
- 200
.18 | ——Sous argon
— Température
-20 0

Temps (h)

Figure 7.5 : Courbes dilatométriques isothermes enregistrées, lors d’ un traitement jusqu’a

1400°C, a partir du méme mélange (boehmite-zircon).
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Figure 7.6 : Courbes dilatométriques isothermes enregistrées, lors d’ un traitement jusqu’a

1450°C, a partir du méme mélange (boehmite-zircon).
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Figure 7.7 : Courbes dilatométriques isothermes enregistrées, lors d’ un traitement jusqu’ a

1500°C, apartir du méme mélange (boehmite-zircon).

7.3- DENSITE ABSOL UE:

Sur la figure 7.8, nous avons représenté la variation de la densité absolue (mesurée a
I’aide d’un pycnométre a Hélium) des échantillons du mélange boehmite-zircon, traités a
différentes températures durant 00 min et refroidie avec une vitesse de 100°C/min. Nous
observons une augmentation de la densité absolue des échantillons en fonction de la
température jusqu’a 1400°C. Cette croissance est liée a la transformation de I’alumine de
transition (6) pour former I’aumine-a.. Les spectres de diffraction des rayons X (figure 7.9)
confirment la présence de la phase transitoire (0) a 1300 et 1350°C. Les mémes spectres de
DRX montrent aussi la croissance des pics correspondant a I’alumine-a. a mesure que la
température augmente. La décomposition du zircon a partir de 1450°C abaisse la densité
absolue. A partir de 1550°C, la densité absolue devient pratiquement constante ce qui

confirme laformation du composite mullite-zircone a ces températures.
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Figure 7.8 : Densité absolue du mélange (boehmite + zircon) traité a différentes températures,

sans temps de maintien et refroidi avec une vitesse de 100°C/min.

7.4- IDENTIFICATION DESPHASESAU TERME DU CYCLE THERMIQUE:

Les spectres de diffraction des rayons X réalises, apres le cycle thermique impose et
retour a la température ambiante, sont représentés sur la figure 7.9. Ces spectres mettent en
évidence des raies de diffraction correspondant au zircon avec la phase transitoire 6-Al,Os.
On note aussi |’ apparition des deux phases minoritaires I’alumine-a. et la zircone tétragonale.
Au fur et a mesure que latempérature de traitement augmente, le taux de I’aumine-a croit et
les pics de la phase transitoire (0) disparaissent. Aux températures 1400°C et 1450°C, on
remargue la présence des raies correspondant a I’alumine-a, le zircon et la zircone
tétragonale. A cette température (1450°C), aucune trace de mullite n’ apparait. Dans le cas des
échantillons comprimés et frittés a la méme température, on a remarqué la formation de 80%
du mullite. Nous pensons qu’il y a une relation étroite entre la pression de compactage et la
réaction entre I’alumine-a. et la silice. A 1500°C, on observe de petits pics correspondant a la
mullite. Aux températures 1550°C et 1600°C, on note la présence du composite mullite-
zircone avec les deux phases de zircone (m-t). Jusqu’'a 1600°C, il reste toujours des traces
d aumine-a et de zircon. Ces essais confirment, donc, que la réaction entre I’adumine-a. et la

silice est plus faible dans les poudres non comprimés.
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Figure 7.9 : Spectres de DRX enregistrés a partir du mélange boehmite + zircon frittés a
différentes températures durant 0Omin et refroidi avec une vitesse de 100°C/min: (A)
Alumine-a. ; (ZS) Zircon ; (M) Mullite ; (Zt) zircone tétragonale ; (Zm) zircone monoclinique,
(6) 6-Al0s.
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7.5-CYCLE DILATOMETRIQUE CUMULE:

Afin de confirmer les interprétations précédentes, nous avons procédé a des essais
dilatométriques sur des échantillons ayant subi des traitements thermiques préalables. Sur la
figure 7.10, nous avons reproduit des courbes dilatométriques enregistrées lors d’'un cycle
thermique jusqu’ a 1600°C a partir des échantillons suivants :

a) Echantillon boehmite-zircon ayant subi préalablement un traitement isothermede2 h a
1400°C.

b) Echantillon boehmite-zircon ayant subi préalablement un cycle thermique jusqu' a
1550°C pendant 2 heures.

c) Echantillon boehmite-zircon ayant subi préalablement un traitement de 2 heures a
1600°C.

