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Introduction Générale

Dans le cycle d’élaboration des matériaux céramiques une étape cruciale de traitement
thermique appelée frittage suscite I'intérét de ’homme depuis des millénaires. I'optimisation de
cette étape est déterminante dans la maitrise des microstructures et lobtention de matériaux aux

propriétés souhaitées.

Le développement des techniques de frittage est concomitant aux révolutions industrielles qui
ont fagonné notre monde. Ainsi deés 1829 une premiére expérience de frittage assisté par une
pression mécanique est présentée par W.H Wollaston [1]. Il faut attendre le début du 20 siécle
et le deuxiéme essor industriel avec notamment l'invention et la distribution de I'électricité pour
trouver les premiers brevets sur des techniques de frittage assistées par un champ électrique [2], [3]
ou par micro-ondes [4]. En 1912, Weintraud et Rush [5] entreprennent la conception dune
technique couplant le chauffage par champ électrique et I’'application d™une pression mécanique sur
un matériau afin d’améliorer la consolidation de matériaux réfractaires. Ce concept est alors étudié
et amélioré par George F. Taylor [6] en 1930 et par Kiyoshi Inoue en 1962 [7]. Cette technologie,
du fait de son cout d'utilisation élevée, n’est réellement utilisée que dans les années 80
principalement dans des laboratoires de recherche. Sa forme industrielle, appelée le Spark Plasma
Sintering (SPS) [8], est alors créé par I'entreprise Sumitomo Heavy Industries (Tokyo, Japon) en
1991. En paralléle, entre les années 60 et 80, des premieres études [9]—[11] montrant I'influence
bénéfique d’une atmospheére saturée en eau couplée a I'application d™une pression extérieure sur le

frittage vont étre a 'origine des techniques actuelles de frittage hydrothermal [12].

Depuis 2010, un nouvel élan dans le développement de techniques de frittage novatrices est
constaté. Trois grands courants se démarquent ; le « cold sintering » [13], le « flash sintering » [14],
[15] et le frittage SPS. Ils sont évidemment a mettre aux crédits de problématiques devenues, au fil
du temps, prioritaires et incontournables. Parmi elles nous pouvons citer le besoin perpétuel des
industries, notamment aérospatiales et nucléaires, d’accéder a des matériaux céramiques aux
propriétés singulieres [16]. Aussi, une baisse drastique de la consommation d’énergie du processus
de frittage ne doit pas étre négligée afin de répondre a des besoins économique et écologique [17].
C’est d’ailleurs ce dernier point qui a poussé la communauté scientifique a se questionner sur la

possibilité de réduction du temps de frittage.

Ainsi une modification du processus de diffusion peut étre visée avec I'application de vitesse
de chauffe rapide durant le traitement thermique. En plus d’étre économique, les techniques de
frittage faisant appel a un chauffage rapide autorisent 'obtention de microstructures inédites
conférant aux matériaux frittés des propriétés nouvelles ou améliorées. C’est le cas de la majorité
des techniques de frittage assistées par champ comme le frittage SPS, le flash sintering ou le frittage
micro-ondes. Cependant, bien que ces techniques rapides aient démontré leur efficacité sur une
multitude de matériaux, les phénomeénes associés a ces technologies demeurent encore incompris

et sujets a controverse.



Introduction Générale

L’objet du programme ANR PixUFaST (Pixelated Ulira-Fast Sintering Technique), finangant cette
these, est le développement d’une technique de frittage innovante reposant sur un controle fin et
localisé des apports de chaleur autour du matériau a fritter. Cette technique est appelée frittage
pixélisé en référence aux éléments chauffants (pixels) placés autour de I’échantillon et pouvant étre
pilotés indépendamment les uns des autres. Avec des vitesses de chauffe semblables aux techniques
assistées par champ (>100°C.min™), le principal objectif de cette thése va étre de placer cette
technique de frittage pixélisé dans le paysage des techniques de frittage dites rapides. Pour ce faire,
des céramiques modeles, de type alumine et zircone, sont étudiées et leur frittage pixélisé est
comparé a des techniques de frittage conventionnelles et non conventionnelles (SPS) pour
lesquelles le comportement au frittage est bien connu. La mise en forme des crus, en amont, a été
réalisée par voie liquide (s/p casting) afin d’améliorer les empilements granulaires et les porosités
associées. Les échantillons sont ensuite frittés par trois techniques de frittage (conventionnelle,

pixélisée et SPS) et les microstructures obtenues sont présentées et confrontées a I’état de l'art.

Le premier chapitre de ce manuscrit est consacré a une synthese bibliographique ou y figurent
tout d’abord un rappel théorique concernant le frittage en phase solide puis un résumé concernant
le frittage de I'alumine « et de la zircone yttriée a 3 %mol. Le second chapitre présente la préparation
des crus céramiques et les différentes techniques et caractérisations expérimentales utilisées dans
cette theése. Les chapitres trois et quatre sont dédiés a la description et a la comparaison des frittages

des céramiques modeles de I'alumine « et de la zircone yttriée a 3 %mol.
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Chapitre 1

Eléments bibliographiques

Ce chapitre est constitué de deux parties. La premiere a pour objectif de faire un rappel
théorique du frittage en phase solide. La deuxiéme partie présentera des éléments bibliographiques
relatifs au frittage de I'alumine « et de la zircone 3Y-TZP, qui sont les deux matériaux modeéles
retenus pour ce travail de these.
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I- Le frittage en phase solide
1) Définition du frittage en phase solide

Le frittage est défini comme le passage d’un compact pulvérulent a un matériau cohérent sous
effet de la chaleur [18]. L’énergie thermique apportée induit la création et la croissance de liaisons
entre les grains de poudre par diffusion atomique. L’activation du frittage conduit alors a la
consolidation pouvant étre accompagnée, ou non, dune densification du matériau final selon le
type de mécanisme de diffusion mis en jeu. C'est le seul procédé utilisable pour synthétiser et/ou

densifier des matériaux dits réfractaires et ceux qui se décomposent avant leur fusion.

Suivant les réactions physico-chimiques qui se produisent a I'intérieur du compact pulvénilent,
le frittage peut étre considéré selon deux grandes catégories : le frittage en voie solide et le frittage
en voie liquide. En réalité, ces deux voies peuvent étre, elles-mémes, subdivisées en sous-catégories

comme l'illustre le diagramme de phase suivant (Figure 1) :

Frittage en
A phase lignide  p\
Frittage en
o -pba.':e
g Tf,B « visquense »
-
\é_' Frittage en
3 T1 e A +ﬁ phase /j?g{fzde
= o4 . fransitotre
Frittage en
: phase solide
A X B
Composition

Figure 1 : Différents types de frittage en fonction d'un diagramme de phase binaire A-B [19]

Pour une composition X dun systéme A-B, le frittage aura lieu exclusivement en phase solide
a la température T tandis qu’a la température Tj, il s'agira d'un frittage en phase liquide. Cependant
deux autres types de frittage peuvent se produire dans certaines conditions. Ainsi un frittage en
phase « visqueuse » peut apparaitre lorsque la fraction volumique en phase liquide est suffisamment
importante. Ce type de frittage entraine une densification du systeme A-B sans changement de
forme des grains en raison de la présence du fluide visqueux venant se placer entre les grains durant
le traitement thermique. Un frittage en phase liquide transitoire peut aussi se produire. Dans ce cas,
la phase liquide se forme durant la montée en température et disparait lorsque la densification du
systéme est achevée. Comme illustré sur le diagramme de phase (Figure 1), lorsque le systeme A-B
de composition X est fritté a une température T proche de la température de I'eutectique (sous la
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ligne du solidus), une réaction s’opére entre A et B conduisant a une phase liquide. Cette phase

liquide disparait quand le systeme atteint sa phase d’équilibre solide.

Dans le cadre de ce travail de these, seul le frittage en phase solide a été étudié.

2) Origine du frittage en phase solide

Le frittage est un processus physico-chimique reposant sur des exigences thermodynamique
et cinétique.

a- Aspect thermodynamique

L’origine thermodynamique du frittage en phase solide est a mettre en relation avec la présence
d’interfaces solide-gaz et solide-solide dans un milieu pulvérulent. La création de ces interfaces
induit des tensions superficielles solide-gaz et solide-solide. L’interface solide-solide posséde en
général une énergie de surface dix fois moins élevée que celle attribuable a la tension superficielle
solide-gaz. Or, un systéme évolue toujours vers un équilibre thermodynamique correspondant a
une minimisation de lénergie superficielle. Ainsi, l'interface solide-solide étant la moins

énergétique, le systeme dispersé (poudre) doit évoluer vers un systéme massif (matériau dense).
Lors d'un frittage, la variation d’énergie interfaciale totale peut étre écrite comme suit :
A(y.A) = Ay. A+ y.AA 1)

Ou y est I'énergie interfaciale des grains et A la surface totale des grains. L'énergie du systéme
peut alors étre minimisée en diminuant la valeur des énergies interfaciales (Ay, remplacement des
interfaces solides-gaz par des interfaces solide-solide = densification du matériau) ou en diminuant
I'aire des interfaces (AA, augmentation de la taille des grains = grossissement granulaire). En réalité,

le frittage correspond a un mélange de ces deux phénomenes (Figure 2) :

Densification

Grossissement granulaire

Figure 2 : Phénomeénes survenant durant le frittage [19]
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Chapitre I : Eléments bibliographiques

Le frittage associe donc une augmentation de la densité du matériau a une augmentation de la
taille des grains. Afin d’obtenir des microstructures denses et les plus fines possible, il sera
évidemment préférable de favoriser le phénomene de densification au détriment du grossissement

granulaire.
b- Aspect cinétique

Le second aspect 4 considérer dans la compréhension du frittage est sa cinétique. La cinétique
du frittage en phase solide est, comme pour 'aspect thermodynamique, régie par les contraintes
exercées aux interfaces solide-solide et solide-gaz et peut étre décrite selon I’équation de Laplace.
En considérant une sphére de rayon R dun matériau condensé situé dans un milieu gazeux, la
différence de pression entre la pression a l'intérieur (Pp,) et a l'extérienr (Pgy) de la sphére a
I'équilibre AP s’écrit :

AP = Pipy — Poye =222 @

Ainsi la courbure de la sphére engendre une différence de pression entre le matériau condensé
et la phase gazeuse. Pour une surface convexe, le signe du rayon de courbure est positif et la matiére
dans le solide est alors en compression. A I'inverse, pour une surface concave, le signe du rayon de
courbure est négatif et la matiére dans le solide est en tension. Il en résulte donc un flux de matiére
de la région convexe vers la région concave. Ce transport prend sa source dans différentes régions
des grains, ce qui conduit a plusieurs mécanismes de frittage qui seront décrits dans la partie 4 de
ce chapitre (Chapitre I — 1.4). Le transport de matiere n’est pas uniquement provoqué par les effets
de courbure de surface. Une pression extérieure (frittage sous contrainte) peut aussi le favoriser, en
augmentant la pression de contact entre les particules de poudre, ce qui fournit une énergie
supplémentaire au systeme. Des réactions chimiques peuvent aussi, selon les systemes étudiés [20],
[21], favoriser la cinétique de frittage en provoquant une diminution de ’énergie interfaciale entre
les particules de la poudre, plus élevée que celle accompagnant les effets des courbures de surface
ou de pression extérieure. Cependant ces réactions chimiques peuvent apporter des hétérogénéités

chimiques et/ou microstructurales et sont rarement favorables dans I'élaboration de céramiques.

3) Les étapes du frittage en phase solide

Les premieres études sur le frittage en phase solide, menées notamment par Frenkel [22], Pines
[23], Herring [24], Kuczinksy [25], Kingery et Berg [26], Ashby [27] et Coble [28], [29], ont conduit
a décomposer le frittage en trois étapes (Figure 3). La premiére étape correspond a la formation et
la croissance de cous s’établissant entre chaque particule voisine. Lors de la deuxiéme étape le
réseau de pores interconnectés se réduit progressivement. La derniére étape de frittage est associée
a Iélimination relativement lente des pores considérés comme sphériques et isolés (porosités

fermées).
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Figure 3 : Représentation schématique des différentes étapes du frittage en phase solide [30]

a- Etape initiale : Construction et croissances des cous

La premiere étape correspond a la formation et 4 la croissance de cous entre les particules de
poudre (correspondant a une réduction de I’énergie superficielle du systeme de plus de 50 %). Cette
formation est amorcée par les gradients de pression et de concentration existants entre les particules
en contact permettant ainsi la convergence de la matiére vers la surface des pores par des
mécanismes diffusionnels détaillés dans la partie 4 de ce chapitre (Chapitre I — 1.4). En général cette
étape est associée a une densité relative du compact comprise entre 65 et 70 %. Ce dernier posseéde
alors une certaine tenue mécanique permettant, si souhaité, son usinage.

b- Etape intermédiaire : Elimination de la porosité onverte

Apres 'étape initiale, le compact, présentant une densité relative autour des 70 %, est formé
d’un squelette solide traversé par un réseau de pores interconnectés. L’empilement de grains est
souvent modélisé par le modéle de Coble [28]. Dans celui-ci, les grains sont représentés par des
solides a 14 faces (tétracaidécaédres) composés de 6 faces carrées et 8 faces hexagonales (Figure 4)

3@@
[

Figure 4 : Représentation schématique de I'empilement des grains (tétracaidécaédres) durant le stade intermédiaire
selon le modele de Coble [28]

Dans un tel empilement régulier des grains, chaque face est commune a deux grains et
constitue un joint de grain. Les pores sont assimilés a des canaux cylindriques répartis de maniere
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Chapitre I : Eléments bibliographigues

homogeéne le long de chaque aréte, chaque canal poreux est donc commun 2 3 grains. Le modéle
de Coble suppose une géométrie de pores uniforme autour des grains ainsi qu'un seul mécanisme
de diffusion densifiant actif. La réduction du volume des pores va donc s’opérer par transfert de la
matieére provenant du centre des faces vers le joint de grain par diffusion aux joints de grains ou
par diffusion en volume. Cette réduction de la taille des pores rend de plus en plus instable le réseau
de canaux poreux conduisant ainsi a la fermeture de la porosité et 4 la formation de pores isolés de
plus petite taille, situés le long des arétes des grains ou aux sommets des grains (points triples).

Cette deuxiéme étape se poursuit jusqu’a une densité relative d’environ 92 %.

- Etape finale : Elimination de la porosité fermée

Cette derniére étape correspond a l'élimination de la porosité fermée. A ce stade, la
densification s’accompagne toujours dun grossissement granulaire, plus ou moins rapide, par
déplacement des joints de grains vers leur centre de courbure. Si ce déplacement est trop rapide, il
peut provoquer une séparation entre les pores et les joints de grains (Figure 5). Le joint de grain va
d’abord se courber jusqu’a se séparer du pore. Les pores sont alors piégés a I'intérieur des grains et
seul le mécanisme de diffusion en volume permet leur élimination qui est alors relativement lente.
A T'inverse si le déplacement des joints de grains est plus lent, les pores restent attachés a ces
derniers. La porosité s’élimine alors totalement et de facon plus rapide par un mécanisme de
diffusion aux joints de grains. Cette derniére étape de frittage peut donc étre une étape limitante

dans le processus de frittage si la croissance des grains n’est pas maitrisée.

Joint de grain

7780\
A

o)

Figure 5 : Représentation schématique du mécanisme de séparation pores/ joints de grains durant I'étape finale du
[frittage en phase solide [30]

4) Mécanismes de transport en phase solide

Le frittage peut donc étre vu au sens restrictif du terme comme le développement de liaisons
entre grains dans un milieu pulvérulent ou aggloméré par la diffusion de matiere sous 'action de
contraintes supetficielles et/ou de la chaleur. Les mécanismes de création ou de croissance de ces
liaisons entrainent alors, selon le chemin de diffusion de matiere (Figure 6), deux phénomeénes
concomitants ; une densification accompagnée dune consolidation ou une simple consolidation

(coalescence) entre les particules de poudre. L’évolution de la microstructure du matériau sera donc
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différente selon l'origine de la migration de la matiére. La description du frittage a partir des
mécanismes de diffusion de matiére peut étre modélisée par un modele analytique a deux sphéres
développé suite 2 de nombreux travaux [22]-[29]. Plusieurs hypothéses simplificatrices sont faites
notamment sur la géométrie des particules de poudre et sur le champ de distribution de contrainte.
Ainsi les particules de poudre sont représentées comme deux sphéres de méme nature et de méme
diametre D. La zone de contact entre les deux particules de poudre, appelée cou ou pont, est un
tore cylindrique avec comme rayons de courbure x (positif) et @ (négatif). Une représentation de
ce modele est montrée sur la Figure 6 ; les différents mécanismes de transport de matiére inhérents

au frittage en phase solide y sont aussi représentés.

Transport DV
de masse
en surface

E-C : Evaporation-Condensation
DS : Diffusion superficielle
DV : Diffusion en volume

Transport
de masse
en volume

DP : Déformation plastique
JG : Diffusion aux joints de grains
DV : Diffusion en volume

Figure 6 : Modélisation de denx particules sphériques avec les différents mécanismes de transport de matiére
potentiellement activés lors du frittage en phase solide [30]

De cette simplification il est possible d’évaluer ’évolution de la croissance du cou entre deux
particules de poudre au cours du premier stade de frittage. L’équation suit une loi de puissance en

fonction du temps :

6 - A

Avec: -x le rayon du cou
- R le rayon des particules de poudre supposées de méme de taille
- t le temps de frittage
-m, n et A les variables ajustables selon le mécanisme de diffusion
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La valeur des variables m,n et A dépend du mécanisme de transport considéré. Pour chaque
mode de diffusion, plusieurs valeurs sont possibles selon les auteurs mais la forme de I'équation

reste identique. Ces valeurs sont résumées dans le Tableau 1.

Tablean 1 : Valeurs des variables n, m et A de l'équation (3)

Mécanismes de Valeurs Valeurs plausibles
diffusion n m n m A
Diffusion aux 486;yD;Q
joints de grains 6 4 6 4 kb—T
Diffusion en
volume (a 16yD,q
partir du joint 3 3 5 3 kb_T
de grain)
Ecoulement 3y
plastique 2 1 2 1 E
Diffusion en 566,yD0)
Silass 3-7 2-4 7 4 kb—T
Diffusion en- 20yD,70
volume (depuis 4 3 4 3 kb—T
la surface)
Evaporation- 2 vyp03/2p1/2
condensation 3-7 -4 3 2 3 T Yg{b T) 3,(;2

Avec : §; I'épaisseur du joint de grain, ¥ Iénergie de surface, D; le coefficient de diffusion aux
joints de grains, () le volume atomique, kj, la constante de Boltzmann, T la température, D,, le
coefficient de diffusion en volume, 1) 1a viscosité du matériau, 85 Iépaisseur de la zone de diffusion,
D; le coefficient de diffusion superficielle, v le coefficient d’accommodation pour le transport

gazeux, P la pression de gaz et p la densité du matériau.

a- Meécanismes densifiants avec consolidation

Les mécanismes densifiants avec consolidation s’effectuent via un transport de matiére en
volume. IIs regroupent les mécanismes de diffusion en volume, aux joints de grains et 'écoulement

Visqueux.
e La diffusion aux joints de grains

Ce mécanisme est souvent prédominant dans la majorité des cas [19], [31], [32]. En effet son
énergie d’activation est plus basse que celle de la diffusion en volume. Le transport de matiére
s’effectue via les joints de grains vers la région du cou (Figure 6). La diffusion aux joints de grains

provoque donc un rapprochement des particules en contact.
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e [ a diffusion en volume

La diffusion en volume émane de gradients de concentration en lacunes entre le volume de la
particule et le cou. Elle peut étre assimilée a une diffusion des lacunes et en sens inverse des atomes.
Ce mécanisme est activé généralement a température élevée. Il existe un second mécanisme de
diffusion en volume non densifiant. Dans ce cas, le transport de masse s’effectue en surface par la

diffusion atomique de la surface des particules de poudre vers les cous (Figure 6).
e [’ecoulement plastique

Ce mécanisme correspond aux déplacements de dislocations améliorant, avec les lacunes, les
transports de matiere durant le frittage. Particulierement important en début de frittage lorsque la
densité de dislocations est élevée pour des poudres compactées, ce mécanisme que 'on assimile a

de la diffusion en volume perd de son influence avec I'avancement du frittage.

b- Mécanismes non-densifiants avec consolidation

Les mécanismes non-densifiants avec consolidation s’opérent via un transport de matieére en
surface. Contrairement aux mécanismes décrits précédemment, ici, les centres des particules ne se
rapprochent pas (Figure 6) et seule une croissance des cous est observée. On retrouve ainsi la
diffusion superficielle, 'évaporation-condensation et la diffusion en volume (déja décrite dans la

partie précédente 4.a).

e La diffusion superficielle

/i Adatom Ledge Adatom

Ledge Atom /"‘ i 7 / . /
/'// / =
Ledge Vacancy “ﬁ‘ 3T / ]__ ﬁ
/ 7/ @ /) 4
7 o /,/. /
ot —d / y. 4
/ /_j ‘7'\ Surface Atom

/
4 |

Surface Vacancy

Kink Atom

Figure 7 : Représentation schématique du modéle TLK [33]

Ce mécanisme est prépondérant a basse température [25], son énergie d’activation étant la plus
faible par rapport aux autres mécanismes. La diffusion superficielle provient des défauts surfaciques
des solides cristallins permettant le mouvement d’atomes de surface. Ces défauts de surface sont
illustrés par le modéle TLK (Terrace — Ledge — Kink) [31]. Ce modele prend en compte des surfaces
planes correspondant a des plans atomiques denses ou terrasses, des marches linéaires entre deux
terrasses et des décrochements brisant la linéarité de ces marches. Des lacunes dans les terrasses

sont aussi considérées tout comme la présence d’atomes isolés appelé adatomes (Figure 7).

18



Chapitre I : Eléments bibliographiques

L’énergie thermique apportée au compact de poudre accentue le mouvement des atomes a travers
les lacunes. Ce mouvement s’effectue de maniere ordonnée de la surface des particules de poudre

(zones convexes) vers les cous (zones concaves) via un gradient de concentrations en défauts.
e I’évaporation-condensation

L’évaporation-condensation est observée pour des matériaux peu stables thermiquement. Les
atomes provenant de la surface d’une particule de poudre s’évaporent puis se déplacent dans les
pores avant de se condenser a la surface des cous entrainant une croissance du cou sans
densification. Ce type de grossissement est assimilable a un murissement d’Ostwald. C’est le cas
notamment de 'oxyde de zinc fritté en présence d’hydrogéne qui induit une évaporation de Zn

sous forme gazeuse puis sa condensation sous forme ZnO sur les ponts [34].

5) Les parameétres influencant le frittage en phase solide

Il existe en fait une multitude de parametres influengant le frittage en phase solide, qui peuvent
étre classés entre ceux liés au matériau et ceux liés au procédé de frittage. Les parameétres liés au
matériau vont étre relatifs a la composition chimique des particules de la poudre de départ, leur
taille, leur forme, leur distubution granulométrque ou leur état d’agglomération. Les parameétres
liés au procédé sont, eux, relatifs a la température de frittage, aux rampes de montée et de descente
en température, au temps et a 'atmosphere de frittage. S1 le procédé le permet d’autres parametres
peuvent aussi influencer le frittage comme une pression mécanique et/ou un champ
électromagnétique appliquée sur le matériau durant le traitement thermique. L'ensemble de ces
parametres matériaux et procédés mis en relation peut permettre d’obtenir une microstructure

visée. Quelques-uns de ces parametres sont détaillés dans cette partie.
a- Influence de la taille et de la distribution granulométrique

Dr’apres I'equation (3) présentée dans la partie précédente, la taille et la distribution de taille
des particules sont des paramétres importants pouvant influer sur la cinétique de croissance des
cous en fonction des différents mécanismes de diffusion prenant place durant le frittage en phase
solide. La loi de Herring [24] issue de I’équation de la cinétique de formation des cous (Equation
3) illustre I'influence de la taille des particules. Elle s'exprime de la maniére suivante : soit t; et t,
les temps mis pour atteindre un méme avancement du frittage (méme taille de cou, x) pour deux

tailles de particules R; et R, et o une variable dépendante du mécanisme imposant la cinétique

2= (ﬁ—)a @

Ainsi quel que soit le mécanisme imposant la cinétique d’avancement du frittage, plus une
quel q P q ge, p

d’avancement du frittage.

poudre présentera une taille de particule petite, plus sa cinétique de frittage sera rapide. Cela a été
observé, notamment dans I’étude de Fang ¢z 4/ [35] ou le frittage des poudres de carbure cémenté

WC-Co de taille différentes a été comparés pour des cycles thermiques identiques (Figure 8). La
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taille des particules de la poudre peut aussi avoir une influence sur le type de mécanisme de
diffusion mis en jeu lors du frttage. En faisant le rapport de I’équation (3) dans le cas dun
mécanisme de diffusion en surface et de diffusion en volume pour une poudre de granulométrie
R, on obtient un rapport (surface/volume) évoluant en 1/ R- Ainsi plus la taille des particules de
poudre est petite, plus ce rapport est grand. La diffusion superficielle est donc privilégiée aux faibles
granulométries. Une comparaison identique peut étre faite entre la diffusion aux joints de grains et
la diffusion en volume. Comme précédemment le rapport des équations montre une évolution en
1/ R- La diffusion aux joints de grains est donc, elle aussi, privilégiée aux faibles granulométries.

Une fois de plus, la taille des particules est donc un paramétre clé dans la modification des

cinétiques de frittage.
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Figure 8 : Influence de la taille de particules de WC-Co sur la densité relative des frittés en fonction de : (a) la
température, (b) du temps [35]
La distribution de taille des particules de la poudre joue aussi un role important sur la densité
a cru et finale d'un matériau. Une répartition granulométrique large peut permettre, lorsqu’elle est
optimale, d’améliorer la compacité dun échantillon avant frittage [36], [37]. Elle conduit, dans
certains cas, a une densité finale plus élevée [38]. Mais elle peut aussi engendrer un grossissement
granulaire défavorable a 'obtention d’une microstructure dense et homogene. De plus, la vitesse

de densification étant aussi liée a la taille des grains, un frittage différentiel peut apparaitre [39].
b- Influence de I'état d’agglomeération de la pondre

Comme nous avons vu dans la partie précédente, la réduction de la taille des particules peut
modifier les cinétiques de densification d’un matériau. Cependant plus la taille de ces particules est
faible, plus la surface spécifique de ces derniéres va augmenter, favorisant ainsi leur possible
agglomération. Les agglomérats peuvent, suivant leur taille et leur cohésion, avoir des conséquences
néfastes sur le frittage. Leur présence conduit 2 deux types de porosité : une porosité inter-
agglomérats et une porosité intra-agglomérats. Si 'agglomérat est peu cohérent (agglomérat mou)
il est généralement détruit lors de I'étape de mise en forme [40]. Ce type d’agglomérat est constitué

de particules de poudre liées par des forces électrostatiques ou de Van der Waals et est issu de
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I'atmospheére de conditionnement (espéces absorbées) et/ou de traitements thermiques modérés
subis par la poudre. I est souvent créé volontairement afin d’améliorer les propriétés de coulabulité
ou de compression dune poudre. Inversement, si I'agglomérat est cohésif et rigide, les porosités
intra et inter-granulaires vont étre difficiles a éliminer, ce qui a des conséquences néfastes sur la
cinétique de frittage.

¢ Influence de la température

Le frittage est par définition un phénomeéne thermoactivé. La dépendance entre les différents
mécanismes de diffusion qu’il fait intervenir et la température peut étre exprimée par la loi
d’Arrhenms suivante :

5
D; = Dy ;e &r ®)

Avec D; le coefficient de diffusion du mécanisme I, Dy ; le facteur pré-exponentiel, E; I'énergie
d’activation du mécanisme I, R la constante des gaz parfaits et T la température. La température
intervient donc dans les cinétiques de frittage par le coefficient de diffusion qui est contenu dans
la loi de croissance des ponts (Equation 3), la loi de retrait (Equation 10) ou de vitesse de
densification retrait (Equation 9). En général, I'énergie d’activation de la diffusion en volume est
plus élevée que celle de la diffusion aux joints de grains ou de la diffusion en surface. Le diagramme
d'Arrhenius de la vitesse de densification (vitesse de densification fonction de l'inverse de la
température (Figure 9) tracé pour chaque mécanisme prépondérant de diffusion, montre que
Paugmentation de la température va progressivement favoriser la diffusion en surface, puis la

diffusion aux joints de grains et la diffusion en volume.

CLT*-—’
= |2

e
L=

1/T

Figure 9 : Viitesse de densification en fonction de la température avec la représentation des différents mécanismes de
diffusion activés selon la température

Dans le cas ou une microstructure dense est recherchée, une montée rapide jusqu'a la

température de frittage est préconisée afin de limiter ou inhiber une consolidation du matériau sans

densification [41]. A linverse si une structure finale poreuse est visée, le cycle thermique

s’effectuera a faible température durant un temps long.
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d- Influence du temps

Le temps est un parametre difficile a appréhender puisqu’il peut a la fois contrabuer a la
densification mais aussi au grossissement granulaire [42]. En reprenant le méme rapport évoqué
dans la partie 1.5.a, pour une granulométrie constante ce rapport (flux superficiel /flux volumique)
décroit avec le temps. Ainsi la diffusion en surface est privilégiée en début de frittage. Le frittage
en phase solide s’initie donc par un mécanisme de diffusion en surface qui est a 'origine de la
création des ponts. Si par la suite une énergie suffisante est apportée au systéme, les mécanismes

densifiants de diffusion aux joints de grains et en volume peuvent alors intervenir.

En pratique une bonne optimisation du cycle de frittage doit tenir compte de tous ces
parameétres auxquels il faut ajouter les spécificités du procédé de frittage. Ainsi nous terminons
cette premiére partie de ce premier chapitre en évoquant 'influence d'une pression mécanique sur

le matériau durant son cycle de frittage.

e- Le frittage sous contrainte en phase solide

L’application d’une pression mécanique lors du frittage d'un échantillon permet généralement
d’augmenter la pression de contact entre les particules de poudre qui représente alors une énergie
supplémentaire permettant d’augmenter les cinétiques de densification, d’abaisser les temps de
frittage et, dans certains cas, de limiter la croissance granulaire. Le frittage sous contrainte en phase
solide fait aussi 'objet d’une modélisation une fois de plus proposé par Coble [43]. Dans son
modele le frittage sous contrainte en phase solide peut étre décrit comme pour le frittage libre en
trois étapes (initiale, intermédiaires et finale). Cependant des mécanismes de diffusion
supplémentaires, induits par la contrainte, doivent étre considérés comme le fluage par diffusion
en volume et/ou par diffusion aux joints de grains ou les déformations plastiques, qui deviennent

non négligeables pour des valeurs de contraintes élevées.

Nous avons donc vu dans cette premiere partie de ce premier chapitre la définition du frittage
en phase solide telle qu’elle est exprimée dans la littérature. Nous avons présenté ses origines avec
les aspects thermodynamique (réduction de 'énergie interfaciale) et cinétique (équation de Laplace),
puis nous avons montré que le frittage se déroule en trois étapes : la formation de cous durant
I'étape initiale, I’éimination de la porosité ouverte durant I'étape intermédiaire puis 'élimination de
la porosité fermée lors de I'étape finale. Les mécanismes diffusionnels relatifs au frittage en phase
solide ont ensuite été présentés. Ces mécanismes peuvent étre divisés en deux catégories : les
mécanismes densifiants avec consolidation ainsi que les mécanismes non-densifiants avec

consolidation. Enfin I'influence de certains parametres de frittage ont été évoqueés.

22



Chapitre I : Eléments bibliographiques

II- Etude bibliographique du frittage de ’alumine x et de la

zircone yttriée 3 %omol

Les travaux menés dans cette thése portent sur le frittage pixélisé de deux matériaux modeles :
I'alumine o et la zircone yttriée 3 %mol. Nous allons tout d’abord nous concentrer sur le
comportement en frittage conventionnel de ces céramiques. Le frittage pixélisé, se voulant une
technique dite rapide, sera par la suite comparée a la technique de Spark Plasma Sintering (SPS). Ainsi
une présentation de différentes études réalisées sur le comportement au frittage SPS de ces

matériaux sera aussi effectuée.

1) L’alumine o
a- Généralités

L’alumine, de formule chimique ALO3, est une des céramiques les moins couteuse du marché
et est utilisée principalement comme matériau réfractaire, isolant électrique et thermique, matériau
ou composant résistant 2 la fatigne mécanique, abrasif pour I'usinage, etc. Elle est aussi employée
comme renfort ou matrice dans certains composites [44]. De plus, I'alumine possédant une bonne
biocompatibilité est aussi adoptée en médecine dans les implants [45]. Enfin, grice a ses propriétés
mécaniques élevées et sa faible densité I'alumine peut étre utilisée dans la protection militaire
(blindage). Ses principales caractéristiques sont reportées dans le tableau 2. Il existe plusieurs
procédés de production de 'alumine. Parmu eux, le procédé Bayer, breveté en 1887, est le plus
répandu. Ce procédé produit prés de 90 a 95 % de I'alumine actuelle. Il consiste a extraire 'alumine
d’'un minerai appelé bauxite. Le munerai, préalablement broyé, est dissous dans une solution
concentrée de soude a température et pression élevées. La liqueur obtenue est alors refroidie, lavée
puis diluée afin de provoquer la précipitation d’hydrate d’alumine. Il existe deux steechiométries

différentes de cet hydrate : Al,O3.3H,O et ALO3;.H:O.

Tableau 2 : Principales propriétés physiques de I'alumine o [46]

Densité (g.cm™) 3,99
Température de fusion (°C) 2054
Dureté Vickers (HV), (GPa) 19,3-29,4
Module d’Young (GPa) 366-410
Conductivité thermique (W.m™".K") 36-39 (2 20°C)
Résistivité électrique (Ohm.cm) 10™-10"

Chacun de ces composés existent sous deux formes cristallines rhomboédrique et cubique.
Lors de la décomposition thermique de ’hydrate, dans le but de produire de I'alumine, des alumines
de transition (métastables) peuvent étre obtenues. Il en existe une grande variété (y, 8, 0, y, », 7).
Elles possédent une grande surface spécifique (400 m?.g ™) et sont généralement utilisées pour leurs

propriétés d’adsorption comme catalyseur ou support de catalyseur [47]. Toutes ces alumines de
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transitions se convertissent en alumine «, ou corindon, au-dessus dune température de 1000°C. La
Figure 10 résume les différentes séquences de transformations des différents précurseurs

conduisant a 'obtention de 'alumine «.

. . 280°C 800°C 1000°C

Gibbsite y— Al(OH); — x — ALO; — k — AL,0;—— @ — Al;0,
2 280°C 830°C 1000°C
Bayerite a—Al(OH)y —n — Al,03—— 6 — Al,03—— a — Al,0,
5 " 450°C 800°C 920°C 1000°C

Boéhmite y —AlO(OH) — ¥y — Al,0;— & — AlL,O;— 0 — Al,0; —— a — Al,0;

. 500°C
Diaspore a— AlO(OH) — a — Al,0,4

Figure 10 : Séquences de transformation des alumines de transition [48]

L’alumine o, possédant des liaisons chimiques fortes (ioniques 63 % et covalentes 37 %), est
donc la forme thermodynamiquement stable de I'alumine. Elle présente une structure
cristallographique rhomboédrique pouvant étre décrite par une maille hexagonale [49] dont les
paramétres sont :a = b = 4,759 A, ¢ = 12,991 A [50] JCPDS : 00-011-0611). Dans cet empilement
les anions oxygéne forment un sous-réseau hexagonal tandis que les cations aluminium occupent
2/3 des sites octaédriques de ce sous-réseau (Figure 11).
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Figure 11 : Projection du plan basal de ['alumine o [51]
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b- Le frittage de I'alumine o nltra pure

L’équation de croissance des cous lors du frittage, présentée dans le paragraphe 4 de ce
chapitre, fait intervenir les coefficients de diffusion de l'espéce limitante pour un mécanisme
considéré. Dans le cas de 'alumine, les deux éléments, Al et O, peuvent jouer ce réle. Plusieurs
chemins de migration sont envisageables pour la diffusion de ces deux ions. Pour une alumine
polycristalline, les études réalisées [52]—[55] sur les mesures des coefficients d’autodiffusion des

ions oxygene et aluminium montrent qu’ils peuvent diffuser en volume et aux joints de grains.

Cependant tous suggerent que la diffusion est grandement influencée par les impuretés
présentes dans 'alumine qui modifient la concentration en défauts ponctuels dans le matériau et
donc les coefficients de diffusion. Par exemple la présence de quelques ppm de SiO; peut avoir des
conséquences néfastes sur la densification de I'alumine o [56]. La silice est responsable, dans les
premiers stades du frittage, d’'un ralentissement de '’évolution du retrait en s’insérant en solution
solide dans les joints de grains. Cela provoque une diminution de la concentration en lacunes
d’oxygeéne, le matériau cherchant a conserver son électroneutralité. C’est donc I’élimination de ces
défauts, contrélant la diffusion de matiére au sein de 'alumine, qui est responsable de ce fort
ralentissement. Lorsque la température, dépasse la température de l'eutectique Al;O3-S10;
(1600°C), le silicium provoque la formation de films liquides intergranulaires qui conduisent alors
a une croissance anormale des grains. De nombreuses autres impuretés ont fait I'objet d’études
comme MgO, CaO, B>Os, La;0;, Y203, MnOs, TiOz, ThO,, Z1Os, V205, Nb2Os, ou encore FeO.
Ces impuretés ont une influence, comme pour SiO», sur la densification et la microstructure de

I’échantillon d’alumine o fritté.

La diffusion est un phénomene thermiquement activé (Equation 5) qui suit une loi d’Arrhénius
dépendante d’une énergie d’activation apparente. Cette énergie d’activation est un parameétre
thermodynamique qui caractérise les chemins de migration en termes de mécanisme de diffusion,
simple ou complexe. Toutefois, pour un méme mécanisme de diffusion, il peut exister une
multitude de valeurs d’énergie d’activation [57] qui dépend de plusieurs paramétres expérimentaux
(taille, surface spécifique et pureté des particules de poudre, mise en forme des crus, technique
d’étude du frittage...).

L'analyse des valeurs d'énergie d'activation présentées dans la littérature va étre présentée dans
la suite de cette partie dans le cas d’un frittage conventionnel. Pour le frittage SPS, le comportement

en densification de 'alumine « sera ensuite discuté.
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Figure 12 : Conrbes de densification d’alumine o en fonction de la température pour différentes rampes de montée
en température de (a) Zuo et al. [58] (avec la présence de courbes de vitesse de densification) et (b) Aminzare et
al.[59]

Le frittage conventionnel de I'alumine « est étudié par suivi du retrait d’un cru en fonction de
la température pour différentes rampes de température a I'aide d’un dilatomeétre. I.’augmentation
de la vitesse de chauffage décale la densification de 'alumine « vers les températures les plus élevées
[58]-[65] comme nous pouvons le constater sur la Figure 12. I’évolution de la taille de grains, pour
un frittage conventionnel de I'alumine «, semble dépendre uniquement de la densité relative.
Quelques soient la mise en forme du cru ou la rampe de montée en température, une croissance
granulaire rapide est observée au-dessus de 90 % de densité relative [32], [38], [58]-[61], [63].
Toutefois, Aminzare e al. [59], [64] montrent, que la taille finale des grains peut étre différente
selon la vitesse de montée en température et la mise en forme du cru d’alumine «. Selon ces auteurs,
ce phénomene est rendu possible grace, d’une part, a 'augmentation de la vitesse de chauffage qui
décale le début et le maximum de la densification vers les températures plus élevées et d'autre part,
par le temps plus faible laissé a la croissance granulaire pour des vitesses de chauffage plus rapides.
IIs relevent aussi que la taille de grains est plus homogene lorsque la rampe de montée en
température augmente. Concernant la mise en forme du cru, les auteurs comparent deux méthodes
de mise en forme, une par voie solide (compression isostatique a froid) et une autre par voie liquide
(filtration sous pression). Ils observent que I'empilement plus régulier obtenu par la filtration sous
pression conduit a une densité relative constante de 98 %, indépendamment de la vitesse de
chauffage, ce qui influence directement la taille de grains obtenus. Ces travaux font écho a ceux
menés par Cameron et Raj. [66] pour qui la croissance granulaire a densité élevée peut étre limitée,
pour un cru d’alumine o présentant un empilement soigné, par la mobilité des pores résultants

d’une coordination élevée de particules de poudres.

Pour avoir un meilleur apercu de I'évolution de la taille de grains durant la densification, il est
commun de présenter une trajectoire ou cartographie de frittage qui montre I'évolution de la taille

de grains en fonction de la densité relative.
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Figure 13 : Trajectoire de frittage pour 'alumine o pour un frittage conventionnel [38], (58], [60], [63], [66]

Dans ce manuscrit de these, la taille de grains (dm) sera toujours normalisée afin de s’affranchir
de la taille de grains initiale (dmp) propre a chaque étude. Un exemple est présenté Figure 13 avec

plusieurs résultats de frittage conventionnel de I’alumine o issus de la littérature.

Apres avoir décrit le comportement au frittage conventionnel de I'alumine o nous allons a
présent discuter des valeurs d'énergie d’activation apparente qui nous permettront de déterminer

le ou les mécanisme(s) de diffusion correspondant(s).

Griace au suivi dilatométrique, deux méthodes peuvent étre utilisées afin de d’évaluer I'énergie
d’activation apparente (E,) d'un matériau : la méthode Wang et Raj [63], aussi appelée méthode
CHR (Constant Heating Rate), et la méthode de Su et Johnson [67], aussi appelée méthode de 1a MSC
(Master Sintering Curve). Ces deux méthodes sont détaillées dans le chapitre 2 de ce manuscrit.

Dans la littérature, les valeurs calculées de I’énergie d’activation apparente, pour le frittage de
I'alumine o, sont résumées dans le Tableau 3. Elles sont trés dispersées, allant de 340 k].mol” a
1095 kJ.mol'. De nombreux paramétres peuvent modifier cette valeur notamment la
microstructure du cru (pureté, morphologie, taille et forme des particules, distribution et taille des
porosités) [68]. Les comportements observés et les diverses interprétations montrent qu’il est
difficile de définir et de connaitre avec certitude les mécanismes mis en jeu lors du frittage de
I'alumine «. On peut citer par exemple un désaccord entre 'étude de Bernard-Granger ¢f 2/ [60] et
celle de Raether et Horn [61]. En effet, deux valeurs similaires d’énergie d’activation apparente sont
calculées, 1095 kJ.mol" pour Bernard-Granger ¢f a/. et 1000 k].mol" pour Raether et Horn, alors
que les mécanismes proposés sont notablement différents. Pour Bernard-Granger e7 4/, la valeur
calculée est la résultante de deux mécanismes en série, la diffusion aux joints de grains (420 kJ.mol
") et la création de défauts de type Schottky (630 kJ.mol™). Pour Raether et Horn c’est uniquement
un grossissement granulaire simultané a la densification qui intervient pour des rampes de montée
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en température entre 0,2 et 2°C.min"". Pour un autre intervalle de vitesse de chauffage (entre 5 et
20°C.min™) les auteurs déterminent une valeur de 450 kJ.mol™ qui est une valeur proche de celles
déterminée par Young et Cutler [62] (480 k].mol™) et par Wang et Raj [41] (440 k].mol™). Ici aussi
les avis divergent sur I'attribution d™un (ou plusieurs) mécanisme(s) responsable(s) du transport de
masse. Young et Cutler et Wang et Raj décrivent leurs valeurs respectives comme assimilables a
une diffusion aux joints de grains. Cette hypothése est souvent reprise dans la littérature, par
exemple par Su et Johnson [69] (488 k].mol"), Aminzare ez al. [59] (450 k].mol ™) pour des densités
relatives comprises entre 70 et 85 %, Zuo ef 4l. [58] (528 k].mol ™), ou Tatami e# /[65] (555 kJ.mol
Y. Pour Raether et Horn, la diminution de la valeur d’énergie d’activation apparente qu'ils observent
entre 5 et 20°C.min™" est attribuable uniquement 4 la présence d’un gradient thermique au sein des

échantillons.

Tablean 3 : Récapitulatif des valenrs calenlées de I'énergie d'activation apparente pour le frittage conventionnel de
Lalumine o dans la littérature

Méthode
utilisée pour la o s férences
Jé termﬁ: i Valeur de I'E, Meécanismes de diffusion correspondants bi bsz:'ap higues
de 'E,
Diffusion aux joints de grains (~420 Bernard-
CHR 1095 kJ.mol™ k].mol™) en série avec la création de | Granger ez 4.
défauts type Schottky (~630 kJ.mol™) [60]
— Grossissement granulaire
_ i simultané a la densification (entre
1000}Jmol™ | 3 et 39Cimin
CHR (entre 0,2 et 2°C.min™) I . Raether et
3 — Diminution de E, due 2 un
— 450 kJ.mol " (entre : _ Horn [61]
5 et 20°C.min") gradient thermique (entre 5 et
' 20°C.min™")
CHR 480 kJ.mol” Diffusion aux joints de grains 8; ?_ll:;g(gzt]
CHR 440 kJ.mol Diffusion aux joints de grains Wan[% ;:]t &3
CHR 488 kJ.mol" Diffusion aux joints de grains S [1609?“50“
B 3 — Diffusion aux joints de grains
- el kJ'“;fI 4 nffe | te 70'€685 % dé dhuusd) .
CHR et 85 /D € re!sa:ive) _ . . P -ffu . AIIUIIZQIC el
_ 340 K :mol” (eatre Mécanismes en série : diffusion al. [59]
85 et 97 0/' dedlas) aux joints de grains et diffusion en
i i surface (entre 85 et 97 % de deiive)
CHR 528 kJ.mol" Diffusion aux joints de grains Zuo et al. [58]
MSC 555 kJ.mol” Diffusion aux joints de grains Tatami &
al.|65]
-1 *
MSC gig 113.23" g;‘g ﬁ;* Pas d’attribution de mécanisme I;}):;;g;]t

* Taille des particules primaires de poudre d'alumine o
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Meéme s'il demeure difficile d’attribuer avec précision un (ou plusieurs) mécanisme(s) de
diffusion en se basant uniquement sur des valeurs d’énergie d’activation apparente calculée par
CHR ou MSC, certaines études ont cherché a utiliser ces approches pour développer des procédés
de frittage en deux étapes [70] (two-step sintering). Dans ce type de frittage, un chauffage rapide jusqu’a
une premiere température suffisamment élevée pour atteindre une densité relative supérieure a 75
% permet de figer la microstructure de I’échantillon avec des porosités instables. Une deuxiéme
température, plus basse, est ensuite imposée afin d’activer la diffusion aux joints de grains sans
fournir assez d’énergie aux points triples pour migrer. Il en résulte une densification sans croissance
granulaire. Pour I'alumine «, Li et Ye [71] et Bodisova e @/ [72] ont obtenu, par frittage en deux
étapes, des alumines o présentant des densités relatives élevées avec une croissance granulaire
limitée en comparaison avec un frittage en une étape. L’étude de Pouchly ¢/ 4/ [73] démontre aussi
un effet du swo-step sintering sur le frittage de I'alumine o avec une baisse de I’énergie d’activation
significative en fin de densification (570 kJ.mol"), en comparaison avec une valeur obtenue par un
frittage en une étape (770 kJ.mol"). Cependant, cette technique n’est pas aussi efficace pour
I'alumine o que pour d’autres céramiques. En effet, elle est remise en question notamment par les
travaux de Kanters ¢ a/. [74] qui ont montré que I'énergie d’activation des mécanismes densifiants
est plus élevée que celle de la croissance des grains dans le dernier stade du frittage. De plus, une
poudre de départ de taille nanométrique (~ 50 nm) conduit, dans des conditions de mise en forme
similaire, a des tailles de grains plus importantes qu’avec une poudre submicrométrique (— 250
nm). D’apres Kanters ¢f al, la différence observée est due au contréle de la croissance granulaire
qu s’effectue pour une poudre nanométrique par la mobilité des pores tandis qu’avec une poudre
submicrométrique la croissance granulaire est controlée par la mobilité intrinséque des joints de

grains.