Les courbes de la figure 7.10, montrent des évolutions dimensionnelles remarquables
dans les deux premiéres courbes (a) et (b) ; on remarque ains :

Une évolution dimensionnelle assez similaire a la précédente courbe dilatométrique
anisotherme (chap 4) entre 1400 et 1600°C pour le premier échantillon.

L e deuxiéme gonflement apparait toujours a la méme température vers 1505°C, qui est
du alaformation du mullite.

Une reprise du retrait a partir de 1550°C, en éliminant les porosités fermées.

Sur la courbe 5.10-b relative au deuxiéme échantillon on note les évolutions suivantes :

Un retrait de 2%, similaire au retrait de premier échantillon qui apparait aprés le
gonflement. Lors du refroidissement on remarque une expansion a partir de 500°C, liée ala
transformation de phase de la zircone (t — m).

On remarque, par ailleurs, sur la courbe 7.10-c aucun retrait notable pour le troisiéme
échantillon. On note, une expansion au cours d' échauffement vers 840°C, liée ala dissolution
de la phase vitreuse. Une contraction a partir de 1080°C liée probablement a la transformation
de phase de la zircone (m — t). Au cours de refroidissement on remarque gu’ une expansion
vers 550°C liée alatransformation de la zircone (t — m).

Ces reésultats montrent, donc, que le deuxiéme gonflement qui apparait a partir de
1500°C est lié alaformation du mullite. Ils ne mettent également en évidence, aucune reprise
du frittage a haute température pour les échantillons frittés a 1600°C. Les essais
dilatométriques laissent prévoir, par ailleurs, la présence d'une phase vitreuse et la

transformation de phase de la zirocne.
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Figure 7.10: Courbes dilatométriques enregistrées lors d’ un cycles thermiques jusgu’ a 1600°C
sur des échantillons ayant subi des traitements préalables : (a) échantillon traité d’un premier
cycle jusqu’a 1400°C durant 2h; (b) échantillon dgatraité a 1550°C durant 2h; (c) échantillon
traité a 1600°C pendant 2h.
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7.6- CARACTERISATION DU COMPOSITE FRITTE SOUS DIFFERENTS
CONDITIONS

7.6.1- Densité apparente

Sur lafigure 7.10, nous avons représenté, en fonction de la température de traitement et
temps de maintien, |’ évolution de la densité apparente des différents frittés. Nous notons une
augmentation de la densité dans les trois cas a mesure que la température de cuisson augmente
jusqu’a 1450°C. Cette augmentation est liée a la densification de I’alumine-o. et du zircon
[Clau 80] [Koya 96]. Une petite diminution de la densité 1500°C est observée, dans tous les
échantillons. Elle est due & la formation de la mullite (faible densité 3.17 g/cm®). On
remargue un effet bénéfique de la température de cuisson; la densité augmente a mesure que
latempérature de cuisson augmente jusqu’ a 1600°C. A cette température, la densité apparente
dans |e cas des échantillons traités pendant 2 heures est égale & 3.65 g/cm? (densité rel ative est
de ~ 96%). On peut, toutefois, noter que I’ accroissement du temps de maintien jusqu’'a 4

heures n’ engendre aucune amélioration de la densité apparente a 1600°C.
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Figure 7.10 : Densité apparente du mélanges (boehmite + zircon) frittés a différentes

températures de cuisson et différents temps de maintien.
7.6.2- Porosité ouverte

Les mesures de la porosité ouverte, par la méthode d’ Arthur, des différents comprimés

frittés a différentes températures et durant plusieurs maintiens, montrent que la porosité des
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frittés dépend des conditions du frittage. La figure 7.11 montre que, la porosité ouverte
diminue a mesure que la température de frittage croit. On note alors que la diminution de la
porosité est linéaire dans le cas des frittés pendant 2 heures. 1l reste plus de 7% de porosité
ouverte dans les échantillons frittés a 1500°C pendant 1 heure. Par contre, la porosité ouverte
est nulle dans les échantillons cuits & 1550°C pendant 2 et 4 heures. On peut dire que 2 heures
de maintien est le temps optimal pour les traitements en question. A partir de 1550°C, il ne

reste que la porosité fermée. Par conséquent, ces échantillons présenteront de meilleures
propriétés mécani ques.
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Figure 7.11 : Porosité ouverte des mélanges (boehmite + zircon) frittés a différentes

températures avec plusieurs temps de maintien.