Ainsi, méme si un frittage en deux étapes permet, dans le cas de alumine «, de limiter la
croissance granulaire, les matériaux obtenus ne sont généralement pas complétement denses méme
avec un temps de palier suffisamment long (supérieur a 24 h) pour la deuxiéme température. Le
frittage conventionnel de l'alumine o présente donc certaines limites, ce qu a condut au

développement et a I'utilisation de techniques alternatives telles que le Spark Plasma Sintering (SPS).
* Le frittage SPS de I'alumine o

Une des premiéres améliorations du procédé de frittage conventionnel fiut d’appliquer une
contrainte mécanique sur I’échantillon durant son cycle thermique. La contrainte appliquée dans
ces techniques (compaction uniaxiale ou isostatique a chaud, forgeage-frittage...) constitue alors

une force motrice supplémentaire pour le frittage [75].
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Figure 14 : (a) Schéma du dispositif SPS et (b) conditions d'utilisation des différentes matrices communes

L’optimisation du procédé s’est ensuite concentrée sur le mode de chauffage conduisant a une
augmentation des vitesses et des températures de densification. C'est ce qui a donné la technique
de frittage SPS (Spark Plasma Sintering) qui combine les effets de l'application dune pression
uniaxiale et d'un courant pulsé de forte intensité et de faible tension (Figure 14a) [76].

La poudre a fritter est placée dans une matrice conductrice pouvant étre en graphite ou en
carbure de tungsténe selon les conditions souhaitées (Figure 14b). La matrice est ensuite placée
entre des entretoises de graphite. Ces derniers permettent de conduire le courant pulsé (continu ou
alternatif) délivré par les électrodes et de transmettre la pression appliquée. Dans la grande majorité
des cas, les essais SPS sont téalisés sous vide mais peuvent I'étre aussi sous argon, azote ou Ar/Ho,.
Ce qui distingue le SPS des techniques plus traditionnelles comme le Hot Pressing (HP) est le
passage d'un courant pulsé a travers la matrice, voire a travers ’échantillon s'il est conducteur [77].
Le passage du courant chauffe directement ces derniers par effet Joule. Le principal avantage de la
technique SPS est d'obtenir des densités tres élevées pour des céramiques [78], des métaux et
alliages [79], et méme des matériaux tres réfractaires comme le carbure de tungstene [80] pour des
temps et des températures (de consigne) de frittage réduites. Cette diminution des temps et des
températures peut étre mise en relation avec les vitesses élevées de montée en température qu’il est
possible d’atteindre (plusieurs centaines de degré par minute). La technique SPS est reconnue pour
P’obtention de microstructures nanométriques [81]—[83] grice a une limitation de la croissance
granulaire. Cependant, l'origine des mécanismes de frittage associés a cette technique est encore
tres discutée. Différentes hypotheses ont été avancées. La premiére est la génération de plasma
entre les grains [78], [84], [85] mais celle-ci est mise en doute par les travaux de Hulbert ¢ 4/ [86],
[87] qui n’ont reporté aucune preuve de 'existence de ce phénomene. Un autre phénomene évoque
est 'existence de gradients thermiques locaux permettant un transport de matiere par effet Ludwig-
Soret [88]. L’effet du champ électrique sur une possible électromigration des atomes au sein de la
matiére a aussi été évoqué [89]. Ce méme champ électrique pourrait aussi étre responsable du
nettoyage de la surface de la couche d’oxyde des poudres métalliques par "claquage diélectrique"
permettant 7z fine la formation de cous métalliques entre les particules [90]. Malgré ces controverses
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qui ont fait 'objet de nombreuses études, la technique SPS permet d’obtenir des résultats suscitant
I'intérét de la communauté scientifique et industrelle. I'obtention de pieces d’architectures
complexes est souvent présentée comme un aspect négatif de cette technique. Cependant les
travaux de Maniére ef 2/ [91], [92] ont montré, entre autres, qu'il était possible d’obtenir des pieces
frittées de formes complexe en utilisant une méthode appelée "DEFORMINT" (deformed
interface approach). Un autre aspect ou le SPS peut étre compétitif est le frittage basse température
ou il permet d’obtenir des céramiques denses de composés thermodynamiquement peu stables [93],
[94] ou stables comme ZnO [95].

Le frittage SPS de 'alumine « est trés étudié dans la littérature [78], [81], [85], [96]—[100]. Shen
¢t al. [78] ont effectué des travaux sur 'influence de parameétres tels que la température, la pression,
la rampe de montée en température, le temps de palier et la séquence de pulses sur le frittage SPS
d’une poudre d’alumine o submicronique (~ 400 nm). Les auteurs observent, grace a un suivi
dilatométrique durant ces essais, que la vitesse (ou le taux) de densification se décale vers les faibles
températures lorsque la pression mécanique appliquée sur I’échantillon augmente (Figure 152) mais

aussi a partir d'une certaine valeur de rampe de montée en température (Figure 15b)
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Figure 15 : Evolution de la vitesse de densification (normalisée) lors du frittage SPS d'échantillons d'alumine o en
Sfonction (a) de la pression mécanique appliquée et (b) de la rampe de montée en température [78]

Pour l'effet de la pression mécanique, les auteurs expliquent ce décalage en température par
une augmentation de la coordination entre particules due a une pression plus importante. Shen ef
al. montrent par la méme occasion que la croissance granulaire peut étre controlée lorsque la
pression est appliquée a température élevée. Il est alors possible que I'application de la pression a
ce moment du cycle de frittage puisse favoriser un mécanisme de glissement aux joints de grains,
de déformation plastique ou de fluage qui sont des mécanismes densifiants propres a un frittage

sous charge.

Pour I'effet de la rampe de montée en température, les auteurs observent pour une valeur de
370°C.min" un décalage du maximum de la vitesse de densification vers les faibles températures.
Cette observation est a mettre en relation avec leur étude sur 'influence de la séquence de pulses.
Dans la technologie SPS, la régulation en température s’effectue par I'intermédiaire de I'intensité

du courant électrique qui traverse les deux entretoises (Figure 14a). Ce courant est un courant pulsé
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(3,3 ms) caractérisé par des séquences de pulses composés de X pulses de courant pour Y temps
morts notées X-Y. Classiquement les essais SPS sont effectués avec une séquence de pulses 12 :2.
Avec la variation de cette séquence de pulses, Shen ¢f 2/ ont pu observer une dépendance de la
taille de grains, indépendamment de la densité relative obtenue lors du frittage de 'alumine o. Ainsi
un échantillon totalement dense (100 % de densité relative) fritté avec une séquence de pulses 36 :2
présente une taille de grains de 3,3 um alors quun échantillon fritté avec une séquence classique
(12 :2) présente une taille de grains de 4,4 um. Donc, plus le nombre de pulses de courant augmente,
plus la taille de grains diminue. Pour Shen ¢ 4/, la vitesse de densification dés la premiere étape de
frittage est probablement augmentée par I'accumulation de charges, émanant du champ électrique
modulé par le courant pulsé direct, qui peut engendrer une décharge électrique entre les particules
de poudre [101]-[104]. Cette décharge provoquerait, selon les auteurs, le nettoyage de la surface
des particules d’espéces absorbées telles que CO,, HO et OH mais aussi la création de différents
défauts de surface, améliorant ainsi la diffusion aux joints de grains dans les dernieres étapes de
frittage. Ces deux phénomeénes concomitants permettraient donc de contréler la taille de grains
finale des échantillons frittés. Le décalage du maximum de la vitesse de densification vers les faibles
températures pour une rampe de température de 370°C.min" (Figure 15b) serait donc d’apreés ces
auteurs da a ce phénomeéne de décharge électrique interparticulaire qui devient plus important a
partir de cette valeur de rampe de température dans leurs conditions expérimentales. A I'inverse,
I'étude comparative de Langer ef a/. [105] entre le frittage SPS et le frittage HP d’une alumine «
n’avait révélé, dans des conditions expérimentales similaires, aucune différence significative entre

ces deux techniques, et donc pas d’influence d’'un quelconque effet du champ électrique.

Cette étude du frittage SPS de I'alumine « a été reprise par Santanach e# 4/. [85] avec une poudre
pure d’alumine « submicronique (~ 140 nm). Comme dans I'’étude de Shen e/ 4/ [78], le moment
d’application de la pression mécanique durant le cycle de frittage modifie la taille finale des grains
des matériaux frittés. Cependant, les auteurs ne relévent aucune dépendance entre la séquence de
pulses et la taille résultante des grains. D’apreés leur trajectoire de frittage (Figure 16), il existe deux
régimes distincts : un premier, a faible température, ou a lieu une densification avec un
grossissement granulaire trés limité ; un deuxiéme, a température plus élevée, ou la croissance
granulaire opére de fagon trés prononcée. La croissance granulaire est identique a celle observée

pour un frittage conventionnel précédemment évoqué.
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Figure 16 : Trajectoire de frittage SPS d'une alumine o submicronique [85]

Au vu de ces deux études, la densification et la taille de grains d’échantillons d’alumine o
peuvent étre modulées en frittage SPS selon les conditions expérimentales bien que les mécanismes

de transports de matiére ne soient pas encore totalement élucidés.

Afin de s’affranchir de l'influence de la contrainte mécanique et/ou du courant électrique
certaines études proposent de modifier la configuration initiale du SPS afin d’isoler I’échantillon a
fritter par rapport a ces parametres [106]-[108]. Cette technique appelée Pressureless Spark Plasma
Sintering (P-SPS) est utlisée notamment pour obtenir des structures frittées poreuses [109]-[111].
Nous pouvons mentionner une étude d’Aman ¢f 4/ [112] qui ont utilisé une configuration SPS ou
la poudre est soumise uniquement au passage du courant électrique sans application de pression

mécanique (Figure 17) pour étudier le frittage dune alumine « submicronique (~ 170 nm).
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Figure 17 : Schéma du dispositif pour un frittage SPS sans pression appliquée [112]

Dans ce travail, les auteurs se concentrent essentiellement sur le suivi du stade initial du frittage.
Ils n’observent alors aucune amélioration du mécanisme de formation des cous entre les particules

de lalumine «, contrairement a ce qui a pu étre avancé dans la littérature [78], [85]. Le premier
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régime observé en SPS conventionnel par Santanach ef 4/ [85] ne serait donc di qu'a une
réorganisation des particules de la poudre via Papplication d’une pression mécanique. Dans cette
meéme étude le suivi du stade initial du frittage d’une poudre de cuivre montre, cette fois-ci, une
formation "non-conventionnelle" des cous entre particules. D’apres les auteurs, cela serait lié aux
conditions favorables qu’offre le SPS (température, courant pulsé, champ électromagnétique) quu
crée une accumulation de charges électrique entre les particules induisant un plasma local. Avec
cette méme technique Yamanoglu ¢ @/ [113] observent aussi une fusion locale entre certaines
particules d’un alliage TisAlLsFe. A I'inverse pour Dudina al. [114], aucune formation de cous entre

particules d'une poudre d’aluminium n'a été observée.

Le frittage P-SPS de I'alumine « a aussi été étudié par Salamon et Shen [115]. Ils obtiennent
des matériaux frittés présentant une densité relative autour de 95 %. La technique P-SPS
n’appliquant aucune pression sur ’échantillon, 'empilement de particules de départ doit donc étre
homogéne afin d’obtenir des matériaux denses a plus de 99 %. La microstructure des échantillons
frittés montre des grains d'une morphologie nouvelle selon les auteurs, indiquant un nouveau
mécanisme de croissance des grains. Pour eux, il ne s’agit pas d’une croissance épitaxiale des grains
mais de la formation d'agrégats de petites particules assemblées a travers des mouvements de
glissement, rotation et fixation des particules. Cette observation n’est pas plus renseignée dans la
littérature, ce qui montre une nouvelle fois que les interprétations du frittage SPS de I'alumine o,

méme indépendantes de la pression, demeurent une tiche relativement difficile.
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2) La zircone yttriée 3 %omol

a- Généralités

La zircone, de formule chimique ZrO,, est une céramique utilisée dans plusieurs domaines
(aéronautique, biomédical, piles a combustible, micro-électronique...) du fait de ses propriétés
variées. Elle est extraite a I’état naturel dans le minerai appelé baddeleyite et dans le sable zirconifére
riche en silicate de zirconium. L’élaboration des produits de zircone est complexifiée par ses
changements de structure cristallographique avec la température. En effet la zircone, a pression
atmosphérique, se présente sous trois formes cristallographiques : monoclinique (température
ambiante a 1170°C), quadratique ou tetragonal (1170°C a 2370°C) et cubique (2370°C jusqu’a
fusion a 2716°C). Les principaux paramétres cristallographiques relatifs a ces structures sont

donnés dans le Tableau 4.

Tablean 4 : Paramétres et illustrations des trois pbam cristallographiques de la ircone pure

Phase Paramétres de Masse Représentations
cristallographique maille volumique schématiques*
a=5312 A
b=5212 A
o c=5147 A
Monoclinique 5,817
B = 99,22°
(JCPDS : 00-037-
1484)
a=3598 A
_ c=5152 A
Quadratique (JCPDS : 00-017- 5,947
923)
a=509A ,
Cubique (JCPDS : 00-027- 6,026 ’
997)

*Les atomes d’oxygéne sont en blanc et les atomes de ircontum en noir.

Les transformations entre les trois phases sont de type martensitique. Elles s’operent par un

déplacement collectif et coopératif de ’ensemble des atomes et non par diffusion. Il n’y a donc pas
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destruction mais seulement distorsion des liaisons. Ces transformations ont lieu de maniére quasi-
mstantanée, athermique et s’accompagnent dun changement de volume qu implique une
déformation du réseau cristallographique par cisaillement [116]. Lors du frittage de la zircone pure,
et plus particulierement lors de la phase de refroidissement, le passage d’un réseau quadratique a
un réseau monoclinique entraine une augmentation de volume de 4,5 % [117]. Ce changement de
volume provoque des contraintes internes trés importantes et peut conduire 2 la fissuration, voire
a la désintégration de la piéce en zircone pure. Clest pour cette raison que la zircone est
essentiellement utilisée sous sa forme "stabilisée" en intégrant des dopants afin de conserver les
phases cristallines symétriques (cubiques et/ou quadratiques) 4 température ambiante. Les dopants
les plus communs sont des oxydes tels que I'oxyde d’yttrium, de cérium, de magnésium ou de

calcium.
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Figure 18 : Diagramme de phase de la 3ircone en fonction de la température et de la fraction molaire d'oxyde
d'yttrium ajoutée [118]

La Figure 18 représente le diagramme de phase d’une zircone stabilisée a 'oxyde d’yttrium
(Y203) en fonction de la température et de la fraction molaire d’Y>0; [118]. Selon la quantité de
d’Y20; ajoutée, trois types de microstructures sont obtenus : Partially Stabilised Zirconia (PSZ),
Tetragonal Zirconia Polycrystal (TZP) et Fully Stabilised Zirconia (FSZ). La stabilisation partielle
avec I'oxyde d’yttrium est la plus utilisée ; elle est nommée zircone Y-TZP. Par exemple, une
zircone stabilisée partiellement avec 3 %mol d’Y20; porte 'abréviation 3Y-TZP. Elle se présente
dans un état métastable sous une forme majorntairement quadratique. A noter quune stabilisation
par un effet de taille de particule est aussi possible. D’aprés Pitcher ef 4/ [119] il existe une taille
critique (< 24 nm) en dessous de laquelle les particules de zircone pure peuvent rester sous forme
quadratique a température ambiante.
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Les céramiques de zircone stabilisée peuvent donc contenir une proportion significative de
phase quadratique a température ambiante. Toutefois, cette phase quadratique est métastable et un
apport d’énergie pourra la faire évoluer vers 1’état stable, c’est-a-dire la phase monoclinique. La
transformation quadratique-monoclinique (q-m) est alors responsable a la fois des bonnes
propriétés mécaniques de la zircone Y-TZP mais aussi d'une sensibilité au vieillissement. En effet
sous I'action de contraintes, une fissure peut s’initier et se propager dans le matériau. Cela se traduit
en fond de fissure par une concentration de contraintes qui va induire une transformation de grains
quadratique en grains monoclinique. Le gain de volume de cette transformation engendre alors des
contraintes de compression qui viennent se superposer a celles en fond de fissure. La propagation
de la fissure se voit donc ralentie. Ce phénomeéne est appelé renforcement par transformation de
phase [120] et permet aux zircones TZP de présenter un bon compromis entre ténacité et
contrainte a la rupture. Nous pouvons citer également le phénomeéne de renforcement par
microfissuration qui permet d’anticiper et d’atténuer une fissuration provoquée par une rupture
sous contrainte dun échantillon de zircone Y-TZP en appliquant a ce dernier une pré-

microfissuration.

La transformation g-m peut néanmoins étre néfaste pour les propriétés mécaniques du
matériau par vieillissement en présence d'eau. Ce vieillissement prématuré est lié a la diffusion de
'eau dans le réseau de la zircone quadratique. De par la substitution des cations zirconium (Z*")
par les cations yttrium (Y*), des lacunes d’oxygeéne sont présentes dans la zircone stabilisée [121].
Des ions oxygene, et plus probablement des ions OH', issus de l'eau peuvent alors s’introduire dans
ces lacunes [122]—[124]. Le nombre de lacunes est alors réduit et la densité d’ions O autour des
cations Zr*" augmente, conduisant 2 une distorsion du réseau et ainsi 2 la transformation g-m.
L’augmentation du volume qui en résulte provoque un soulévement de la surface, ce qui entraine
I'apparition de microfissurations ou l'eau peut continuer a s’infiltrer et imitier d’autres
transformations q-m dans le volume du matériau. Une macrofissuration, résultant de la coalescence
des microfissures, peut provoquer 7 fine 1a rupture du matériau [125]. Plusieurs auteurs s’accordent
sur les différentes conditions de cette transformation, provoquée par la présence d’eau [124], [126],
[127]. Elle est favorisée pour des températures comprises entre 200 et 300°C sous conditions
humides. Seuls l'eau, la vapeur d’eau ou les solvants polaires peuvent permettre cette

transformation qui s’effectue de la surface vers I'intérieur du maténiau.

Une limitation de ce phénomene de vieillissement est cependant possible. Deux facteurs sont
couramment cités dans la littérature : la taille de grains et le taux de stabilisant. Nous retiendrons
que le vieillissement est ralenti pour des tailles de grains faible et qu’il existe une taille de grains
critique au-dessus de laquelle la transformation g-m est favorisée. Cette taille de grains critique
évolue cependant selon le taux de stabilisant [126] et la densité relative de I’échantillon de zircone
[128]. Elle varie ainsi énormément selon les études. Quelques-unes sont résumées dans le Tableau
5. 11 est important de noter que toutes les études présentées ici ne sont pas toutes dédiées au
vieillissement [129]-[132] et que la notion de taille de grains critique est notamment évoquée lors

de I'apparition de la phase monoclinique (phase m) a température élevée.
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Tablean 5 : Tailles de grains critique en fonction du type de Jircone reportées dans la littérature

Type de gircone Taille de grains critique Références bibliographiques
2Y-TZP 0,2 pm Watanabe ef al. [120]
2Y-TZP 0,7 pm Xu et al. [129]

0,28 um Watanabe ef al. [120]
0,52 um Lu e al. [133]
3V TZP 0,360 pm Mufioz-Saldana ef al. [128]
0,8 pm Lange ez al. [130]
0,275 pm Mazaheri ¢ al. [131]
0,4 um Chen et al. [132]
5Y-TZP 0,6 pm Watanabe ez a/. [126]

Le stabilisant Y>O; permet de maintenir I'état quadratique métastable dans la zircone. Ainsi,
l'augmentation du taux d’yttrium provoque une diminution des contraintes internes et donc une
nucléation de la transformation g-m plus difficile. Néanmoins l'augmentation du taux de Y203
revient a favoriser également la quantité de phase cubique (phase c). Par exemple, pour un
échantillon 2Y-TZP, le taux de phase cubique est d’environ 5 %mass de phase c et passe a 60
%mass dans une zircone 4Y-TZP. Par ailleurs, la présence de grains cubiques est également un
facteur favorisant le vieillissement. Lors du frittage, les grains cubiques intégrent une quantité
d’yttrium plus importante que leurs voisins quadratiques. Ces derniers se retrouvent alors moins
stables, car appauvris en yttrium, et deviennent des sites de germination préférentiel de la
transformation g-m. De plus, une quantité importante de phase cubique limite le renforcement par
transformation de phase. Ainsi, tout le défi de la zircone réside en une optimisation entre taille de
grains et quantité de stabilisant afin d’avoir un renforcement par transformation de phase efficace,

tout en évitant un vieillissement prématuré en présence d'eau.

Deville et Chevalier [134]—[137] ont mené de nombreuses études permettant 'observation de
la transformation g-m 4 la surface d'une zircone 3Y-TZP frittée. Leurs analyses par microscopie a
force atomique (AFM) ont révélé une modification du relief (rugosité) lié a cette transformation q-
m (Figure 19). Ils mettent notamment en évidence la formation de macles de la phase
monoclinique, initiées au point triple des grains de phase quadratique (fleche blanche présente sur
la Figure 19) et qui se propagent ensuite sur I'ensemble des grains. Les joints de grains sont des
zones ou les contraintes résiduelles sont les plus élevées et agissent comme des sites préférentiels

de nucléation de la transformation martensitique g-m.
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Figure 19 : Observation AFM de ['évolution d'un grain quadratique de Zircone 3Y-TZP lors de la
transformation martensitique quadratique — monoclinique (la fleche blanche indique le point de départ de la
transformation) [134]

Ces observations de macles monoclinique sont aussi présentes dans les résultats de thése de
Laurent Gremillard [138] ot une étude en microscopie électronique en transmission (MET) d’une
zircone 3Y-TZP pure montre des grains « multi-maclés » (Figure 20).

Figure 20 : Observation MET d'un joint de macle dans une Zircone 3Y-TZP pure. 1a phase monoclinique est en
zone 1 et 2. La phase quadratique est en one 3. La zone 4 est maclée [138].
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b- L frittage de la Zircone yttrice 3 Yomol

Comme dans la partie précédente consacrée au frittage de 'alumine, la descrption du frittage
de la zircone yttriée 3 %mol se fera en deux parties. Une premiére partie sera dédiée au frittage
conventionnel, une deuxiéme partie au frittage SPS de la zircone 3Y-TZP.

® Le frittage conventionnel de la zircone yttriée 3 %mol

Le frittage de la zircone Y-TZP fait 'objet de nombreuses recherches en raison de la croissance
granulaire limitée (sluggish grain growth) de ce composé [139]. Les travaux de Matsui e# /. [140],
[141] ont permis d’apporter plus de certitudes sur la description du frittage de deux zircones Y-
TZP et une zircone FSZ nommée 8Y-CSZ. Pour ce faire, trois poudres commerciales (Tosoh),
contenant différents taux de dopants Y>O; (2, 3 et 8 %mol), ont été étudiées. Différents aspects
sont alors reportés comme l'étude de la densification, de la croissance granulaire, de la
microstructure ou de la répartition des phases cristallographiques au sein du matériau. Le cycle de
frittage des zircones comprend une rampe de montée en température de 1,67°C.min" (ou 100°C.h’
Y jusqu’a des températures maximales comprises entre 1100°C et 1500°C pendant 2h. Le cycle est

réalisé sous ait.
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Figure 21 : (a) Evolution des densités relatives et de la taille de grains, en fonction de la température de frittage, de

trois ircones yttrice (2Y-TZP :00, 3Y-TZP : AA, 8Y-CSZ : mn) ; (b) Micrographie MEB des différentes
zircones yitrice frittées a 1500°C — 2k [140]

La Figure 212 montre I'’évolution des densités relatives et de la taille des grains des différentes

zircone yttriée en fonction de la température. L’avancement de la densification est identique pour
les deux zircones 2Y-TZP et 3Y-TZP de 1100°C jusqu’a 1300°C puis la densité relative de 3Y-
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TZP devient légérement supérieure a celle de 2Y-TZP a plus haute température. Pour la zircone
8Y-CSP, la vitesse de densification est supérieure aux deux autres zircones yttriée et une densité
relative de 90 % est atteinte des 1300°C. La taille de grains des deux zircones 2Y-TZP et 3Y-TZP
varie peu en fonction de la température. En revanche, pour la zircone 8Y-CSZ I’évolution de la
taille de grains est plus nette et atteint 4 pm a 1500°C. Les microstructures des différentes zircones
frittées 2 1500°C pendant deux heures sont montrées Figure 21b. Les mécanismes de croissance
granulaire entre 1300 et 1500°C sont interprétés a partir de l'analyse de la nature des phases
cristallographiques et de la localisation des cations Y* dans les grains et aux joints de grains.

L’analyse DRX des différentes zircones révelent trois comportements distincts qulil est
possible d’anticiper avec 'appui du diagramme de phase ZrO»-Y>O3 (Figure 18). Pour la zircone
2Y-TZP le taux de phase quadratique (phase q) et de phase m évoluent selon la température. La
présence de phase m est induite lors du refroidissement des échantillons 2Y-TZP (domaine de
coexistence des phases m et q sur le diagramme de phase). A I'inverse le taux de phase c demeure
constant (6,8 %mass détecté). Pour la zircone 3Y-TZP, la phase m est indécelable quelle que soit
la température de frittage. Le taux de phase q diminue avec la température au bénéfice du taux de
phase ¢ qui augmente. La zircone 8Y-CSZ est quant elle uniquement sous forme cubique dans le
domaine de température émdié. Il faut néanmoins prendre en compte I'évolution de la taille de
grains des échantillons de zircone 2Y et 3Y-TZP vis-a-vis de la taille de grains critique discutée
précédemment. Cette taille de grains crtique est notamment dépendante du taux de d’oxyde
d’yttrium. Ainsi, dans cette étude, la taille de grains des échantillons 2Y-TZP est supérieure a la
taille de grains critique favorisant la transformation g-m au refroidissement (en plus du domaine
de coexistence). A I'inverse pour les échantillons 3Y-TZP, la taille de grains obtenue est inférieure

a la taille de grains critique, la phase m n’est donc pas décelable.

Ensuite, grice a la microscopie électronique a transmission et a la spectroscopie rayons X
dispersive en énergie, les auteurs ont étudié la distribution des cations Y’ au sein des grains des
trois différentes zircones. Ils résument leurs interprétations sur la formation de la phase c et la
croissance granulaire au sein des zircones étudiées (Figure 22). Ils proposent alors que la croissance
granulaire au sein des zircones Y-TZP est controlé par deux phénoménes concomitants: la
ségrégation des cations Y°" aux joints de grains et la transformation de la phase q en phase c. Ainsi
les auteurs observent que la distributions d’Y*" est dépendante de la température pour les deux
zircones Y-TZP. Plus la température augmente et plus le taux de Y** est important aux joints de
grains. Cette ségrégation implique alors une réduction de la mobilité des joints de grains et donc
une croissance granulaire retardée [142] (impurity-drag effect). De plus ces zones a forte
concentration d’Y”" vont alors induire la formation de zones de structure cubique 2 partir des joints
de grains vers l'intérieur des grains. Ce processus est un phénomene de transformation de phase
induite par ségrégation des joints de grains (Grain-Boundary Segregation-Induced Phase
Transformation - GBSIPT) et n’induit quasiment aucune croissance granulaire. Pour la zircone 2Y-
TZP, une faible quantité de phase cubique est observable aux joints de grains confirmant ainsi que
le comportement de croissance granulaire est le méme que pour une zircone 3Y-TZP. La stabilité

de la phase q de ces zitcones est donc sensible, en plus du taux de stabilisant et de la taille de grains,
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a la température de frittage. En effet la phase c se forme par appauvrissement de la phase q 2
température élevée ce qui peut faciliter, i fine, la transformation g-m lors du refroidissement et/ou
le vieillissement. Il faut donc limiter Papparition de la phase cubique en minimisant la température
de frittage [143]. En revanche pour la zircone 8Y-CSZ, une distribution homogéne des cations Y
est observée malgré 'augmentation de la température de frittage, puisque l'ensemble des grains
sont déja de structure cubique ce qui explique que la croissance granulaire est plus élevée pour ce

type de zircone.
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Figure 22 : Représentation schématique de la formation de la phase cubique et des mécanismes de croissance
granulaire dans les Zircones ytiriée 2Y-TZP (a), 3Y-TZP (b) et 8Y-CSZ (c) proposé par Matsui et al. [140].
Ce qui est en blanc est de structure quadratique tandis que les ones en grisé sont de structure cnbigue. GB =
Joints de grains.

Bernard-Granger et Guizard [144] ont également étudié la zircone 3Y-TZP de la méme
maniére que pour I'alumine o, présentée précédemment [60]. Le méme décalage des courbes de
densifications vers les températures élevées est observé lorsque les vitesses de chauffage
augmentent. Les auteurs mentionnent que ce phénomene peut étre lié a la diffusion de surface
survenant lors de la densification a faible vitesse de chauffage qui prolongerait I'étape de formation
des ponts de frittage. La trajectoire de frittage résultante de cette étude est montrée Figure 23.
Comme pour 'alumine «, les auteurs suggerent que la taille de grains est fonction uniquement de
la densité relative quelles que soient les conditions expérimentales de frittage utilisées. En termes
d’énergies apparentes d’activation (E,), différentes valeurs reportées dans la littérature pour le
frittage conventionnel dune zircone 3Y-TZP sont présentées dans le Tableau 6. Ces valeurs
d'énergies sont notablement différentes selon les auteurs et il est difficile de proposer une

mnterprétation commune des mécanismes mis en jeu lors de la densification. Dans I'étude de
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Bernard-Granger et Guizard [144], la détermination de I'énergie d’activation apparente dune
zitcone 3Y-TZP par la méthode CHR conduit a deux valeurs d’E, en fonction de la densité relative.
En effet, a faible densité, une valeur de E, de 935 k].mol" est déterminée et cette valeur diminue
lorsque la densité relative augmente jusqu’a atteindre 310 kJ.mol ™ pour une densité relative de 90,9
%.

200 4 - z
] ®1300°C-HR =800°C/h Compaction pressure = 100 MPa
190 T 41325°C - HR =600 “C/h
180 i #1350 °C - HR = 600 °C/h
- 1 ®1300°C - HR = 100 °C/h . L1680 min
E 170 3 ®1325°C-HR =900°C/h :
= 1 41325°C-HR =100°C/h )
© 160 7 41350°C - HR = 300 °C/h
2 150 % §0 min somir\&ﬁ S
U:} 140 .. L .. {‘:ﬂrnln
E 1 180 min
o 130 5 min E-rrnr b t 41 gl
120 E‘ + | .']Clnun
110 El 30 min 5 min
100 1 = mperl—— r————
65 70 ?5 80 85 ap as

Relative density, D (%)

Figure 23 : Trajectoire de frittage d'une ircone 3Y-TZP obtenue par frittage conventionnel selon Bernard-
Granger et Guizard [144]

Pour les auteurs, I'évolution de Iénergie d'activation est liée a la contribution de deux
meécanismes agissant en série. Pour une faible densité relative, c’est le mécanisme de réaction
d’interface qui gouvernerait la densification d’ou une valeur élevée d'énergie d'activation. Puis,
lorsque la densité relative augmente et donc, que la longueur des chemins de diffusion augmente,
da 2 la croissance granulaire, la densification par diffusion aux joints de grains des cations Zr*"
devient prépondérante et E, diminue. Ce domaine d'énergie trés étendu inclut des valeurs d’énergie
d’activation apparente également rapportées dans la littérature pour la zircone 3Y-TZP. Wang et
Raj [145] qui sont 2 'origine de la méthode CHR, obtiennent une valeur de E, de 615 k].mol " pour
une zircone 3Y-TZP. Ils n’observent pas de variation de I'énergie d'activation apparente avec
I'évolution de la densité relative et ils attribuent ce mécanisme a une diffusion aux joints de grains
sans préciser quel type de ions en était responsable (Y**, Zr** ou O%). Pour Shojai ¢ a/. [146], une
valeur de 735 kJ.mol™ est calculée pour des membrane de zircone 3Y-TZP, avec la méthode CHR.
Les auteurs relient cette valeur d'énergie d'activation 2 un phénomene de réarrangement particulaire
da 2 une élimination de pores trés rapide. Avec la méthode de la MSC, Mazaheri e al. [147]
obtiennent une valeur de E, de 485 kJ.mol". La construction de la MSC, telle qu’elle est faite dans
cette étude, implique un seul et unique mécanisme de densification au cours du frittage. Les auteurs
considerent alors cette valeur comme une valeur moyenne, prenant en compte les différents
mécanismes de frittage superposés cités par Bernard-Granger et Guizard [144]. La valeur de cette
moyenne apparait, elle-méme, dépendante de la taille des particules primaires de la poudre. En
effet, une valeur d'énergie d'activation de 300 kJ.mol" a été déterminée par Duran e a/. [148] pour
une zircone 3Y-TZP dont la taille des grains était de 8 2 10 nm. C’est aussi ce qui est observé dans
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I'étude de Maca ef al. [149] avec une détermination de E, par la méthode CHR sur deux poudres
présentant des tailles de particules primaires de 9 et 152 nm. Il est reporté que la poudre
nanométrique présente une valeur E, = 550 kJ.mol™ alors que la poudre submicronique donne E,
= 237 k].mol". La valeur plus élevée de E, pour la poudre nanométrique s’explique, selon les
auteurs, par le fait que I'énergie de surface supérieure de ce type de poudre pourrait impliquer un
mécanisme de diffusion a faible température. La différence des valeurs d'énergies d'activation
apparentes entre Duran e a/. [148] et Maca e al. [149] pourrait aussi provenir de 'empilement
granulaire obtenu lors de la mise en forme des crus de départ ou de la réactivité des poudres de
zircone 3Y-TZP synthétisées. Le frittage conventionnel en deux étapes (fwo-step sintering) a aussi été
tres étudié pour les zircones 3Y-TZP [131]. Cette méthode est efficace pour limiter le grossissement
granulaire et dépend également de 'empilement particulaire de départ [150]-[152]. Dans la méme
étude que celle de I'alumine « citée précédemment, Pouchly ¢ @/ [73] montrent également une
réduction de I'énergie d'activation apparente pour les densités relatives élevées (650 k].mol™) en
comparaison avec un cycle de frittage avec une étape (1270 kJ.mol™). Le frittage en 2 étapes est
donc pour la zircone 3Y-TZP une technique convaincante dans 'obtention d'une microstructure
fine et dense. Comme pour I'alumine «, la suite de cette partie sur le frittage de la zircone 3Y-TZP

est consacrée au frittage SPS de cette derniére.

Tableau 6 : Récapitulatif des différentes valeurs caleulées de E, pour le frittage conventionnel de la sircone 3Y-

TZP dans la littérature
Meéthode utilisée pour la ' w— N— Références
détermination de I'E. Valenr de I'E., | Mécanismes de diffusion correspondants T -
935 kJ.mol” — .
(en débur de Deux mécanismes en série :
frittage) réaction d’interface (a basse Bernard-
CHR 310 k ;gne . densité relative) puis diffusion aux Granger et
fom %ﬂ ;1) joints de grains de Zt*" (2 plus Guizard [144]
?‘_rittage)e haute densité relative)
Diffusion aux joints de grains .
CHR 615 k].mol" | (sans précision sur le type de War[llg4§t] R
cations)
Pas d’attribution de mécanisme,
4 | réarrangement particulaire di a it
CHR 735 kJ.mol unc Sisination de potes tids Shojai ez al. [1406]
rapide
Valeur moyenne des deux :
MSC 485 kJ.mol"! | mécanismes déterminés par MazzE}l-ngl] adl
Bernard-Granger et Guizard [144]
300 k.mol” lefusloln aux joints de grains Dt al
CHR (9 nm)* (sans précision sur le type de [148]
cations)
-1
553) 131.;1)13] Diffusion aux joints de grains
CHR 237 k.mol" dans les deux cas (sans précision Maca et al. [149]
(152 nm) 5 sur le type de cations)

* taille des particules primaires de poudre 3Y-TZP




Chapitre I : Eléments bibliographiques

e Le frittage SPS de la zircone yttriée 3 %omol

Les travaux de Bernard-Granger ¢ al. [153]-[155] sont une référence dans la description et la
compréhension du frittage SPS de la zircone 3Y-TZP. Dans leur premiére étude [153], les auteurs
rapportent qu’a vitesse de montée en température fixe (50°C.min™) et 4 pression appliquée fixe
(100 MPa) trois types de microstructures peuvent étre obtenus selon la température. La premiere
microstructure est poreuse avec une taille de grains d’environ 80 nm et la densité relative varie entre
61 et 90 %. Pour des températures supérieures a 1050°C, des microstructures denses (densités
relatives comprises entre 90 et 98 %) peuvent étre obtenues avec une taille de grains toujours
proche de 80 nm, quel que soit le temps de palier. Une troisieme microstructure entierement dense
est obtenue a 1200°C pour un temps de palier de 3 h mais dans ce cas, la taille de grains atteint 160
nm. Deux mécanismes sont invoqués pour expliquer la densification selon la température [154].
Pour des températures intermédiaires, relatives aux deux premiers types de microstructures
mentionnées, le mécanisme de densification est attribuable a un glissement aux joints de grains, en
série avec une réaction d’interface. Aux températures plus élevées (troisiéme type de
microstructure), ce méme glissement aux joints de grains est associé a un mouvement des
dislocations. Selon Wang ef a/. [156], un mécanisme supplémentaire est a considérer en début de
trittage. Il s’agit d’un réarrangement particulaire intense qui gouvernerait la densification jusqu’a

une densité relative de 78 %.

L'ensemble des résultats de SPS de Bernard-Granger ef a/. ont aussi été confrontés aux résultats
de frittage Hot Pressing (HP) de la méme poudre de 3Y-TZP (Figure 24) [155].
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Figure 24 : Trajectoire de frittage obtenne pour le frittage SPS et HP d'une zircone 3Y-TZP selon Bernard-
Granger et al. [155] (HR = heating ramp)

Les résultats apparaissent identiques pour les deux techniques. Ainsi quel que soit la technique
de frittage et les parameétres temps de palier/température de frittage utilisés, la densité relative
évolue jusqu’a 98 % sans grossissement granulaire. Les mécanismes attribués au frittage SPS
semblent donc étre les mémes que pour le frittage HP de la zircone 3Y-TZP, a la différence pres

de la présence de dislocations dans la zone intergranulaire pour les microstructures SPS. Les auteurs
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suggerent que cela pourrait étre attribué a un possible effet du champ électrique en SPS. Pour
Flaureau et al. [157] ce champ électrique pourrait avoir une influence sur la ségrégation des cations
Y** vers les joints de grains lors du frittage d’une zircone 3Y-TZP. En effet il serait responsable de
lapparition de charges d’espace au niveau des joints de grains agissant alors comme une barriére
de diffusion sur les cations. Ainsi sans ce phénomeéne de ségrégation aux joints de grains des cations
Y*" le processus de croissance granulaire limitée (sluggish grain growth) n’intervient plus.

Plus récemment, Liu 7 a/. [158] ont étudié le frittage de la zircone 3Y-TZP avec trois dispositifs
SPS: une configuration classique (Figure 25a), une configuration congue pour permettre
I'application dune plus grande pression mécanique tout en isolant le maténiau a frtter du champ
électrique (Figure 25b), une configuration qui isole le matériau a la fois de la pression mécanique

mais aussi du champ électrique (Figure 25c).

—
Pulsed DC Pulsed DC
— ——
Sample
I Graphite

I silicon carbide
3 silicon nitride

T (©)

Figure 25 : Schémas des dispositifs utilisés par Liu et al. [158] : (a) SPS classique ; (b) SPS haute pression avec
échantillon isolé électriquement ; (c) SPS sans pression et sans champ électrique sur I'échantillon

Comme pour Bernard-Granger ¢ al [153], la configuration classique (Figure 25a) permet
d’obtenir une taille de grains fine (93 nm) et une densité relative élevée lorsque le maténiau est
maintenu 2 1100°C durant 1 h avec une pression mécanique de 100 MPa. Une microstructure
identique est obtenue avec la configuration haute pression (Figure 25b), en accord avec les résultats
de Bernard-Granger ¢f a/. et leur comparaison entre frittage SPS et frittage HP pour une zircone
3Y-TZP [155]. La configuration sans pression (Figure 25c) a été utilisée dans cette étude
uniquement pour analyser l'influence d’une rampe de température rapide (300°C.min™") sur la
microstructure du matériau fritté. La température maximale étudiée est de 1350°C et la densité
relative obtenue est alors de 89 %. La taille des porosités observées est plus élevée qu'avec la
configuration classique pour une méme densité. L’étude du frittage SPS sans pression de la zircone
3Y-TZP a été aussi menée par Salamon e /. [159] jusqu’a une température de 1600°C, ot une
densité relative d’environ 99 % est obtenue pour des rampes de montée en température comprises
entre 50 et 500°C.min"". Pour les auteurs, seule la température de frittage joue un role sur la taille
finale des grains. La densification et la croissance granulaire observées sont trés rapides et seraient
daes, selon Salamon e7 @/, a un mécanisme de "coalescence-mediated necking" [160] correspondant

a la formation de cous cristallographiquement cohérents entre grains adjacents.
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Comme pour 'alumine «, la compréhension et la description du frittage SPS de la zircone 3Y-
TZP reste encore un sujet de discussions méme si cette technique offre des perspectives
intéressantes dans la réalisation de composites biocéramiques [161], [162] ou de céramiques

transparentes [163], [164] pour des temps de frittage trés rapides.

Cette étude bibliographique nous a donc permus d’effectuer dans une premiere partie un rappel
théorique sur le frittage en phase solide. Nous avons ensuite dans une deuxiéme partie présenté le
frittage conventionnel et SPS de I'alumine « et de la zircone 3Y-TZP. Le chapitre suivant sera
consacré a la présentation des matériaux et des techniques de frittage et de caractérisations utilisés

durant cette thése.
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Chapitre 11

Matériaux et méthodes expérimentales

Dans ce chapitre, les propriétés physico-chimiques des poudres commerciales d’alumine o
(BMA15) et de zircone yttriée 3 %mol (BSZ3Y) utilisées dans le cadre de cette thése seront
présentées. La préparation des crus céramiques par coulage en moule poreux sera ensuite abordée.
Tout d’abord, les aspects fondamentaux de la dispersion des poudres en milieu aqueux et les
caractérisations associées seront évoqués. Puis, la formulation et 'optimisation des suspensions
céramiques destinées au coulage en moule poreux seront détaillées. La stratégie d’étude sur les
différentes techniques de frittage sera décrite en troisiéme partie. Pour finir, le protocole d’analyse

des microstructures des matériaux frittés sera présenté.
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I- Caractéristiques physico-chimiques des poudres utilisées
1) L’alumine o (BMA15)
Dans cette étude, une poudre d’alumine o de la Société Baikowski a été sélectionnée (BMA15

—lot: 180718). Les principales caractéristiques de cette poudre, données par le fournisseur, sont

reportées dans le Tableau 7.

Tablean 7 : Caractéristiques de la poudre d'alumine « BMATS5 de Baikowski (données fournissenr)

Pureté 99,9 %
Phase cristallographique Rhomboédrique (o)
Masse volumique a 20°C 3,744,0 g.cm‘3
Granulométrie (méthode utilisée) dso = 0,12 um (diffraction laser)
Surface spécifique (BET) 15 m2g’

Afin de vérifier quelques-unes de ces données, des caractérisations physico-chimiques ont été
menées. La structure cristallographique de la poudre BMA15 a tout d'abord été déterminée par
diffraction des rayons X (Bruker-AXS D8). Le diffractogramme (Figure 26) est réalisé dans la

gamme 26 de 20 2 70° avec une vitesse de balayage de 2°.min™ et un incrément d’angle de 0,02°.
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Figure 26 : Diffractogramme des rayons X obtenu pour la poudre BMAT5 avec indexation des pics de la phase
cristalline o (selon la fiche 00-011-0661)

L’indexation des pics de diffraction révele la présence unique de la phase crstalline
thomboédrique « de l'alumine (groupe d'espace R-3C, Fiche JCPDS 00-011-0661). La masse
volumique absolue de la poudre BMA15 a été déterminée par pycnométrie a hélium. (ACCUPYC
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— Micromeritics). La poudre est préalablement placée dans une étuve a 110°C pendant 24h puis
dans un dessiccateur afin d’éliminer des potentielles traces d’humidité et d’impuretés. La masse
volumique obtenue pour cette poudre est de 3,94 g.cm?, en accord avec la densité théorique de
l'alumine 3,97 g.cm™ (fiche JCPDS 00-011-0661). Cette mesure confirme la pureté de la poudre
étudiée.

Ensuite la poudre a été observée au microscope électronique 2 balayage (MEB, VEGA 11 SBH
- TESCAN), en électrons secondaires, afin de déterminer la morphologie des particules la
constituant ainsi que leur répartition granulométrique. La poudre BMA15 est formée de granules
sphériques de 100 um de diamétre (Figure 27a). Ces granules, obtenus par atomisation-séchage,
contiennent un grand nombre de particules primaires (Figure 27b) dont la taille moyenne est

d’environ 150 nm.

50 pm

- Zﬂﬁm

Figure 27 : Micrographies MEB de la poudre BMA15 (a) Granules (b) Particules élémentaires

Une analyse granulométrique laser (Mastersizer 2000) a également été réalisée pour obtenir la
distribution granulométrique de cette poudre d’alumine o en volume et en nombre. L'analyse a été
réalisée sur une poudre mise en suspension dans de I'eau distillée en présence quelques gouttes de
dispersant (Darvan CN) et dispersée par ultrasons pendant 2 min. La distribution en volume
(Figure 28a) montre une répartition bimodale avec un pic majoritaire centré autour de ~ 150 nm et
un deuxieme mode autour de 4 pm. Cette derniére population correspond certainement a des
agrégats mais en nombre tres réduit comme l'illustre la Figure 28b (en nombre) qui ne montre plus

qu'une seule population centrée autour de 145 nm, en accord avec les observations faites au MEB.