Apres avoir présenté et discuté les caractéristiques physico-chimiques du composite
mullite-zircone élaboré a partir de la boehmite et du zircon, nous allons analyser I’ influence
des conditions des conditions de frittage (température et temps de maintien) sur les propriétés
mécaniques. La déermination de ces propriétés macroscopiques reste |I'éape ultime du
jugement du procédé d’ élaboration. En ce sens, et pour donner une évaluation quantitative des
comportements mécaniques de ce composite, on s est limite, a quelques essais significatifs:

Le module d’Young, ladureté Vickers, lacontrainte alarupture et laténacité.
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7.6.3- Moduled’Young

La connaissance du module d' Young est trés importante pour la caractérisation des
céramiques. Il est en effet fortement lié a la microstructure de ces matériaux. La présence de
pores, de micro-fissures,... etc est révélée par une variation plus ou moins grande de ce
parameétre. La figure 7.12 illustre |’ évolution du module d'Y oung obtenu a partir des essais
dynamiques (GRINDO-SONIC) sur des échantillons frittés a différentes températures et avec
plusieurs temps de maintien. Les résultats expérimentaux concordent avec ceux donnés dans
lalittérature [Hami 96]. Le module éastique varie de la méme fagon que la densité apparente,
on remarque une augmentation vers 1450°C qui est due a la présence d’aumine-o et du
zircon. A partir de 1500°C, on voit une augmentation du module a cause de la formation du
composite mullite-zircone. Une nette augmentation est observé au fur et & mesure que la
température augmente jusqu’a 1600°C, ce qui confirme la concordance entre la densité et le

module d’ Y oung.
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Figure 7.12 : Evolution du module d’ Y oung en fonction de latempérature et temps de

maintien.

7.6.4- Dureté

Des tests de dureté ont été réalisés sur des échantillons frittés a différentes températures
a différents temps de maintien (figure 7.13). Les résultats montrent une nette croissance de la
dureté des échantillons frittés durant 1 et 4 heures, la variation de la dureté dans ces deux cas
est quasiment linéaire en fonction de la température de cuisson. Dans le cas des échantillons
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frittés pendant 2 heures, on remarque une augmentation de la dureté a 1450°C (alumine-
zircon) puis une diminution vers 1500°C (mullite-zircone). La dureté de échantillons frittés a
1600°C tend vers une vaeur maximale d’ environ 12,4 GPa.

Ces résultats concordent avec ceux obtenus pour les mesures de la densité apparente et
du module d’ Y oung. Ils montrent que la dureté augmente avec latempérature de frittage et le
temps de maintien. A partir de 1550°C, la dureté devient quasiment constante dans le cas des

échantillons frittés pendant 4 heures.
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Figure 7.13 : Evolution de la dureté en fonction de la température et temps de maintien.

7.6.5- Contraintealarupture

Les essais de résistance a la rupture et de ténacité ont été effectués sur une machine de
traction compression universelle hydraulique INSTRON 8502 avec une cellule de charge de 5
kN ayant une grande sensibilité.

Nous avons étudié la variation de la contrainte a la rupture en fonction des conditions
d élaboration (température de frittage et temps de maintien). Les résultats obtenus sont
représentés sur la figure 7.14. A travers ces résultats, nous remarquons une augmentation
linaire de o; a mesure que la température de cuisson augmente jusgu’a 1600°C, dans le cas
des échantillons traités durant 1 heure. On observe aussi la présence d’un maximum de cf a
1550°C dans le cas des échantillons frittés pendant 2 et 4 heures. Ce maximum est di au fort
taux de la phase tétragonale. L’ accroissement du temps de maintien jusqu’a 4 heures a un

effet néfaste sur o par rapport au temps de 2 heures. |l faut noter que I’ accroissement exagéré
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des grains, dans le cas des échantillons frittés pendant 4 heures, est la cause majeure de
I’ abai ssement des propriétés mécaniques surtout pour les frittés & 1600°C. La résistance a la
rupture diminue |égérement pour les échantillons frittés & 1600°C durant 2 et 4 heures, a cause
de la diminution du taux de la phase tétargonale (t-ZrO,). L’échantillon fritté a 1550°C

pendant 2 heures présente lameilleure résistance alarupture (or = 333 MPa).
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Figure 7.14 : Evolution de larésistance ala rupture en fonction des conditions d’ élaboration

(température de frittage et temps de maintien).

7.6.6- Ténacité

Les mesures de la ténacité K1C ont été réalisées en flexion 4 points, par rupture brutale
d éprouvettes polies et entaillées. Les contraintes résiduelles, dles al’ usinage et le polissage,
ont été éiminées par un recuit de 2 heures a 1300°C. Pour mesurer une valeur la plus proche
possible de la ténacité, il faut éviter au maximum la propagation sous critique lors de ces
essais. Pour cela, nous avons opté pour une vitesse de chargement rapide (5 mm/min) [Grem
02].

Lafigure 7.15 représente I’ évolution de la ténacité des différents frittés en fonction des
conditions d’ élaboration (température de traitement et temps de maintien). Comme dans le cas
de la contrainte a la rupture, I'augmentation de la température de frittage engendre un
accroissement notable de la ténacité pour atteindre un maximum de (Kc = 3,9 MPam?) dans
le cas d’échantillons frittés a 1550°C pendant 2 heures. On remargue que les échantillons

frittés pendant 1 heure et 4 heures présentent une évolution linaire de K¢, Par contre, au dela
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de 1550°C, on note une chute tres importante de la ténacité dans le cas des échantillons frittés
pendant 2 heures. Nous rappelons gu’ a cette température nous avons le maximum de zircone
tétragonale. La micrographie de la figure 7.16 représente un faciés de rupture montrant que la
rupture est de type intragranulaire.
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Figure 7.15 : Evolution de la ténacité en fonction des conditions d’ é aboration (température de

frittage et temps de maintien).

Figure 7.16 : micrographies des facies de rupture d’ un échantillon fritté a 1600°C pendant 2 h.
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7.6.7- Observations microstructurales des microfissures

Une fissure créée par indentation, a été observée en microscopie a balayage (figure
7.17) sur un échantillon fritté 1600°C pendant 4 heures, montre que la propagation des
fissures est « mixtes » intragranulaire et intergranulaire. On constate bien que la fissure se
propage, de la méme fagon, dans les grains de mullite et les grains de la zircone. On note une

bonne cohésion entre les grains de mullite et les grains de zircone.

Figure 7.17 : Microfissures aprés indentation Vickers, obtenus apreés frittage a 1600 durant 4 h
et retour atempérature ambiante.
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Conclusion générale

A travers cette éude, nous avons voulu substituer I’alumine-o. par la gibbsite AI(OH)3
pour éaborer, par frittage réactif, un composite a dispersoides mullite-zircone et d’ abaisser
ains latempérature de laréaction et du frittage.

Dans un premier temps, nous avons étudié la poudre de départ (gibbsite) pour mieux
comprendre ses transformations de phases. Nous avons montré, par anayse
thermogravimétrique, que le probleme de fissuration des échantillons élaborés a partir de la
gibbsite est directement lié au dégagement brutal d’ eau de structure.

Dans un deuxiéme temps, nous avons substitué la poudre de gibbsite par une gibbsite
partiellement déshydratée (Boehmite: AIOOH). Dans ce cas, aucune fissuration n'a été
observée. Par conségquent, la poudre de boehmite a été employée comme précurseur pour
élaborer le composite mullite-zircone.