Enfin, la surface spécifique de la poudre BMA15 a été déterminée par procédé d’absorption
en multicouches de gaz (ASAP 2020 — Micromeritics) selon la théorie de Brunauer, Emmet et
Teller (B.E.T). Les mesures sont effectuées aprés un premier palier a2 90°C pendant 30 min afin
d’éliminer 'humidité de I'échantillon puis un deuxieme palier a 300°C pendant 24h. La surface
spécifique mesurée est de I'ordre de 14 m2.g™ confirmant les données fournisseur. Le diamétre

équivalent BET (Dper) peut étre calculé a partir de cette surface, selon la formule suivante :

52



Chapitre 11 : Matériaux et méthodes expérimentales

Avec S la surface spécifique en m2.g"! et . la masse volumique théorique en g.cm™,
BET q g théo q &

Une valeur de 110 nm est trouvée, en bon accord avec les mesures précédentes. Cela prouve
que cette poudre est peu agglomérée et est majoritairement constituée de grains élémentaires d'une
taille de l'ordre de 140 nm.
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Figure 28 : Répartitions granulométriques de la poudre BMATS : (a) en volume et (b) en nombre

2) La zircone yttriée a 3 Y%mol (BSZ3Y)

La zircone sélectionnée pour cette étude est la zircone yttriée a 3 %mol de la Société Baikowski
(BSZ3Y-W — lot 17456). Les principales caractéristiques de cette poudre, données par le
fournisseur, sont reportées dans le Tableau 8.

Tablean 8 : Caractéristiques de la poudre BSZ3Y de Baikowski (données fournisseur)

Phase cristallographique Quadratique et monoclinique
Masse volumique a 20°C 6,02 g.cm”

Granulométrie (méthode utilisée) dsp = 0,12 a4 0,18 pum (diffraction laser)
Surface spécifique (BET) 17 m2g"

Une démarche identique 2 celle menée sur la poudre d'alumine a été effectuée pour la zircone
yttriée a 3 %mol. Le diffractogramme des rayons X, obtenu dans les mémes conditions que pour
'alumine «, met en évidence la présence de deux structures cristallographiques pour cet échantillon
: une phase monoclinique et une phase quadratique (Figure 29). La présence d'yttrium solubilisé
dans cet oxyde permet de stabiliser partiellement la structure quadratique métastable. Par analyse
semi quantitative, (méthode RIR pour Relative Intensity Ratio), nous pouvons estimer le rapport
phase monoclinique/phase quadratique a environ 75 %oat/25 %at. La masse volumique absolue est
mesurée 2 5,63 g.cm™. Cette valeur est inférieure A celle donnée par le fournisseur. Elle est
cependant plus cohérente avec la répartition des phases monoclinique et quadratique (75/25)

évoquée précédemment.

53



A ¢ Phase quadratique
A Phase monoclinique
L 4
A
3 N
'
w
(=]
&
K-
v T v T v T v T v
20 30 40 50 60 70

20(°)

Figure 29 : Diffractogramme des rayons X obtenu pour la poudre BSZ3Y mol avec indexation des pics pour la
phase quadratique et monoclinique (selon les fiches 00-005-0543 et 00-050-1089)

L'observation MEB de cet échantillon montre une poudre constituée de granules de forme
irréguliere (donuts, galets...) dont la taille est comprise entre 50 et 100 um (Figure 302). Comme
pour la poudre précédente, les granules sont composés dun grand nombre de particules

élémentaires présentant une taille moyenne d’environ 120 nm (Figure 30b).

lf._fl_pm ) 100 nm

Figure 30 : Micrographies MEB de la poudre BSZ3Y : (a) Granules et (b) Particules élémentaires

L’analyse granulométrique a été réalisée sur une poudre mise en suspension dans de I'eau
distillée contenant quelques gouttes de dispersant (Dolapix 64 CE) et dispersée par ultrasons durant
2 min. La répartition granulométrique en volume (Figure 31a) montre une distribution bimodale
relativement resserrée, comprise entre 60 nm et 7 pum, le pic principal étant situé entre 100 et 200
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nm. Les particules dont la taille est proche de 1 pm sont trés peu nombreuses comme l'indique la
distribution en nombre qui ne fait plus apparaitre qu'un seul pic autour de 145 nm (Figure 31b).
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Figure 31 : Répartitions granulométriques de la poudre de ircone yttriée a 3 Yomol : (a) en volume et (b) en
nombre

La surface spécifique de la poudre de zircone yttriée est mesurée dans les mémes conditions
que pour celle de 'alumine «. Elle est de l'ordre de 17 g.cm™. Le diamétre équivalent BET est alors

de 63 nm ce qui montre que la poudre analysée demeure agglomérée.

II- Préparation des échantillons

1) Mise en forme des échantillons par voie liquide

La mise en forme des crus est une étape essentielle pour obtenir une densification optimale du
matériau lors du frittage. Elle permet tout d'abord de rendre manipulable les compacts de poudre
et ensuite d'améliorer l'empilement granulaire, ce qui peut permettre de diminuer les températures
ou les temps de frittage. La mise en forme des crus céramiques peut s’effectuer selon deux voies :
la voie solide (compression uniaxiale ou isostatique) et la voie liquide (coulage). Une troisiéme voie
« hybride » pourrait étre citée ici, il s’agit de la fabrication additive. Les procédés de fabrication
additive sont trés nombreux et peuvent étre classés suivant la nature des matériaux utilisés ou
suivant 1’état sous lequel se présente le matépau initial (selon 'ISO/ASTM 52900:2015).

Pour nos matériaux, une mise en forme par voie liquide a été adoptée. 1l existe un grand
nombre de méthodes de coulage et toutes ont en commun la préparation au préalable dune
barbotine (ou suspension) stable. Cette barbotine est constituée d’une phase solide (poudte)
dispersée de maniére homogene dans un liquide. Selon le type de coulage (coulage en moule poreux,
coulage en bande, coulage gélification/coagulation...) la composition et les caractéristiques
rhéologiques de la barbotine peuvent étre différentes. La technique retenue pour la mise en forme
de nos matériaux par voie liquide est la technique de coulage en moule poreux (skp casting). Cest
une technique simple a mettre en ceuvre et peu cotiteuse. La barbotine est versée dans un moule
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poreux, en platre par exemple. Le moule poreux absorbe le liquide de la barbotine par capillarité et
les particules de la poudre céramique se concentrent sur les parois du moule, formant une couche

consolidée. Apres séchage, cette couche peut étre dégagée du moule et frittée.

Dans cette étude, des suspensions a fort taux de phase solide sont visées. En effet, un taux de
phase solide élevé permet d’éviter des sédimentations différentielles durant le coulage, de diminuer
le retrait des échantillons durant le séchage et d’obtenir des densités de cru élevées [165]-[167]. Il

faut cependant assurer une bonne coulabilité de la barbotine (faible viscosité).

a- Stabilisation d'une suspension céramique

La stabilité d’'une suspension céramique représente sa capacité a ne pas s’agréger dans le temps.
Cette stabilité dépend de nombreux parameétres comme la nature du solvant, le taux de phase solide
dans la suspension, la taille et le forme des particules de poudre, le pH de la suspension, le type et
la quantité de composés organiques ajoutés [168].

Lorsqu’une poudre est introduite dans un solvant, une charge électrostatique se forme a la
sutface des particules. Cette charge provient de Iionisation des groupements de surface ou de
I'adsorption d’ions a la surface de la particule. Elle géneére des interactions électrostatiques qui vont
controler I'état d’agglomération des particules présentes dans la suspension. Des interactions
répulsives permettent alors d’obtenir des suspensions cinétiquement stables, ce qui implique la

notion de stabilisations électrostatique et stérique.

Les répulsions électrostatiques sont des forces répulsives qui proviennent de I'interaction des
doubles couches électriques au voisinage des particules. Le modéle de la double couche (Figure 32)
décrit I'environnement ionique autour de la particule chargée. Une premiére couche, appelée
couche dense ou couche de Stern, est composée de contre-ions fortement adsorbés (immobiles) a
la surface de la particule. La seconde couche, appelée couche diffuse, est formée par des contre-
ions attirés (mobiles) par la couche de Stern par interaction électrostatique. Leur concentration
diminue en s’éloignant de la surface de la particule jusqu’a atteindre un équilibre en solution. Une
stabilisation par répulsion électrostatique a donc pour but d’augmenter I’épaisseur de la couche
diffuse, liée a la force ionique du solvant, et ainsi empécher une agglomération des particules en

suspension.

La répulsion stérique peut étre mise en ceuvre par 'adsorption de macromolécules (polymere)
a la surface des particules en suspension. Une partie de la macromolécule se fixe a la surface tandis
que lautre se déploie dans la solution. Le mouvement interparticulaire est limité et la forte
concentration de macromolécules dans cet espace s’oppose a 'agglomération des particules. Cet
effet répulsif dépend de la masse molaire, du degré de ramification du polymere et de l'affinité

solvant-polymere.

Dans le cas de suspensions fortement chargées en phase solide, le rapport volume

solide/volume liquide est élevé. Leur stabilité ne peut généralement pas étre assurée par une
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stabilisation électrostatique ou stérique, seules. Il est donc nécessaire de recourir a un autre

mécanisme permettant de maintenir la dispersion des particules.

B Particule chargée négativement
Bl Couche dense

[ Couche diffuse

] Solution

Potentiel de surface

-4«———— DPotentiel de Stern

Potentiel (mV)

----A&— Potentiel de zéta

Distance a la surface de la particule

Figure 32 : Représentation schématique du modele de la double couche

Ce mécanisme, appelé répulsion électrostérique, combine les deux répulsions précédemment
présentées. Il requiert l'utilisation de polymeéres possédant des groupements ionisables
(polyélectrolytes). C’est ce type de répulsion qui a été choisi pour la formulation de nos suspensions
céramiques. Le Darvan CN (DCN), sera utilisé comme agent dispersant dans les suspensions de
poudre BMA15, tandis que le Dolapix 64 CE (DLPX) sera quant 2 lui utilisé pour les suspensions
de poudre BSZ3Y.

b- Caractérisations des suspensions céramiques

Deux méthodes vont étre utilisées pour caractériser la stabilité des suspensions céramiques. La
premiére méthode correspond a la mesure du potentiel zéta qui permet d’évaluer les charges de
surface des particules de poudre et donc d’estimer la stabilité de la suspension. La deuxieme est la
caractérisation du comportement rhéologique des suspensions qui nous permettra d’évaluer leur

coulabilité ainsi que P'effet de la dispersion électrostérique.

® Mesures du potentiel zéta

Comme évoqué précédemment, le modele de la double couche, qui décrit la distribution de la
charge électrique autour des particules, est composé de contre-ions immobiles au plus proche de
la surface des particules (couche dense) puis mobiles a partir d'une certaine distance de la surface.

Il existe donc un plan dit de cisaillement qui sépare les parties mobiles et immobiles de la solution.
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Le potentiel zéta est défini comme étant la différence de potentiel entre le plan de cisaillement et
la solution (Figure 32). Une faible valeur absolue caractérise I'agrégation des particules alors que les
valeurs absolues supérieures a 30 mV témoignent généralement dune répulsion électrostatique

efficace.

La mesure du potentiel zéta s’effectue a I'aide d’un acoustophorometre (Acoustosizer IT —
Colloidal Dynamics). Ce dispositif repose sur leffet électroacoustique [169]. Sous Teffet dun
champ électrique la double couche de chaque particule en suspension se déforme périodiquement.
Le mouvement oscillatoire des particules va alors conduire a la création dune onde acoustique de
meéme fréquence que le champ électrique appliqué. L’amplitude de cette onde sonore, appelée signal
E.S.A. (Electrokinetic Sonic Amplitude), est reliée au potentiel zéta a 'aide de la théorie de O’Brien
[170].

Une premieére titration en pH est effectuée a I'aide d™une solution d’acide HCl et d'une solution
de base NaOH afin d’évaluer la stabilité des poudres d’alumine et de zircone dans I'eau, en fonction
du pH. Une deuxiéme titration avec un ajout de dispersant contr6lé nous permettra d’étudier 'effet
des dispersants sur le comportement des particules de poudre en suspension. Toutes ces mesures

sont effectuées sur des suspensions faiblement chargées (5 %mass de phase solide).

® Mesures rhéologiques

Le comportement rhéologique des suspensions de coulage dépend du pourcentage massique
de phase solide et du dispersant. Nous avons fait le choix de suspensions céramiques contenant un
fort taux de phase solide, 70 %mass (~37 %vol) pour 'alumine et 80 %mass (~41 %vol) pour la
zircone. Les mesures rhéologiques vont donc nous permettre d’évaluer le taux de dispersant
optimal donnant acces a2 un comportement rhéologique de type rhéofluidifiant. Il se caractérise par

une diminution de la viscosité lors de 'application du cisaillement.

La caractérisation des propriétés rhéologiques des suspensions céramiques est effectuée via
l'utilisation d’un rhéométre (AR1500 EX, TA INSTRUMENTS) permettant de tracer la courbe
d'écoulement d’un fluide donnant la contrainte de cisaillement en fonction du gradient de vitesse.
Ce rhéométre peut fonctionner en contrainte ou en vitesse imposée. La suspension est placée entre
un plateau (plan) et un cone de révolution dont I'axe est perpendiculaire au plan du plateau. Le
fluide est alors soumis a un cisaillement entre ces deux surfaces, I'une fixe (plan) et I'autre en
rotation (cone) par rapport a son axe. Un cone de 60 mm avec un angle de 2° a été utilisé pour les
mesures de cette étude. La température est régulée a 23°C grice a un plan Peltier. Le cycle de

mesure (Figure 33) est le suivant :
- une montée de gradient de vitesse de 0 2 100 s pendant 3 min
- un palier 2 100 s™ de 1 min

- une descente de 100 2 0 s pendant 3 min
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Figure 33 : Cycle de mesure rhéologique

Les courbes obtenues sont modélisées par la loi de Herschel-Bulkley [171] adaptée pour
modéliser le comportement rhéologique de suspensions composées de longues chaines de

polymeres avec une contrainte seuil :
T =T k™ ()

Ou 7 (Pa) est la contrainte, T; (Pa) la contrainte seuil de plasticité, k (Pa.s™) coefficient du

viscosité, ¥ (s7) le taux de cisaillement et n I'indice d’écoulement traduisant I’écart par rapport au

comportement Newtonien (n=1, n < 1 et n > 1 correspondent respectivement a des

comportements de type Bingham ou Newtonien, rthéofluidifiant et rhéoépaississant).

¢-  Préparation des suspensions céramiques

La préparation des suspensions céramiques s’effectue en deux étapes. Une premiére étape
consiste a désagglomeérer la poudre d’alumine ou de zircone dans le liquide. La deuxieme est la
solubilisation du dispersant et I'homogénéisation de la suspension contenant la totalité¢ des
constituants. La désagglomération préalable de la poudre dans le solvant est effectuée avec un
mélangeur planétaire (Thinky ARE250). Ce type de mélangeur permet une désagglomération
efficace de la poudre grice 4 des mouvements de rotation et de révolution 2 forte vitesse, 1000 rpm
pendant 1 min dans notre cas. Le dispersant est ensuite ajouté au systeéme. La vitesse est réduite de
moitié afin de ne pas détériorer les chaines polymeéres des dispersants sélectionnés. La suspension
est alors soumise a une vitesse de 500 rpm pendant 3 min. Une fonction désaération permet, grace
a un mouvement différent de celui de la fonction mélange, d’homogénéiser la suspension en
éliminant des potentielles bulles formées durant le procédé. Enfin la suspension est maintenue sous

agitation durant 24 h sur un agitateur a rouleaux a une vitesse de 10 tr.min".

d- Counlage des suspensions par skip casting

Pour ’étape de coulage, une fois le procédé de dispersion terminé, les suspensions sont mises
sous une cloche a vide durant quelques minutes afin d’éliminer les derniéres bulles d’air prises au
piége dans le volume de la suspension. Un dispositif (Figure 34a) formé dun moule en

polyoxyméthyléne (POM) percé de trous de forme cylindrique (d = 10 mm et h = 30 mm) placé
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sur une plaque de platre a été employé pour obtenir des crus cylindriques. Le séchage des crus est
réalisé a I'air (48 h) puis a I'étuve a 60°C (24 h). Les crus sont ensuite déliantés (500°C — 8 h) puis
préfrittés (950 ou 1000°C — 10 h) sous air selon le cycle thermique présenté Figure 34b. La
température de préfrittage est différente pour les deux poudres céramiques. Elle a été déterminée
par une étude dilatométrique effectuée sur ces derniéres en repérant la température a laquelle le
début du retrait opere. Afin d’éviter une possible contamination des échantillons par des espéces
contenues dans le moule en platre, comme par exemple le calcium, la base des crus cylindriques en
contact avec le moule est retirée. Ces crus préfrittés sont ensuite coupés en plusieurs cylindres de
3 mm d’épaisseur. Leur densité relative, calculée par la méthode d’Archiméde (selon la norme NF
EN 623-2), est d’environ 58 %.

(b)
TEC T
Crus coulés
1000°C (ALO; 10h
QS()DC Z O.) """"""""""""""""""""" i
o ~ &
Mouleen PoM 500°C |-+ 8h & 2,
& 2
o
Plaque Te;nps
de platre

Figure 34 : (a) Dispositif de coulage sur moule poreux, (b) Cycle thermique (déliantage et préfrittage)
2) Préparation des suspensions d’alumine «
a- Stabilité de la poudre d’alumine o en suspension aguense

L’évolution du potentiel zéta des particules de la poudre BMA15 en milieu aqueux en fonction
du pH est montrée Figure 35. La valeur du pH naturel de cette alumine, c’est-a-dire le pH sans
ajout de base ou d’acide au sein du solvant, est de 8.,4. La valeur du pH s’annule ensuite a une valeur
de 8,8. Il s’agit du point isoélectrique o1 la surface des particules de poudre est électriquement
neutre. Pour une stabilisation purement électrostatique d’un tel systéme, le pH de la suspension
doit étre inférieur 4 6 ou supérieur 4 11. Dans notre cas, la suspension de poudre BMA15 présente
un fort taux de phase solide (70 %mass). La stabilisation de la suspension s’opére par répulsion
électrostérique via I'ajout du Darvan CN (DCN). Ce dispersant est largement utilisé dans les
préparations de suspensions d’alumine destinés au coulage en moule poreux [172]-[175]. Des
mesures de potentiel zéta en fonction du taux massique de DCN ont donc été effectuées a nouveau
sur des suspensions faiblement chargées en phase solide (5 %mass) et sont présentées sur la Figure
36a. La figure montre que la suspension se stabilise dés I’ajout de 0,5 %omass (%o calculé par rapport
a la masse de poudre dans la suspension). Le pH mesuré est alors de 9 et reste constant bien que
le taux de dispersant augmente. A premiére vue, il semblerait que nous soyons en présence d’une
simple stabilisation par répulsion stérique. Cependant il a été montré par Singh e 2/ [175] que

P'interaction entre les chaines polymeére du DCN (polyméthacrylate d’ammonium) et les particules
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de poudre d’alumine o conduit 4 une baisse significative du point isoélectrique des particules. En
effet il passe d’une valeur de 9 2 5,65 (Figure 36b).
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Figure 35 : Evolution du potentiel 2éta en fonction du pH de particules de poudre BMA15 en suspension aquense
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Figure 36 : (a) Evolution du potentiel 3éta des particules de poudre BMLATS5 en fonction du tanx massique de
Darvan CN en suspension aquense et (b) Charge de surface en fonction du pH des particules d alumine en
suspension aqueuse sans et avec Darvan CN [175]

Le pH de la suspension sans ajout de dispersant est de 8,4. A ce pH (pH naturel), le potentiel
zéta des particules de BMA15 est légérement positif. Ainsi le groupement carboxylique hydrolysé
du DCN chargé négativement s’adsorbe a la surface des particules d’alumine o par attraction
électrostatique. Par conséquent les particules se chargent négativement ce qui explique le décalage
du point isoélectrique vers les pH acides. Nous obtenons donc une suspension stabilisée avec un
potentiel zéta de - 30 mV a un pH de 9 dés I'ajout de 0.5 %mass de dispersant.
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b- Etude rheologigue de la suspension aguense d'alumine o

Afin d’étudier I'influence du taux massique de dispersant sur les propriétés rthéologiques de la
suspension aqueuse d’alumine o, six suspensions ont été préparées. Ces suspensions présentent
différents taux massiques de dispersant: 0,2 - 0,3-0,5-1- 1,6 et 2 %mass. Elles sont préparées
selon le protocole présenté précédemment. L’évolution de la contrainte en fonction du taux de
cisaillement (Figure 37a) montre que nous sommes en présence de suspensions présentant une
contrainte seuil quel que soit le taux de dispersant ajouté. Cette contrainte seuil est la contrainte a

partir de laquelle la suspension pourra s’écouler. Elle est minimale pour un ajout de 0,5 %mass de

DCN (Tableau 9).

@ (b)
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= 504 0554 "
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Figure 37 : (a) Contrainte en fonction du taux de cisaillement de suspensions d'alumine préparées avec differents

tanx de dispersant (b) Viscosité en fonction du taux de dispersant a 1005
Le paramétrage des courbes de rhéologie par 1'équation de Herschel et Bulkley pour chaque
suspension indique un comportement de type rhéofluidifiant (n < 1). Plus le taux de dispersant
augmente, plus l'indice n se rapproche de 1. Pour un taux de cisaillement constant (100 s™), la

viscosité de la suspension d’alumine « atteint un minimum (Figure 37b). Ce minimum représente
un optimum de dispersion.

C’est donc une suspension contenant 0,5 %mass de DCN qui est choisie pour étre coulée. Elle
possede en effet un comportement rhéologique adapté au procédé de coulage en moule poreux
avec un comportement rhéofluidifiant a faible contrainte seuil et une faible viscosité.
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Tablean 9 : Valeurs de la contrainte seuil et de 'indice n de I'équation de Herschel et Bulkley en fonction des

différents tanx de DCIN
%mass de DCN Contrainte seuil T (Pa) Indice n
0,2 %mass 8,84 0,19
0,3 %mass 4,97 0,50
0,5 Y%mass 1,29 0,58
1 %mass 7,19 0,55
1,6 Yomass 4,61 0,62
2 %mass 2,77 0,62

3) Préparation des suspensions de zircone yttriée 3 %mol

a- Stabilité de la poudre de Zircone yttriée 3 Yomol en suspension aguense

La méme démarche a été adoptée pour la poudre de zircone yttriée 3 %mol (BSZ3Y). Dans
un premier temps, des mesures de potentiel zéta en fonction du pH ont été effectuées sur des

suspensions faiblement chargées en phase solide (5 %mass de poudre BSZ3Y).

L’évolution du potentiel zéta des particules de poudre BSZ3Y dans I'eau en fonction du pH

est montrée Figure 38.

30 H .
! =
\l
20 -
= \l\
- @
E 10 4 \
= B
8 1 Ny pH
<U
N0 —
— T ¥ T v TR T ’ T T T ¥ 1
5 | 2 4 6 "8 10 12 14
& [ |
il
2 10 S
Ay m
. \.
20 - %
20 .\
2 | |
% =
30 4

Figure 38 : Evolution du potentiel éta en fonction du pH de particules de poudre de Jircone yttrice 3 Yomol en
suspension aquesuse
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La valeur du pH naturel est de 5,5. Le point isoélectrique correspond lui 2 un pH de 6,2. Une
stabilisation purement électrostatique d’un tel systéme nécessiterait un pH de la suspension
inférieur a 2 ou supérieur a 10,5, ce qui n’est pas réaliste en raison des problématiques de solubilité
aux extrémités du domaine de pH. La stabilisation de la suspension de BSZ3Y s’effectue, comme
précédemment, par répulsion électrostérique via 'ajout du Dolapix CE 64 (DLPX). Ce dispersant
est largement utilisé dans les préparations de suspensions de zircone destinés au coulage en moule
poreux [176]-[178]. Des mesures de potentiel zéta en fonction du taux massique de DLPX ont
donc été effectuées a nouveau sur des suspensions faiblement chargées en phase solide. L’évolution
du potentiel zéta des particules de poudre BSZ3Y en fonction du taux massique de dispersant
(Figure 39a) montre que la suspension se stabilise des 'ajout de 1 %mass de DLPX (% calculé par
rapport 4 la masse de poudre dans la suspension). Le pH de la suspension passe alors de 5,5 (pH
naturel) a 7.

L’introduction de DLPX conduit a une baisse significative du point isoélectrique des particules
de BSZ3Y (Figure 39b). De facon analogue a la suspension d’alumine «, les chaines polymeéres
dissociées du DLPX (acide polyacrylique), chargées négativement, viennent s’adsorber par
attraction électrostatique, a la surface des particules chargées positivement. Les particules
présentent dés lors une charge négative ce qui explique le décalage du point isoélectrique vers les
pH acides. Comme pour le DCN, les chaines polymeres du DLPX adsorbées a la surface des
particules assurent, de surcroit, une répulsion stérique par encombrement de Iespace
interparticulaire.

Nous obtenons donc une suspension stabilisée avec un potentiel zéta de - 30 mV a un pH de
7 dés 'ajout de 1 Y%mass de DLPX.
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Figure 39 : (a) Evolution du potentiel 3éta en fonction du tanx massique de Dolapix CE 64 des particules
BSZ3Y en suspension aqueuse et (b) Potentiel 3éta en fonction du pH des particules de ircone en suspension
aquense sans et avec Dolapix CE 64 [176]
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b-  Etude rhéologique de la suspension aguense de ircone yttrice 3 Yomol

L’influence du taux de DLPX sur la stabilité des suspensions de BSZ3Y a été étudiée avec la

préparation de six suspensions. Elles sont composées de différents taux de dispersant : 0,2 - 0,5 -

0,8-1-1,6 et 2%mass.

Comme précédemment, le comportement rhéologique des suspensions de BSZ3Y est de type
rhéofluidifiant avec une contrainte seuil (Figure 40a). Les valeurs de contraintes seuil et de I'indice

n de I'équation de Herschel et Bulkley sont reportés dans le Tableau 10. Il apparait que la contrainte

seuil diminue avec I'ajout de dispersant et que la suspension contenant 1 %emass de DLPX possede

I'imdice n le plus proche de 1, donc le plus proche dun comportement newtonien.
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Figure 40 : (a) Contrainte en fonction du taux de cisaillement de suspensions de Zircone préparées avec différents
taux de dispersant et (b) Viscosité en fonction du taux de dispersant a 100s’

Le minimum de viscosité est atteint pour 1 %mass de DLPX (Figure 40b). Ce minimum
représente un optimum de dispersion pour une suspension de BSZ3Y a 80 %mass de phase solide.

C’est donc le taux de dispersant avec lequel nous allons préparer nos crus de zircone yttriée 3

%mol.

Tablean 10 : Valeurs de la contrainte seuil et de l'indice n de I'équation de Herschel et Bulkley en fonction des

différents taux de DLLPX
%mass de DLPX Contrainte seuil 74 (Pa) Indice n
0,2 %mass 3,504 0,37
0,5 %Ymass 2,878 0,48
0,8 %mass 2,798 0,54
1 %mass 2,601 0,59
1,5 %mass 2,342 0,51
2 %mass 2,362 0,50
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ITII- Techniques de frittage

Une fois les suspensions céramiques optimisées pour un coulage en moule poreux et le
préfrittage des crus obtenus, une étude du frittage de ces différents matériaux a été menée. Elle
sera décomposée en trois parties : le frittage conventionnel, le frittage SPS (avec et sans pression

mécanique) et le frittage pixélisé.

Cette partie « Techniques de frittage » a pour but de présenter les différentes techniques de
trittage utilisées dans cette these. Les résultats propres aux échantillons d’alumine et de zircone

ainsi que leur analyse sont reportés respectivement dans le chapitre 3 et 4 de ce manuscrit.

1) Le frittage conventionnel

La procédure d’analyse du frittage conventionnel nécessite 'utilisation d'un dilatometre (Setsys
evolution — TMA, Setaram). Cette technique permet de suivre les variations dimensionnelles (AL)
d’'un compact pendant un cycle thermique. Les essais dilatométriques sont réalisés afin de suivre
I'évolution de la densité relative de I'échantillon durant le frittage, d’établir un cycle de frittage
optimal, et de déterminer des énergies d’activation apparentes de densification. Ces énergies
d’activation seront calculées par deux méthodes nécessitant I'utilisation de courbes dilatométriques
obtenues pour différentes rampes de température : la méthode dite de Wang et Raj et celle dite de

la Master Sintering Curve.

a- Méthode de Wang et Raj (CHR)

Le modéle de Wang et Raj [63] est basé sur les travaux de Young et Cutler [62]. Avec cette

méthode, le calcul de ’énergie d’activation apparente du frittage est réalisé sur la base des courbes
; s — 5 — ‘ : " d
dilatométriques obtenues a différentes vitesses de chauffage. Ainsi la vitesse de densification (d—f)

au cours d'un chauffage a vitesse constante est supposée étre fonction de la température (T), de la

taille des grains (G) et de la densité (p) selon I'équation :

Pl @®)

L’équation (8) peut alors étre mise sous forme logarithmique :

d £y
In (T.d—‘:) e In[f(p)] + InC — nInG )
Ainsi pour une valeur donnée de p, si G est supposé constant ou ne dépend que de p durant

le frittage, les courbes In (T g—i) = f(%) sont des droites de pente — %. L’acquisition des courbes

de vitesse de densification a différentes vitesses de chauffage permet d’obtenir plusieurs valeurs de

dp . G 3 i, ] ; ; i
d_,(tJ a une densité p donnée. Ainsi les diagrammes d’Arrhenius, pour des valeurs fixées de densité
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relative, permettent d’obtenir I’énergie d’activation apparente (Ej;) correspondante a ces densités.
Concernant les hypothéses sur la taille des grains, Wang et Raj considérent que la croissance
granulaire est relativement faible pour des densités relatives inférieures a 90 %. Toujours d’apreés
eux, lorsque les échantillons présentent un empilement granulaire homogéne et régulier a cru, la
relation entre la densité et la taille de grains peut apparaitre comme indépendante du cycle de
frittage et est fonction de la densité seule. Cette méthode va nous permettre de connaitre le nombre
de mécanismes mis en jeu lors du frittage de nos poudres céramiques et d’évaluer les énergies

d’activation correspondantes.

b- Méthode de la Master Sintering Curve (MSC)

La méthode de la Master Sintering Curve (MSC), développée par Su et Johnson [67] est une
modélisation du frittage permettant de déterminer une énergie d’activation supposée constante.
Cette méthode permet notamment de prévoir le comportement en termes de densification dun
échantillon soumis a différents cycles temps-température en définissant une courbe théorique
moyennant certaines hypothéses. La méthode MSC est basée sur I’équation de la vitesse de
densification et des mécanismes combinés de diffusion en volume et de diffusion aux joints de
grains du modéle de Hansel [179]. La vitesse de retrait linéaire instantanée dans ce modéle se met

sous la forme suivante :

L _ y0 (FVDV FGB‘SDGB)

T Lt kgT\ GZ G4

(10)

Avec s le retrait linéaire, t le temps, ¥ Iénergie de surface, f2 le volume atomique, kg la

constante de Boltzmann, T la température (K), I, le facteur géométrique correspondant a la
diffusion en volume, I;p le facteur géométrique correspondant a la diffusion aux joints de grains,
Dy le coefficient de diffusion en volume, Dgp le coefficient de diffusion aux joints de grains, G la

taille moyenne des grains, § 'épaisseur du joint de grains.

Si le retrait est considéré comme isotrope, la vitesse de retrait linéaire est convertie en vitesse

de densification par :

L 11)
Ldt  3pdt

En deuxieme hypothese si un seul mécanisme de diffusion est prédominant au cours du
frittage et si en supposant que la taille de grains est seulement fonction de la densité, alors a partir
des équations (10) et (11) :

dp _ yar(p)b,
3pdt  kgT[G(p)]"

exp (—-L) dt (12)

Avec n=3 pour la diffusion en volume et n=4 pour la diffusion aux joints de grains. L’équation

(12) peut étre réarrangée et intégrée sous la forme :

(6" s
fi sor@ dp = [;E20exp (— ) de 13)

67



Avec pg la densité a cru.

Cette équation relie la microstructure ¢ (p) a I'histoire cinétique et thermique 8(t, T(t)) :

¢(p) =6(t, T(D) (14)

et

t1 Eq
6(tT(V) = [ exp (—2) dt (15)
L’équation (13) peut afin s’écrire :

p=¢o(t, T(D))] (16)

Cette derniere équation définit la courbe théorique MSC indépendante du cycle de frittage
(temps/température) pour un état initial donné (mise en forme et densité relative a cru des
échantillons équivalents). La MSC est obtenue expérimentalement en recherchant l’énergie

d’activation apparente E,, parametre de la fonction G(t, T(t)), qui minimise I'écart entre les
courbes expérimentales, p fonction de In( 8(t, T(t))) obtenues pour différents cycles de frittage.
La méthode des moindres carrés est utilisée pour obtenir cette valeur d’énergie d’activation
apparente E,; Une fois la valeur de E,; déterminée, conduisant a une superposition des courbes,
une formule analytique de linéarisation doit étre établie pour représenter la MSC obtenue. Nous
avons fait le choix de la formule utilisée par Blaine ¢f 4/[180] dont I'équation est la suivante :

1-po
Pcaicutée = Po [1+exp( lni—a)] 17

Avec pg la densité relative initiale, a et b deux paramétres ajustables de la courbe sigmoide.

Les limites du modéle doivent cependant étre prises en compte dans I’étude. Su et Johnson
[67] suggerent que les données obtenues a des densités supérieures a 95 % ne soient pas intégrées
car une croissance de grains significative peut avoir lieu pour certains matériaux. En prenant en
compte ces limites, cette méthode va nous permettre de construire une courbe de frittage théorique
de nos poudres céramiques. Elle servira de point de comparaison avec les résultats qui seront

obtenus par frittage SPS (avec et sans pression) et par frittage pixélisé.
2) Le frittage SPS

Le frittage SPS de nos préfrittés céramiques a été effectué a 'IRCER sur le modele SPS Dr.
Sinter 825 (Fuji Electronics Industrial Co. Ltd). Les pastilles sont placées dans un moule en graphite
(grade 2333, Mersen) de 10 mm de diameétre. Des feuillets en graphite (Papyex®, N998, Mersen)
de 0,2 mm d’épaisseur sont utilisés afin de recouvrir la surface interne de la matrice et les surfaces
des pistons. Deux types de frittage ont été réalisés avec le SPS. Une premiere configuration
classique ou la pression des pistons sur les préfrittés était de 40 MPa tout au long du cycle thermique

(Figure 41a). Une deuxiéme ou le piston supérieur était raccourci évitant ainsi d'appliquer une
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pression mécanique 2 la surface du matériau et d'un possible champ électromagnétique traversant
I’échantillon durant le cycle de frittage (Figure 41b).

Les essais SPS et SPS sans pression (SPS-SP) sont des essais dits interrompus. Le cycle de
frittage se compose uniquement dune rampe de montée en température de 50 et 150°C.min
jusqu’a une température visée (Tma) et dune rampe de descente (25°C.min” pour le SPS,
100°C.min™ pour le SPS-SP). Tous ces essais sont effectués sous vide, la mesure en température
est opérée via I'utilisation dune caméra infrarouge focalisée sur la partie extérieure du moule

contenant ’échantillon. Une séquence classique de pulse (12:2) a été utilisée (cycle de 12 impulsions
électriques suivie de 2 temps morts).

(2)

Electrode (b)
supérieure
—— Entretoises Piston supérieur
. K raccourci
* Enceinte
o
< |'% ;
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:3 nﬂ .
D ; .
ale > Pistons Vide
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Sz | Préfritté S Préfriteé
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inférieur
Electrode
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Figure 41 : Schéma des configurations SPS (a) classique (b) sans pression mécanique

3) Le frittage pixélisé

Le frittage pixélisé a été effectué chez la société Galtenco Solutions, a l'origine de cette
technologie.

Feuille de Papyex®

Résistance en graphite Feuille de Papyex®

Echantillon

Diffuseur en graphite

[ §— contenant le

/ thermacouple C
Platean en mica avec des
tiges d’acier

Couche isolante d’alumine  Résistance en graphite Couche isolante d’alumine

Figure 42 : Schéma du dispositif de frittage pixélisé pour le frittage de pastille
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Compte tenu de la géométrie des pastilles préfrittées (~10 mm de diameétre et 3 mm
d’épaisseur), le pixel est composé dun diffuseur contenant un thermocouple qui controle deux
résistances positionnées en haut et en bas de ’échantillon (Figure 42). Le systeéme est assemblé sur
une plaque de mica (44 x 26 cm) ou sont fixées des tiges en acier qui permettent le passage du
courant électrique a travers les feuilles de Papyex® et donc a travers les résistances. Ces deux
résistances chauffantes sont des plaques de graphite (Graphitech ET10) mesurant 6 cm de
longueur, 4 cm de largeur et 1 mm d’épaisseur. Elles sont connectées 4 deux alimentations
électriques basse tension (30 V, 100 A) branchées en paralléle, et sont dimensionnées et usinées
pour atteindre une résistance totale de 0,6 Q en fonctionnement. Avec un tel systeme il est possible
d’atteindre une température de 2000°C avec une rampe de montée en température supérieure a
200°C.min"". La température est mesurée a I'aide d'un thermocouple C (W/5 %Re-W/26 %Re)
positionné dans un diffuseur en graphite a 'endroit ou Péchantillon est placé. Ainsi la mesure de
température correspond a celle de la surface du matériau. Le cycle de frittage est piloté par le logiciel
controle-commande de Galtenco Solutions, qui en fonction de la température relevée par le
thermocouple, gére 'ouverture ou la fermeture de relais connectés aux alimentations des résistances
chauffantes avec un temps de réponse proche de la milliseconde. L’apport de chaleur a la surface
du matériau est donc optimisé et le risque de gradient thermique limité. L’isolation thermique et
électrique est assurée par de la laine d’alumine disposée autour du dispositif chauffant. I’ensemble

est finalement placé dans une enceinte a vide (Figure 43).

Laine d’alumine

Enceinte sous vide g e
Four pixelisé

Figure 43 : Photo du dispositif de frittage pixcélisé inséré dans I'enceinte a vide
Comme pour le SPS et le SPS-SP, le cycle de frittage pixélisé des préfrittés est constitué

uniquement dune rampe de montée (50 et 150°C.min™) jusqua une T et dune rampe de

descente en température (inertie du four).
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IV- Caractérisation microstructurale

Dans cette partie la préparation et I'analyse microstructurale des matériaux frittés vont étre
présentées. La caractérisation microstructurale en microscopie électronique (MEB) est une étape

primordiale dans I'étude comparative entre les techniques de frittage SPS, SPS-SP et pixélisé.

1) Préparation des échantillons frittés a analyser

Aprés mesure des densités (densité d’Archiméde), les matériaux frittés sont préparés pour
observer leur microstructure. Les échantillons sont d’abord enrobés a froid dans une résine
acrylique (K-MU — Presi). Apres un pré-polissage permettant d’obtenir une surface plane, un cycle

de polissage identique est adopté (Tableau 11) pour les deux matériaux.

Tablean 11 : Cycle de polissage des échantillons d'alumine et de ircone

- " Papier SiC | Papier SiC D 4 i + NG té
am
ype polissage #1200 #2000 raps de polissage + solution antée
Taille de grains
15 10 9 3 1 0,25
(um)
Temps (min) 2 2 2 2 2 0,5

Quatre échantillons sont polis simultanément a I'aide d'une polisseuse automatique. La force
individuelle sur chaque échantillon est de 10 N, la vitesse de rotation du disque est de 150 tours.min®
! et le porte échantillon tourne dans le méme sens de rotation que le disque. Le polissage s’effectue
en utilisant des tailles de grains abrasifs de plus en plus fines. Entre deux étapes de polissage,
Iéchantillon est rincé a I’éthanol dans un bac a ultrasons pendant une minute. Il est ensuite a
nouveau rincé a I'éthanol et séché a l'aide dun pistolet a air comprmé. Lorsque les draps de
polissage sont utilisés avec la suspension diamantée une étape supplémentaire de ringage avec de
I'eau savonneuse est précomisée. Suite au polissage, une attaque thermique permettant une
révélation de la microstructure est effectuée. La mise a I'équilibre thermodynamique d'une surface
polie d'une céramique a une température légérement inférieure a la température de frittage se traduit
par un creusement des joints de grains (équilibre mécanique des surfaces et des joints de grains
perpendiculaires a la surface). Les échantllons frittés sont donc introduits dans un four classique
sous air, a une température inférieure a la température de frittage durant un temps relativement
court (de 15 a 30 min). Dans notre cas, cette attaque peut étre problématique car nous utilisons des
rampes de température élevées (50°C.min” et 150°C.min") et de ce fait des durées de frittage
réduites. La microstructure de I'échantillon fritté peut alors étre modifiée par I'attaque thermique
elle-méme puisque la durée de cette derniére est beaucoup plus élevée que celle du cycle de frittage.
Afin d’accélérer le processus de révélation thermique, les échantillons d’alumine et de zircone ont
donc été préalablement plongés durant 3 min dans un mélange d’acide contenant de Iacide
orthophosphorique et de I'acide nitrique [181]. Nous avons alors supposé, que dans ces conditions,

I'évaluation comparative de la taille des grains restait pertinente.
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2) Analyse de la microstructure des échantillons frittés

La surface polie et thermiquement révélée est observée afin d’évaluer et de comparer
I'évolution de la microstructure des matériaux en fonction des conditions de frittage et du type de
procédé (SPS, SPS-SP et frittage pixélisé). Avant de les observer au MEB, les échantillons subissent
un dépot d’or-palladium pour éviter les effets de charge. Ils sont ensuite collés a un plot d’analyse
MEB avec de la laque d’argent. Un pont de connexion de cette méme laque est déposé sur
I'échantillon afin d’évacuer les charges de surface vers le plot d’analyse MEB. Le bord et le centre
de chaque surface est observé, trois images sont prises pour chaque zone afin d’avoir une meilleure

statistique lors de la mesure de la taille de grains.

La taille des grains est estimée par la méthode planimétrique de Jeffries [182]. Clest une
méthode de mesure de taille de grains basée sur le comptage du nombre de grains présents a
I'intérieur ainsi qu’a la périphérie d’une aire définie. Il est alors possible de déterminer un diametre
de grain moyen (d,;) et une grandeur G, appelée grosseur de grain. Sur chaque cliché MEB d’une
microstructure, un cercle de dimension fixée est tracé (Figure 44). Deux types de grains sont
comptés : ceux strictement a I'intérieur du cercle, notés Ny, siqe (en blanc sur la Figure 44) et ceux

traversés par le cercle notés Ninterceprea (€n jaune sur la Figure 44).

Le nombre total de grains équivalents par surface, noté Ny, est défini comme :

Nin tercepted
Ninside >

Ny=f as)

Acercle

Avec Agprere laire du cercle tracé et f le facteur de Jeffries . L’aire moyenne du grain noté A,

est égale a :

A=— (19)

dm = VA (20)

Cette méthode planimétrique permet aussi de calculer la grosseur des grains G, liée a I'aire

moyenne des grains, par ’équation suivante :
G = 3,321928 x log A — 2,9542 21)

Un indice G élevé indique que les grains étudiés sont petits. La taille des grains déduite de cette
meéthode permettra donc de comparer I'évolution de la microstructure des maténaux en fonction

des conditions de frittage et du type de procédé (SPS, SPS-SP et frittage pixélisé).
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Figure 44 : Exemple de comptage de grains selon la méthode planimétrique de Jeffries
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Chapitre 111

Etude du frittage de 'alumine o« (BMA15)

Ce chapitre présente le comportement au frittage de I'alumine oo (BMA15) en considérant trois
techniques de frittage : le frittage pixélisé, le frittage SPS classique (SPS), et le frittage SPS sans
pression appliquée sur I’échantillon 2 fritter (SPS-SP).
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I- Frittage conventionnel de Palumine « (BMA15)

L’alumine o a été frittée dans un dilatomeétre vertical (sous-vide) en considérant trois vitesses
de chauffe différentes (2, 10 et 20°C.min™") jusqu’a une température de 1550°C, sans maintien en
palier. Nous avons alors déterminé la ou les énergies d’activation apparentes pour ce processus 2
partir de ces courbes dilatométriques, ce qui nous a permis d’identifier les mécanismes de diffusion
responsables de la densification. Par la suite, la détermination d'une MSC nous a donné acces a une
extrapolation de la densification de I’alumine « pour des vitesses de chauffe beaucoup plus élevées
(50 et 150°C.min™).

Les courbes dilatométriques se déplacent vers les températures plus élevées lorsque la vitesse
de chauffe augmente (Figure 45). Ce phénomeéne est aussi observé pour les vitesses de densification

avec un déplacement du pic, représentant le maximum de vitesse de frittage, vers les températures

élevées.
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Figure 45 : Evolution de la densité relative et de la vitesse de densification en fonction de la température de
l'alumine « BMAT1S5 pour différentes rampes de montée en température

1) Méthode de Wang et Raj (CHR) : BMA15

Les données expérimentales ont été utilisées dans un premier temps pour déterminer I’énergie
P pPsp g1

d’activation apparente du (ou des) mécanisme(s) opérant durant le frittage conventionnel de
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préfrittés BMA15. Le diagramme d’Arrhenius obtenu par la méthode de Wang et Raj [63] pour
différente valeurs de densité est présenté Figure 46.

Les calculs ont été effectués entre 60 et 90 % de densité relative permettant ainsi d’évaluer une
énergie d’activation apparente pour différents degrés d’avancement du frittage. Des droites sont
bien obtenues et la pente n’évolue pas lorsque la densité relative augmente. Ceci démontre qu’il
existe un seul mécanisme de densification ou la méme succession de mécanismes durant le frittage

de cette alumine o.

2,0 M 2°C.min’
1 o 10°C.min" E, =513 * 16 k].mol"!
1,59 & 20°C.mis"

1 .,U T T T T T
6,0 0,2 6,4

107 T (K™

T T T T T 1

6,6 6,8 7,0

Figure 46 : Diagramme d'Arrhenius des vitesses de densification pour différentes densités, calenlés a partir des
conrbes dilatometriques obtenues pour trois rampes de montée en température pour 'alumine o BMATS
La valeur moyenne de I'énergie d’activation apparente calculée est de 513 kJ.mol™. Cette valeur
est du méme ordre de grandeur que celles déterminées dans la littérature (Chapitre 1). Les différents
auteurs suggerent la prédominance d’'un seul mécanisme de frittage correspondant a une diffusion

aux joints de grains.