Les principales conclusions auxquelles a abouti cette étude peuvent étre résumeées

comme suit :

1) Poudresdedépart :

Nous avons trouve une bonne diminution de la taille des grains apres 3h de broyage par
attrition. Les courbes dilatométriques ont montré une densification totale au-dela de 1600°C
dans le cas de la gibbsite broyée (densité relative de 97%). La gibbsite brute (grosses
particules) se transforme en Boehmite, y-Al,0s, 5-Al,05 et 6-Al,0s. Par contre, la gibbsite
broyée (petites particules) se transforme en beohmite et phase Chi. L’anayse
microstructurales des échantillons frittés a 1600°C montre la présence de fissures au sein des

pastilles.

2) Méange (gibbsite + zircon) :

Les échantillons élaborés a partir de mélanges de gibbsite et du zircon, durant un cycle
thermique mené jusgu’ a 1600°C (avec 300°C/h) sous une atmosphére dynamique d'air, sont
essentiellement caractérisés par:

- Unetransformation de phase du trihydrate en monohydrate a partir de 230°C ;
- Un début deretrait vers 1050°C gu’ on peut assigner alaformation de zones de

raccordement entre les granules de la poudre;
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- L’apparition d' un gonflement vers 1180°C qui est liée a la transformation des
alumines de transition en alumine-a ;
- Leretrait des échantillons reprend d’ une fagon notable par suite de lamise en
jeu des mécanismes de frittage.
Les essais de diffractométrie ont montré que la formation du composite mullite-zircone
a lieu au dela de 1450°C. La structure des échantillons obtenus est biphasée. Elle est
congtituée des gros grains de mullite de forme irréguliere et de particules fines de zircone de

formes arrondies et sphériques dispersées au sein de la matrice mullitique.

3) Méange (Alumines+ zircon) :
L’éude du frittage des mélanges de poudres (Alumines + zircon) nous a permis

d évauer I aptitude au frittage et de définir les conditions optimales. Nous avons utilisé les
différentes phases d’alumine comme poudres de départ telles que: l1a boehmite (AIOOH), la
phase y-Al,O3, les phases (6+6 )-Al,O3 et la phase la plus stable a-Al,Os. Les résultats
obtenus montrent |a présence de plusieurs phénomenes:

- Lareéhydratation de la boehmite apres contact avec del’eau ;

- Laprésence de deux gonflements néfastes vers 1350 et 1500°C ;

- Ladensité apparente évolue de la méme fagon pour tous les échantillons

- Enfin, les microstructures sont composées par des grains irréguliers de mullite

et de grains arrondis de zircone intra/intergranul aire disperses dans la matrice.

4) Méange (X% boehmite+ Y% zircon) :

Nous avons éaboré des composites Zircon-Mullite, Zircon-Mullite-Zircone, Mullite-
Zircone et Alumine-mullite-zircone a partir des différents pourcentages de boehmite et de
zircon. Les courbes dilatométriques ont montre un retrait des pastilles variant non seulement
avec latempérature mais aussi avec les différents pourcentages de boehmite et de zircon. Le
retrait a été évalué a 15% pour 10% de boehmite et dépasse |es 25% pour 90% de cette poudre
de départ. Les essais de DRX ont montré que a partir de 1500°C il y’aformation compléete des
composites MZ, AMZ, ZSM et ZSMZ selon les taux de zircon et d’alumine. En plus de la
composition stoechiométrique, |’ excés de boehmite ou de zircon dans le mélange se trouve
dans les frittés soit sous forme d’ aumine apha ou de zircon.
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5) Caractérisation du composite mullite-zir cone

Nous avons étudié I'influence de I’atmosphere de frittage sur le premier gonflement
apparaissent a 1350°C. La présence d'une transformation de phase (6—a) provoque la
décomposition du zircon, |’ apparition de la phase vitreuse est a I’ origine de ce gonflement
parasite.

Les résultats des essais mécaniques ont montré une grande corréation avec les
conditions d' éaboration. Un frittage de 2h a 1550°C conduit a I’ obtention d’un composite

présentant des propriétés mécaniques optimale (os, Kic, E,...).
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