2) Méthode de la Master Sintering Curve (MSC) : BMA15

La valeur de I'énergie d’activation apparente déterminée par la méthode de la MSC [67] est de
568 k].mol". Cette valeur est relativement proche de celle obtenue précédemment par CHR, et du
méme ordre de grandeur que celle trouvées par Tatami ¢/ a/. (555 k].mol" par MSC) [65] avec une
poudre d’alumine o submicronique. Le lissage analytique de la courbe a été réalisé avec la formule
de Blaine ¢ 4/ [180], en ajustant les paramétres a et b, avec une densité relative initiale de 58 %

pour les trois rampes de montée en température (2, 10 et 20°C.min™).

78



Chapitre I11 : Etude du frittage de I'alumine « (BMA15)
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Figure 47 : (a) Erreur déterminée par la méthode des moindres carrées en fonction de ['énergie d'activation
apparente du mécanisme pripondérant de diffusion (b) Courbes de densification expérimentales et caleulées avec la
MSC pour l'alumine o BMA 15

La méthode des moindres carrés a ensuite été utilisée pour déterminer quelle énergie
d’activation apparente permet de minimiser I’écart entre la courbe analytique et les courbes
expérimentales (Figure 47a). La MSC a d’abord été tracée pour obtenir les courbes de densification
aux trois vitesses de chauffe. La Figure 47b montre une bonne cohérence entre les courbes
calculées et expérimentales pour les rampes de 2, 10 et 20°C.min™". L’extrapolation des courbes de
densifications 2 des vitesses de 50°C.min™" et 150°C.min" est également tracée. Elles seront utilisées
dans la suite de I’étude afin de comparer les densités obtenues par les deux autres techniques de
frittage (SPS-SP et frittage pixélisé). Nous supposerons que les mécanismes de densification restent
les mémes pour ces vitesses de montée en températures élevées.

II- Frittage pixélisé de Palumine o (BMA15)

Le frittage pixélisé des préfrittés d'alumine o0 BMA15 a été réalisé pour six températures
maximales (1200, 1300, 1400, 1500, 1600 et 1700°C) avec deux rampes de montée en température
(50 et 150°C.min™). Un seul essai a été réalisé pour une condition particuliére (Tm et vitesse de
chauffe). Le dispositif de frittage est présenté dans le chapitre 2 de ce manuscrit. Le frittage pixélisé
est réalisé sous vide et aucune diffusion de carbone en volume n’a été observée dans les échantillons
frittés. Seule une coloration légérement grisatre est visible pour les matériaux les plus denses
témoignant d'une légére pollution de surface. Ce phénomeéne révéle une possible sous
steechiométrie anionique dans le réseau d’alumine [78]. Les échantillons frittés redeviennent blancs

apres un traitement thermique 2 600°C ce qui confirme que cette pollution est superficielle.

Un exemple de cycle de frittage avec une température maximale atteinte de 1300°C et une
vitesse de montée en température de 150°C.min"" est montré Figure 48. La mesure effectuée par le
thermocouple, placé sous I'échantillon, permet de maintenir ou de couper I'alimentation des
résistances chauffantes. Ce n’est donc pas un chauffage continu mais plutot de type pulsé

permettant un contrdle plus optimal de I'apport de chaleur sur le matériau. La descente en
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température s’opére par un arrét total des résistances chauffantes. La température chute rapidement
jusqu’a environ 1000°C, puis par inertie diminue progressivement jusqu’a atteindre 5°C.min™' en
dessous de 300°C. Il est donc difficile de procéder a une trempe sur ce type de frittage mais la
rampe de descente peut étre maitrisée de la méme maniére que la rampe de montée. Elle ouvre la

possibilité d’un frittage modulaire o1 tous les aspects du cycle sont contrélés.

1400

]l ——Thermocouple
1200 Rampe consigne 150°C.min :
& 1000
0
]
3 800-
E - 126004
‘JD- it
E 6{]“ i ‘- 112“: Rampe consigne | 50°C mun
.'—:-Jq J g I.‘n\l:
400 + F_ 11604
| o4
11204
2““—' Qt‘li . Siu . .%ﬁtl . %_.\.H . .’ﬂ.—lvl I _ain
i Femps (s)
T I Ll l T ] T l 1
0 200 400 600 800

Temps (s)
Figure 48 : Exemple de cycle de frittage piscélisé avec Tpue = 1300°C — Opomsic = 150°C.min”

Dans un premier temps, nous présentons I'étude de la densification des matériaux BMA15 qui
a été comparée au frittage conventionnel par l'intermédiaire de la MSC. Puis, dans un deuxiéme

temps, I'évolution de la microstructure des échantillons sera présentée.

1) Densification

La densité relative en fonction de la température est tracée Figure 49 pour les deux rampes de
montée en température étudiées, 50 et 150°C.min"'. Chaque mesure de densité relative a été
effectuée trois fois sur le méme échantillon par la méthode d’Archiméde selon la norme NF EN
623-2. Une augmentation forte de la densité relative est observable a partir de 1300°C pour les
deux vitesses. Le début de frittage s’opere donc autour de cette température. A 1400°C les densités
relatives sont différentes selon la rampe utilisée. En effet, une densité relative de 90,5 % est obtenue
pour une vitesse de 50°C.min™, tandis qu'elle n'est que de 80,8 % pour une vitesse de 150°C.min"".
Les densités relatives atteignent ensuite une valeur autour des 95 % a 1500°C. Elles évoluent
progressivement et conjointement jusqu’a une valeur de 98 % pour une température de 1700°C.
Les courbes MSC des vitesses de 50 et 150°C.min™ sont aussi tracées sur la Figure 49. Nous

remarquons que le début de densification s’initie dans le méme domaine de température, vers
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1300°C. Le point d’inflexion des courbes sigmoides expérimentales, ou la vitesse de densification
est maximale, est aussi situé dans la méme zone que celle des courbes MSC. Enfin les courbes
expérimentales et théoriques se séparent pour une densité relative d’environ 92 % pour la rampe a

50°C.min" et 95 % pour la rampe 4 150°C.min".
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Figure 49 : Evolution de la densité relative des échantillons BMLATS frittés en frittage pixélisé en fonction de la
température maximale avec deux vitesses de montée (50 et 150°C.min-1) et MSC correspondantes

Le frittage pixélisé suit donc le comportement prédit par la Master Sintering Curve et peut donc
étre décrit comme un frittage conventionnel dés le premier stade du frittage jusqu’a un avancement
d’une densité relative supérieur a 90 %. C’est la diffusion aux joints de grains qui serait le mécanisme
prédominant pour le frittage pixélisé de lalumine o« BMAI15. La séparation des courbes
expérimentales et théoriques (MSC) met en évidence la limite du modéle de la MSC de Su et
Johnson.

L’analyse des microstructures est présentée dans la partie suivante de ce manuscrit.

2) Microstructures

Les clichés MEB des différents échantillons frittés de 1300 2 1700°C pour les deux vitesses de
chauffe étudiées sont reportés Figure 50. A 1300°C, la morphologie des grains est identique pour
les deux rampes, ce qui est cohérent avec des valeurs similaires de densité relative. A 1400°C, la
morphologie et la taille des grains sont différentes selon la rampe utilisée. En effet, pour une rampe
de 50°C.min™", les grains sont de formes polyédriques et quelques porosités ouvertes sont encore

visibles. Pour la rampe 2 150°C.min", nous sommes encore au début de la deuxiéme étape du
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frittage en phase solide avec une élimination de la porosité ouverte. Une fois de plus, ces

observations sont cohérentes avec les valeurs de densité relative précédemment présentées.

® T, =1300°C - 50°C.min"! T e = 1300°C — 150°C.min |

Figure 50 : Micrographies MEB des microstructures des échantillons d'alumine 0. BMAT1S5 densifiés par frittage
pixcélisé
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Chapitre I11 : Etude du frittage de 'alumine o (BM.AT5)

A 1500°C, les densités relatives des échantillons BMA15 frittés redeviennent proches et les
micrographies MEB sont comparables. C’est a 1600°C que la taille de grains est différente selon
les deux vitesses de montée en température utilisées. Cette différence peut étre expliquer par un
temps supérieur passé 2 haute température, pour la rampe 2 50°C.min”, ou le grossissement
granulaire commence 2 prendre le pas sur la densification. Enfin une taille de grains similaire est

obtenue a une température de 1700°C.

L'évolution de la taille de grains en fonction de la température pour les deux rampes de montée
en température est tracée Figure 51. Elle est ici non normalisée puisque nous comparons nos
propres données. Les écarts entre les tailles de grains rencontrés sur les micrographies MEB
apparaissent alors clairement. A 1400°C, la taille des grains pour les rampes de 50 et 150°C.min™
sont respectivement de 0,32 pm % 0,05 pm et de 0,19 pm * 0,06 um. A 1600°C, la différence de
temps passé a température élevée se traduit par des valeurs de taille de grains de 1,14 pum *+ 0,08
pm pour la rampe 2 50°C.min" et de 0,65 pm * 0,06 um pour 150°C.min". A 1700°C, la taille de

grains pour les deux vitesses de montée en température est d’environ 1,8 pm.
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Figure 51 : Evolution de la taille de grains en fonction de la température des échantillons BMLA1S frittés en
piclisé
De maniére générale les microstructures des matériaux denses, obtenus par frittage pixélisé,
sont caractérstiques de celle d'une alumine « pure. Aucune croissance exagérée de grains n’est
observée, comme cela peut étre le cas pour des matériaux contenant quelques centaines de ppm de
silice au sein de la poudre de départ. Par ailleurs, la régularité de la microstructure et l'absence de

croissance granulaire exagérée démontre aussi que l'empilement granulaire de départ de nos

préfrittés d'alumine o est trés régulier, permettant ainsi une distribution homogene des porosités.
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3) Bilan du frittage pixélisé de Palumine o

Le frittage pixélisé de I'alumine o a été réalisé pour deux rampes de montée en température
rapides (50 et 150°C.min™). Les résultats de densification montrent que le frittage pixélisé est
assimilable a4 un frittage conventionnel dés les premiers stades de frittage. Les courbes
expérimentales s’écartent des courbes théoriques (MSC) relatives au frittage conventionnel pour
des densités supérieures a 92 %. Les résultats d’analyse des microstructures des échantillons
obtenus par frittage pixélisé ont révélé une augmentation significative de la taille de grains pour des
densités relatives supérieures a 94~95 %, soit lors de I'étape d’élimination de la porosité fermée.
Un léger décalage de ce phénoméne est observé entre les deux rampes de montée en température.
1l apparait finalement que méme une rampe rapide de 150°C.min™" réalisée en frittage pixélisé ne
permet pas d’obtenir une microstructure sans grossissement granulaire important. Pour prendre en
compte les évolutions simultanées des densités et tailles de grain de nos échantillons, nous avons
reporté et comparé nos points expérimentaux a ceux de Wang et Raj [63], Zuo ¢t 2/. [58] et Bernard-
Granger ¢f al. [60] obtenus dans le cadre d'un frittage conventionnel, sous forme de cartographie
de frittage (taille de grains normalisée en fonction de la densité relative) (Figure 52).
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Figure 52 : Comparaison des cartographies de frittage obtenues par frittage pixélisé et par frittage conventionnel
[38], [60], [63]
Pour les deux vitesses de montée en température, nous obtenons une trajectoire de frittage
unique pour le frittage pixélisé et proche de celle de Bernard-Granger ef 4/ En revanche, la
croissance granulaire de nos échantillons devient prépondérante par rapport a la densification au-

dela de 90 % de densité relative. La pureté de la poudre de départ pourrait expliquer la différence

84



Chapitre I11 : Etude du frittage de 'alumine o (BM.AT5)

de taille de grains entre notre trajectoire de frittage et celle de Bernard-Granger ef al. pour des
densités relative supérieures a 95 %. D'une maniére générale, pour I'alumine «, 'augmentation de
la taille de grains lors de I'étape d’éimination de la porosité fermée dépend uniquement de la densité
finale atteinte quelle que soit la technique de frittage utilisée (pixélisé ou conventionnelle), la vitesse
de chauffe ou la température de frittage. Le frittage pixélisé s'apparente bien a un frittage
conventionnel mais avec la possibilité d’appliquer des rampes de montée en température tres

rapides.

III- Frittage SPS de ’alumine « (BMA15)

Le frittage SPS des pastilles préfrittées d'alumine oo BMA15 a été réalisé avec les deux
configurations décrites dans le chapitre 2 de ce manuscrit. Le frittage SPS classique (SPS) sera
étudié de 1000 a 1400°C, le frittage SPS sans pression (SPS-SP) de 1100 a2 1600°C avec deux rampes
de montée en température, 50 et 150°C.min". La rampe de descente en température est différente
selon la technique utilisée. Elle sera de 25°C.min"" pour le frittage SPS et 100°C.min"" pour le frittage
SPS-SP. Un refroidissement plus lent pour le frittage SPS permet d’obtenir un matériau fritté sans
fissuration. Tous les essais SPS et SPS-SP ont été réalisées sous vide. Un seul essai a été réalisé pour
une condition particuliére (Twmex et vitesse de chauffe). Comme pour le frittage pixélisé, les
échantillons frittés ne présentent pas de coloraton noire relative a une possible diffusion du

carbone mais une légere coloration grisatre.

1) Densification
a- Le frittage SPS classique
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Figure 53 : (a) Evolution de la densité relative des échantillons d'alumine o BMA1S5 frittés en SPS classique en
Jonction de la température maximale avec denx: vitesses de montée (50 et 150°C.min” ) ; (b) Evolution du
déplacement et de la vitesse de déplacement des pistons SPS en fonction de la température pour un cycle de frittage
Jusqu'a 1400°C avec une rampe de montée en température de 50 et 150°C.min’

L’évolution de la densité relative des échantillons frittés en SPS en fonction de la température
pour les deux rampes de montée en température est tracée Figure 53a. Chaque mesure de densité

relative a été effectuée trois fois sur le méme échantillon par la méthode d’Archimeéde selon la
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norme NF EN 623-2. Des 1000°C, une légere augmentation de la densité relative est observée pour
les deux vitesses. L’origine de cette augmentation peut provenir du réarrangement particulaire da
al'application de la pression (40 MPa) sur les préfrittés d’alumine « tout au long du cycle de frittage.
A 1100°C, une nette différence de densité relative est observée entre les rampes a 50 et 150°C.min’
!, qui présentent des valeurs de 86 et 77,5 %, respectivement. Le frittage de 'alumine « est donc
déja initié a cette température pour un dispositif et un cycle classique en SPS. C’est ce qui est montré
Figure 53b avec une vitesse de déplacement des pistons maximale dans cet intervalle de
température pour les deux rampes. La différence de densité relative est attribuable au temps de
maintien en température différent entre 1000 et 1100°C. Les courbes de densification se
rapprochent ensuite a 1200°C atteignant 96 % de densité relative. Ainsi, quelle que soit la rampe,
nous avons le passage d'une porosité ouverte a une porosité fermeée entre 1100 et 1200°C. Comme
dans I’étude de Santanach e¢f a/. [85], une cinétique de frittage extrémement rapide est observée en
SPS, notamment pour la rampe a 150°C.min™" qui passe de 77,5 2 96,3 % de densité relative pour
une augmentation d’a peine 100°C. L’évolution de la densité relative s’approche de la densité
théorique pour les deux vitesses. Pour la vitesse de montée de 50°C.min™", il est possible d’atteindre
une densité relative supérieure a 99 % deés 1300°C. En revanche, pour la vitesse de montée de
150°C.min", 1a densité relative reste en dessous de 99 %. Cette vitesse de montée élevée ne semble
donc pas permettre d’obtenir des échantillons d’alumine o totalement dense avec 'utilisation de ce

type de protocole de frittage SPS.
b- Le frittage SPS-SP

L’évolution de la densité relative des échantillons frittés en SPS-SP en fonction de la
température pour les deux rampes utilisées est tracée Figure 54a. Chaque mesure de densité relative
a été effectuée trois fois sur le méme échantillon par la méthode d’Archimeéde selon la norme NF
EN 623-2. Le dispositif du SPS-SP est modulé de telle sorte que I'échantillon d’alumine o est isolé
a la fois dun possible champ électromagnétique le traversant et de 'application dune contrainte
mécanique a sa surface. Il est donc pertinent de tracer sur le méme graphe les courbes MSC
correspondantes aux rampes de 50 et 150°C.min™ afin que le frittage SPS-SP puisse étre comparé
a un frittage conventionnel. De 1100 a 1200°C, la densité relative pour les deux vitesses de montée
en température varie peu. Cest a 1300°C que nous observons une différence notable entre les deux
rampes. En effet pour la rampe 2 50°C.min", la densification est déja 2 un stade avancé avec une
densité relative de 87,4 %. Pour la rampe 2 150°C.min"" la densité relative est de seulement 73,3 %
a cette température. Les courbes expérimentales se rejoignent ensuite a 1400°C et présentent une
densité relative autour de 95 %. Les densités relatives pour les deux rampes n'évoluent ensuite que
peu jusqu’a une valeur d’environ 97 % pour les températures de 1500 et 1600°C. Nous remarquons
un décalage vers les basses températures des courbes expérimentales par rapport aux courbes MSC
théoriques. Si nous ajoutons 75°C a chaque point de ces courbes expérimentales, elles semblent
alors suivre le comportement de densification des courbes MSC jusqu’a environ 90~92 % de
densité relative (Figure 54b). Cet écart en température mesurée pourrait s’expliquer par la méthode
de mesure en température utilisée pour le dispositif SPS et SPS-SP, a savoir une caméra optique

infrarouge. La température mesurée est alors la température extérieure du moule et non la
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température de I’échantillon, qui est ici vraisemblablement plus élevée. Cette observation a déja été
reportée dans diverses études sur le frittage SPS [77], [183]-[187]. Il apparait que la différence de
température intérieure et extérieure est exacerbée lors du frittage de matériau isolant comme
I'alumine. Dans notre étude nous avons cependant deux conditions bien distinctes de frittage SPS,
avec un environnement beaucoup plus isolant dans le cas du SPS-SP d& a la présence
supplémentaire dune fine couche d’air entre I'échantillon a fritter et le piston supérieur de la
mattice. Ainsi la différence de température intérieur/extérieur dans le dispositdf SPS est
certainement plus faible que celle du dispositif SPS-SP.
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Figure 54 : (a) Evolution de la densité relative des échantillons d'alumine a BMLA1S5 frittés en SPS-SP en
Jonction de la température maximale avec denx vitesses de montée (50 et 150°C.min”) (b) Décalage des courbes de
densifications de +75°C et comparaison avec les conrbes de MSC relatives aux: vitesses de 50 et 150°C.min’

Les courbes de densification ont donc été étudiées pour les deux types de frittage SPS. Un
acces a des densités relatives plus élevées démontre une nouvelle fois 'aide au frittage que peut
représenter 'application d'une contrainte mécanique lors du frittage dun échantillon d’alumine a.
De plus, une température de frittage plus basse peut aussi étre obtenue grice a cette pression.
L’influence de la vitesse de montée en température est visible dans les deux dispositifs lors du
premier stade du frittage. Dans le cas d’un frittage SPS, la rampe de température peut aussi avoir
une influence dans le dernier stade de frittage [98].

2) Microstructures
a- Le frittage SPS classique

Les micrographies MEB des échantillons d'alumine . BMA15 frittés par SPS sont présentées
Figure 55. Ces microstructures sont similaires pour les deux vitesses de montée en température. A
1100°C, les microstructures obtenues par fracture révélent, pour la rampe 2 50°C.min”, une
progression du frittage plus avancée que pour la rampe 2 150°C.min"' avec une forme de grains
plus polyédrique.
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Figure 55 : Micrographies MEB des microstructures des échantillons de BMA15 frittés en SPS
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Cette observation est 2 mettre en paralléle avec la différence de valeur de densité relative pour
les deux vitesses a cette température. A 1200°C, les microstructures correspondantes aux deux
rampes présentent des grains dont la distribution en taille commence a étre hétérogene. Ce
phénomene peut étre relié a la différence de mobilité des joints de grains et des porosités. La
croissance des grains peut s’accélérer lorsque les joints de grains ne sont plus freinés par la porosité.
Sila répartition des pores n'est pas homogéne, alors la croissance granulaire de certains grains peut
devenir anormale. Cette répartition hétérogeéne des porosités pourrait provenir de 'application de
la pression mécanique des le début du frittage sur les échantillons d'alumine o préfrittés. Cette
croissance anormale continue pour les températures de frittage de 1300 et 1400°C, en accord avec
la loi de Laplace. Les gradients de contraintes existant dans les petits grains (forte courbure des
joints de grains) favorisent un transport de matiére vers les plus gros grains, conduisant a la
disparition des plus petits.

Cette croissance anormale ne concerne cependant quune quantité minime de grains comme

peut en témoigner la Figure 56.

Figure 56 : Micrographie MEB d'une microstructure d'un échantillon fritté en SPS (Tmax = 1400°C — HR =
150°C.min’). Les fléches blanches désignent les grains ayant subies une croissance anormale.

L’évolution de la taille de grains en fonction de la température pour les deux rampes de montée

en température est tracée sur la Figure 57, pour le frittage SPS. Nous retrouvons une évolution

similaire de la taille de grains entre 1000 et 1200°C pour les deux vitesses étudiées (50 et 150°C.min’

. A 1300°C, I’écart observé entre les deux microstructures obtenues avec les deux rampes de

montée en température témoigne d’un avancement du frittage différent. En effet, des tailles de
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grains de 1,21 pm * 0,07 pm et de 0,83 um * 0,1 pm sont mesurées respectivement pour la rampe
450 et 150°C.min™". Enfin, 2 1400°C, la taille de grains pour les deux vitesses est d’environ 1,4 um.
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Figure 57 : Evolution de la taille de grains en fonction de la température des échantillons BMLATS frittés en SPS

b- Le frittage SPS-SP

Les micrographies MEB des échantillons d'alumine oo BMA15 frittés par SPS-SP de 1200 a
1600°C sont présentées Figure 58. Les microstructures, comparables a 1200°C, deviennent
légerement différentes a 1300°C. Nous observons que les grains sont de forme polyédrique et les
cous apparaissent plus développés pour la rampe a 50°C.min™" que pour la rampe a 150°C.min™ o
la microstructure est caractéristique du premier stade du frittage avec la formation des cous entre
les particules de poudre. Ceci corrobore les résultats de densité relative précédemment exposés. A
1400°C, les microstructures sont de nouveau similaires et une forte croissance granulaire est
observée. La taille des grains évolue ensuite plus rapidement pour la rampe 2 50°C.min™" ou un fort
grossissement granulaire est observé a 1500°C. A 1600°C la taille de grains atteinte pour les deux

vitesses étudiées est analogue.
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Figure 58 : Micrographies MEB des microstructures des échantillons de BMLA1S5 frittés en SPS-SP
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La microstructure des échantillons les plus denses ne présente pas de croissance granulaire
exagérée ce qui confirme, d'une part la qualité de 'empilement granulaire de départ des particules
de poudres dans les préfrittés de nos échantillons et d'autre part, le r6le de la pression appliquée
dans le cas du SPS classique qui pourrait favoriser des hétérogénéités de distribution de porosité

au sein des échantillons et ainsi une croissance granulaire anormale.
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Figure 59 : Evolution de la taille de grains en fonction de la température des échantillons BMATS frittés en SPS-
SP

La taille de grains en fonction de la température est tracée Figure 59 pour les deux rampes de
montée en température. Une forte croissance granulaire est observée entre 1300 et 1400°C, la taille
de grains passe de 0,29 pm * 0,07 um 4 1,12 um + 0,08 pm pour 50°C.min™" et de 0,17 um * 0,05
pm 2 1,11 pm + 0,1 pm pour 150°C.min"". A 1500°C un grossissement granulaire plus élevé pour
la rampe 2 50°C.min"" conduit 2 une taille de grains de 2,05 pm * 0,2 um. Ce grossissement, plus
faible 4 150°C.min", induit une taille de grains de 1,48 pm * 0,08 um. Pour finir, 2 1600°C, la taille

de grains pour les deux vitesses est d’environ 2,4 pm.

3) Bilan du frittage SPS et SPS-SP de Palumine o

La densification et la microstructure d’échantillons d’alumine o frittés par SPS et par SPS-SP
ont été étudiées avec des cycles de frittage non isothermes. Les courbes de densification obtenues
avec ces deux techniques montrent une influence de la rampe de montée en température sur la
cinétique de début de frittage. Cette influence se retrouve aussi dans le dernier stade du frittage en
SPS classique. Nous avons mis en évidence l'effet positif de la pression appliquée (40 MPa) sur la
densification des échantillons BMA15.
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Les microstructures analysées au MEB ont révélé une morphologie de grains différente entre
les deux techniques avec une croissance anormale en SPS. Cette croissance est a mettre en relation
avec une application de la pression mécanique des le début du cycle de frittage qui pourrait
engendrer une distribution de porosité hétérogene au sein des échantillons d'alumine préfrittés.

Nous avons résumé les résultats de ces deux techniques de frittage SPS sous forme de
cartographies de frittage. Pour le SPS, nos résultats sont comparés a ceux d’Aman ¢/ @/ [99] et de
Santanach e 4/ [85] (Figure 60a). L’évolution de notre trajectoire de frittage est comparable a celles
de la littérature, confirmant la qualité de nos expérimentations et de nos observations. Pour le SPS-
SP, les résultats expérimentaux sont comparés, comme pour le frittage pixélisé, aux travaux réalisés
sur le frittage conventionnel de 'alumine « de Zuo ¢# 4/. [58], Bernard-Granger ¢f a/. [60] et Wang
et Raj [63] (Figure 60b). Nous observons qu’a partir de 90 % de densité relative la trajectoire de
frittage obtenue en SPS-SP dévie fortement de celle de Bernard-Granger ¢ /. en présentant un fort
grossissement granulaire. Elle semble ainsi suivre la méme tendance que celle de Wang et Raj.
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Figure 60 : Cartographies de frittage de I'alumine o : (a) SPS comparée a la littérature [85], [99] et (b) SPS-SP
comparée au frittage conventionnel [58], [60], [63]
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IV- Comparaison entre le frittage pixélisé et le frittage SPS

Un des objectifs de ces travaux de thése est de positionner la technique de frittage pixélisé
dans le paysage des techniques de frittage dites rapides. Une premiére comparaison entre le frittage

pixélisé et le frittage SPS pour I'alumine « est donc menée.

En se concentrant tout d’abord sur I'évolution des courbes de densification (Figure 61) pour
les trois techniques étudiées, nous mettons en évidence l'intérét du frittage SPS, pour obtenir des
échantillons totalement denses (d:a > 99 % du) sans palier isotherme et avec une diminution de
200°C de la température de frittage par rapport aux deux autres techniques. L'apport de la pression
en termes de densification est net mais le dispositif SPS en termes de mise en ceuvre est hu
beaucoup plus complexe que celui du frittage pixélisé. En ce qui concerne le SPS-SP, si cette
méthode de frittage semble donner de meilleures densités que le frittage pixélisé a température
équivalente, nous rappelons que nous avons mis en évidence un défaut dans la mesure en
température pour cette technique. En fait, en prenant en compte un écart de + 75°C pour la
température vue réellement par I'échantillon en SPS-SP, les valeurs de densités de SPS-SP se
superposent aux points expérimentaux obtenus par frittage pixélisé. Cela est cohérent avec I'analyse
réalisée a partir de I'étude dilatométrique qui montre que la densification de I'alumine par frittage
SPS-SP et par frittage pixélisé correspond a des mécanismes de diffusion identiques et classiques
de type diffusion aux joints de grains. En tout état de cause, le frittage pixélisé de I'alumine o peut

étre considéré comme un frittage rapide et conventionnel.
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Figure 61 : Comparaison des différentes évolutions de la densité relative de 'alumine o en fonction de la
température pour les trois techniques de frittage

La comparaison de I'évolution de la taille de grains dans les céramiques obtenues par les trois

techniques est tracée Figure 62. Nous observons une croissance granulaire progtressive et quasiment
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Chapitre I11 : Etude du frittage de 'alumine o (BM.AT5)

identique jusqu’a une certaine température, et ce, quelle que soit la rampe de montée en température
utilisée. Il existe ensuite un intervalle de température ou la taille de grains est différente selon la
vitesse utilisée. Cela pourrait s'expliquer par un temps de maintien différent a température élevée,
dans un domaine ou le mécanisme de croissance granulaire devient peu a peu prépondérant. Pour
la température de frittage la plus élevée, le temps laissé aux matériaux est alors suffisant pour
atteindre la méme valeur de taille de grains pour les rampes de 50 et 150°C.min"". Par ailleurs, nous
retrouvons un décalage de 200°C entre les valeurs de taille de grains obtenue par SPS et par le
frittage pixélisé. La taille de grains apparait aussi moins élevée en frittage SPS malgré une
microstructure présentant une croissance anormale (Figure 55). Une fois de plus, I'écart observé
entre les courbes expérimentales obtenues en SPS-SP et en frittage pixélisé peuvent étre attribué a

une mesure approximative de la température.

En effet, pour une méme température, I’écart de taille de grains entre le frittage SPS-SP et le

frittage pixélisé pourrait étre di au fait que les échantillons ne soient pas réellement soumis a des

cycles de frittage comparables.
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Figure 62 : Comparaison des différentes évolutions de la taille de grains de I'alumine o en fonction de la
température pour les trois techniques de frittage

Enfin une comparaison des différentes cartographies de frittage obtenues par les trois
techniques est tracée Figure 63. La croissance granulaire devient prépondérante a partir de 95 %
de densité relative que ce soit en frittage pixélisé ou en frittage SPS et SPS-SP. Ceci est illustré par
des traits pointillés. En revanche il demeure difficile de trouver une explication sur un écart de taille
de grains aussi élevé entre la technique de frittage pixélisé et la technique de frittage SPS-SP ; des
erreurs expérimentales peuvent étre a l'origine de cet écart. Le grossissement de grains est, dans le
cas de I'alumine « pure, inévitable et a déja fait 'objet de nombreuses études (Figure 64) pour des
techniques de frittage conventionnelles et de frittage SPS avec différents cycles de frittage. Dans
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des conditions de frittage comparables, nous observons que la technique de frittage pixélisé est

analogue a celle des frittages dits rapides, avec une possibilité de limitation de la croissance

granulaire par des temps de densification rapides.
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Figure 63 : Comparaison des cartographies de frittage de I'alumine o pour les trois techniques étudiées
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Chapitre I11 : Etude du frittage de I'alumine « (BMA15)

V- Conclusion générale du chapitre IT1

Le frittage pixélisé de 'alumine « a donc été étudié dans ce troisiéme chapitre. Une étude
dilatométrique préliminaire de crus préfrittés d’alumine o« BMA15 a d’abord été mené. Elle nous a
permis d’identifier les mécanismes de diffusion responsables de la densification mais aussi la
détermination d'une MSC nous donnant accés a une extrapolation de la densification de I'alumine
a pour des vitesses de chauffe beaucoup plus élevées (50 et 150°C.min™"). Ces courbes théoriques
nous ont permis de confirmer que le frittage pixélisé est un frittage conventionnel. Le frittage
pixélisé de 'alumine « a ensuite été comparée au frittage SPS dans deux configurations (classique
et sans pression). Les différents résultats sur la densification et la microstructure des échantillons
frittés ont montré que le frittage pixélisé pouvait étre considérer comme une technique de frittage
dite rapide.

L’aspect modulable du four permet le frittage de matériaux présentant une taille ou une
architecture différente de celle étudiée ici. C’est sur cet aspect que le frittage pixélisé peut se placer
pour devenir une technique de choix dans le paysage des techniques de frittage rapides. Une
illustration de ce concept de modularité peut étre appréciée avec I'obtention dun gradient de
porosité sur une plaque d’alumine «, de dimension initiale 5 x 3 x 0,5 cm (L x1x €). Pour ce faire
le dispositif du four pixélisé a été modifié avec I'utilisation de trois thermocouples ainsi que deux
résistantes chauffantes (Figure 65). Ces deux résistances, associées chacune a un thermocouple C,
sont placées aux deux extrémités de la plaque d’alumine «. Un troisieme thermocouple permet de

suivre en temps réel la température au centre de la plaque.

Feuilles de Papyex® Résistances en graphite — Feuilles de Papyex®

Diffuseur en graphite
contenant les trois
thermocouple C

Couche
i 3 - -
isolante d’alumine

Plateau en mica avec
des tiges d’acier

Couche
isolante d’alumine

Figure 65 : Schéma simplifié du dispositif de frittage piscélisé destiné aux plagues d'alumine

Plaque d’alumine

L’expérimentation consiste a introduire un gradient de porosité via I'application d™un gradient
de température au sein du matériau. La plaque est préalablement chauffée a 1000°C par les deux
résistances. Un apport de chaleur de 1600°C 2 une vitesse de chauffe de 150°C.min™ est ensuite
porté a une extrémité de la plaque d’alumine « repéré dun « 1» sur la Figure 66a. Les autres
températures présentes sur cette figure correspondent a la température relevée par les deux
thermocouples, situés au centre (« 5 » sur la Figure 662) et a 'autre extrémité (« 10 » sur la Figure
66a) de la plaque, lorsque la température de 1600°C est atteinte dans la zone « 1 ».
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Figure 66 : (a) Schéma du gradient thermique imposé a la plague d'alumine. (b) Micrographies MEB. 1 es
numéros présents sur les micrographies MEB corvespondent anx différentes gones étudiées de la plague d'alumine o
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Chapitre I11 : Etude du frittage de 'alumine o (BM.AT5)

Une fois cette température atteinte les résistances chauffantes s’éteignent et le refroidissement
du matériau s’effectue. La plaque d’alumine est obtenue par shpcasting (Chapitre 2), d'un lot de
poudre BMA15 polluée en silice. Nous avons vu précédemment (Chapitre 1 et 3) que la présence
de silice est responsable dune microstructure caractérstique a partit de 1600°C (croissance
anormale et exacerbée des grains). Cette pollution va donc nous servir de marqueur thermique
permettant de valider la véracité de nos résultats. Notons que la forme de la piece, une fois le
traitement thermique effectué, est de forme trapézoidale. La partie de la piéce ayant subi le retrait
le plus important est 'extrémité soumise a la température la plus élevée lors du frittage. De plus,

aucune fissure au sein de la plaque n'est a déplorer.

Les analyses MEB des microstructures ont été effectuées sur plusieurs zones de la plaque et la
densité relative de chaque zone est indiquée sur la micrographie correspondantes (Figure 66b). La
micrographie MEB correspondante 2 la zone « 1 » montre bien quune température de 1600°C a
été atteinte a cette extrémité de la plaque avec une microstructure caractéristique dune pollution
par la silice. Une diminution de la température est ensuite mesurée entre les zones 1 et 6 confirmée,
d’une part par le changement de microstructure mais aussi de la densité relative qui diminue. Ce
phénomene s’étend alors jusqu’a I'autre extrémité du matériau ou une tempeérature de 1322,8°C est
mesurée. La micrographie MEB correspondante est bien caractéristique d’un matériau poreux en
accord avec une densité relative de 72,9 %. Ainsi I’évolution des microstructures et des densités
relatives zones aprés zones témoigne bien de I'obtention dun gradient de porosité généré de

maniére controlé par le gradient de température.

Ce travail exploratoire et préliminaire, offre une premiére vision concréte de la capacité

adaptative et modulable du frittage pixélisé.
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Chapitre IV

Etude du frittage de la zircone yttriée a
3 Y%mol (BSZ3Y)

Ce chapitre présente le comportement au frittage de la zircone yttriée a 3 %omol (BSZ3Y) pour
trois techniques de frittage : le frittage pixélisé, le frittage SPS classique (SPS), et le frittage SPS sans
pression appliquée sur I’échantillon a fritter (SPS-SP).
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I- Frittage conventionnel de la zircone yttriée a 3 %mol
(BSZ3Y)

Les expériences dilatométriques menées sur les préfrittés de zircone yttriée 3 %mol (BSZ3Y)

sont réalisées, comme dans le cas de 'alumine «, avec trois rampes de montée en température

différentes (2, 10 et 20°C.min™") jusqu’a une température de 1550°C sans isotherme.
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Figure 67 : Evolution de la densité relative et de la vitesse de densification en fonction de la température de la
ircone yttrice a 3 Yomol (BSZ3Y) ponr différentes rampes de montée en température

Ces différentes rampes permettront la détermination du nombre et du type de mécanismes
diffusionnels relatifs au frittage de cette zircone BSZ3Y par les méthodes de la CHR et de la MSC.
Comme discuté dans le chapitre 1, 'augmentation de la vitesse de chauffe se traduit par un

déplacement des courbes dilatométriques et des vitesses de densification vers les températures plus

élevées (Figure 67).

1) Méthode de Wang et Raj (CHR) : BSZ3Y

La méthode de la CHR [63] est donc utilisée, comme dans le chapitre précédent, pour
déterminer 1’énergie d’activation apparente du (ou des) mécanisme(s) opérant durant le frittage
conventionnel de préfrittés BSZ3Y. Les diagrammes d’Arrhenius obtenus sont tracés Figure 68
pour des densités relatives comprises entre 65 et 90 %. L’énergie d’activation apparente (E,)
demeure constante au cours de la densification avec une valeur de 454 kJ.mol ™. D’apzés les valeurs

d’énergie d'activation citées dans le chapitre 1 de ce manuscrit, nous sommes en présence dun
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mécanisme de diffusion aux joints de grains tout au long du frittage des échantillons préfrittés
BSZ3Y.

5.0~

In(L.dp/dt)(K.s™)
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E, = 454 * 9 kJ.mol"!
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Figure 68 : Diagramme d'Arrhenius des vitesses de densification a différentes densités a partir des courbes
dilatométriques obtenus avec trois rampes de montée en température pour la Zircone yttrice a 3 %mol (BSZ3Y)

2) Méthode de la Master Sintering Curve (MSC) : BSZ3Y
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Figure 69 : (a) Errenr déterminée par la méthode des moindres carrées en fonction de I'énergie d'activation
apparente et (b) Courbes de densification expérimentales et caleulées avec la MSC obtenues pour la ircone
BSZ3Y
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Chapitre IV : Etude du frittage de la Zircone yttrice a 3 Yomol (BSZ3Y)

La méthode de la MSC développée par Su et Johnson [67] permet de déterminer une énergie
apparente d’activation de 469 kJ.mol". Cette valeur est proche de celle de Mazaheri ef 4/ [147), qui
trouvent E, = 485 kJ.mol". Selon eux, leur valeur est une valeur moyenne prenant en compte
différents mécanismes de frittage superposés comme cela a été proposé par Bernard-Granger ¢f 4.
[5], a savoir une réaction d’interface ainsi qu'une diffusion aux joints de grains. De la méme maniére
que pour I'alumine «, le lissage analytique est réalisé avec la formule de Blaine e @/ [180].
L'utilisation de la méthode des moindres carrés permet de déterminer la valeur de I'E, donnant lieu
a une superposition entre la courbe analytique et les courbes expérimentales (Figure 69a). La Figure
69b montre que la cohérence entre les courbes calculées et les courbes expérimentales n’est plus
optimale au-dela de 90 % de densité relative. L’extrapolation des courbes de densification pour des

vitesses de 50 et 150°C.min™" est également tracée.

II- Frittage pix¢€lisé de la zircone yttriée a 3 %mol (BSZ3Y)

Le frittage pixélisé des préfrittés BSZ3Y a été réalisé pour six températures maximales avec
deux rampes de montée en température (50 et 150°C.min"). Une mauvaise calibraton du
thermocouple C a eu pour incidence une sous-estimation de la mesure de température de frittage.
Les températures réelles de frittage sont les suivantes : 1125, 1225, 1325, 1425, 1525 et 1625°C. Un
seul essai a été réalisé pour une condition particuliére (Tmax et vitesse de chauffe). Les échantillons
frittés ne présentent pas de coloration noire relatif 2 une possible diffusion du carbone mais une
légere coloration grisatre a partir de 1525°C (le dispositif de frittage est présenté dans le chapitre 2
de ce manuscrit). Comme précédemment, I'étude du frittage pixélisé de la zircone yttriée a 3 %mol

est présenté en deux parties : l'analyse de la densification puis celle de la microstructure.

1) Densification
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Figure 70 : Evolution de la densité relative des échantillons BSZ3Y traités en frittage pixcélisé en fonction de la
température maximale avec denx: vitesses de montée (50 et 150°C.min’) et les courbes MSC correspondantes
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L’évolution de la densité relative en fonction de la température pour les deux vitesses de
chauffe (50 et 150°C.min™) est tracée Figure 70. Chaque mesure de densité relative a été effectuée
trois fois sur le méme échantillon par la méthode d’Archiméde selon la norme NF EN 623-2. Un
début de frittage est observé entre 1225 et 1325°C ou une densité relative autour de 76 % est
obtenue pour les deux rampes. Le passage a I’étape finale de densification s’opére entre 1425°C et
1525°C. Les courbes expérimentales évoluent lentement jusqu’a atteindre une valeur maximale
proche des 100 % de densité relative 2 1625°C. Nous n’observons pas d’écart significatif entre les
courbes expérimentales et les courbes MSC. Au vu de la trajectoire de densification nous pouvons
supposer que le frittage pixélisé de la zircone BSZ3Y est un frittage conventionnel. Une incertitude
sur la valeur de la masse volumique des échantillons frittés est a signaler puisque le calcul de la
densité relative de ces derniers ne tient pas compte de la possible évolution des taux de phases
monoclinique (phase m), quadratique (phase q) et/ou cubique (phase c). Cette incertitude de
mesure existe aussi dans le cas des frittages SPS et SPS-SP mais elle ne change pas les évolutions

observées, ni nos interprétations.

2) Microstructures

Les micrographies MEB des différents échantillons frittés de 1325 a 1625°C sont observables
sur la Figure 71. La morphologie des grains est identique a2 1325°C pour les deux vitesses de chauffe
et quelques cous de frittage sont visibles entre les grains. Nous sommes donc dans les premiers
stades du frittage, ce qui est cohérent avec les valeurs de densité relative présentées dans la partie
précédente. Les microstructures évoluent ensuite 2 1425°C pour les deux rampes de montée en
température. Les porosités ouvertes restent encore visibles pour la rampe 2 150°C.min", ce qui
n’est plus le cas pour la rampe a 50°C.min™ ou seules des porosités fermées sont présentes. A
1525°C et 1625°C, les clichés MEB montrent des microstructures denses pour les deux vitesses de
chauffe étudiées. Nous distinguons aussi deux types de grains bien distincts. Les premiers,
caractéristiques d'une microstructure classique d’une zircone 3Y-TZP (Chapitre 1), situés dans le
plan et les seconds qui apparaissent orientés en dehors du plan d'observation (avec un contraste

plus important lié a cet effet de topologie).

Cet aspect de la microstructure apparait proche de ce que nous avons décrit dans le chapitre 1
pour le phénomeéne de vieillissement de la surface des échantillons frittés de zircone. Une
micrographie MEB, avec un grossissement plus conséquent que les micrographies précédentes, est
reportée Figure 72. Les fleches blanches (Figure 72) indiquent des macles caractéristiques dune

transformation martensitique quadratique-monodquue.
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Chapitre IV : Etude du frittage de la ircone yttriée a 3 %omol (BSZ3Y)
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Figure 71 : Micrographies MEB des microstructures des échantillons de Zircone BSZ3Y obtenus par frittage

pisélisé
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Figure 72 : Micrographie MEB d'une surface d’un échantillon BSZ3Y fritté en pixélisé (Tpu = 1625°C,
50°C.min’). Les fléches blanches indiguent les grains vraisemblablement monocliniques.

L’évolution de Ia taille de grains en fonction de la température de frittage est tracée Figure 73.
A 1325°C, la taille de grains est similaire et vaut 0,14 pm pour les deux rampes de montée en
température. Nous remarquons une nette augmentation de la taille de grains a 1425°C pour les
deux vitesses de chauffe. En effet, une taille de grains de 0,21 um %+ 0,01 pm est obtenue pour une
rampe de 50°C.min" et 0,20 um % 0,01 pm pour la rampe de 150°C.min". Cette augmentation
coincide avec le passage d’une porosité ouverte vers une porosité fermée observé a cette
température Figure 70 et Figure 71. Encore une fois, la taille de grains pour les deux rampes est
équivalente ce qui indique qu’il n’existe pas, a ce stade, d’mfluence directe de la vitesse de chauffe
sur la croissance granulaire. A 1525°C, la taille de grains varie peu pour les deux rampes par rapport
1 la température précédente passant 2 0,25 pm * 0,01 um pour 50°C.min™" et 0,24 um + 0,01 um
pour 150°C.min™". Enfin, 2 1625°C, une augmentation notable de la taille de grains est 2 remarquer.
Cette fois-ci la taille de grains la plus élevée est obtenue pour la vitesse la plus lente. La taille de
grains est alors de 0,32 pm *+ 0,02 um pour la rampe 2 50°C.min™ et de 0,27 um *+ 0,01 um pour
la rampe 2 150°C.min". Comme dans le cas de I'alumine «, I'écart de taille de grains entre les deux
rampes pourrait provenir du temps de maintien différent dans ce domaine de température entre
1525°C et 1625°C.
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Chapitre IV : Etude du frittage de la Zircone yttrice a 3 Yomol (BSZ3Y)
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Figure 73 : Evolution de la taille de grains en fonction de la température des échantillons BSZ3Y obtenus par
[frittage pixélisé
En mettant en parallele I'évolution de la taille de grains et I'observation de grains de type
monoclinique en surface des matériaux frittés, nous remarquons que le déclenchement de ce
phénoméne (transformation q-m) s’opére pour une taille de grains relativement faible par rapport
aux zircones 3Y-TZP frittées qui sont citées dans la littérature [130]-[132] pour des domaines de

température similaires.

Afin d’appréhender au mieux I'évolution custallographique en phases m et q de nos
échantillons de zircone durant nos différents cycles de frittage, une analyse en diffraction des rayons
X (DRX) a été menée. Cette analyse est effectuée sur des échantillons n’ayant sub: aucun traitement
thermique ou de polissage apres frittage. Nous avons tracé et superposé Figure 74, sept
diffractogrammes de rayons X.

L’intervalle en 20 entre 25 et 32° est pertinent pour suivre I'évolution des phases m et q en
fonction du cycle de frittage. Les raies (-111) et (111) de la phase m sont observables pour 26 =
28,2° et 31,4° et sont indexées sur la Figure 74 par des triangles rouges. La raie (101) de la phase q
est observable a 20 = 30,2°, indexé sur la Figure 74 par des losanges verts. Le rapport entre la phase
m et la phase q (rapport m/q), reporté dans le Tableau 12, est évalué par la méthode RIR comme

dans le chapitre 2 de ce manuscrit. Ce rapport ne tient pas compte de la formation de la phase c.
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Figure 74 : Diffractogramme RX de la poudre, d'un préfritté et d'échantillons de gircone BSZ3Y obtenus par
[frittage pixélisé. Les triangles rouges et les losanges verts signalent respectivement les pics de la phase monockinique
et le pic de la phase quadratique

L’analyse DRX confirme tout d’abord que la poudre de départ n’a pas subi de traitement
thermique 2 température élevée qui aurait permis de stabiliser I'ensemble de I'échantillon, durant sa
préparation puisque le rapport m/q est élevé. Cela est confirmé par 'analyse des préfrittés BSZ3Y,
traités thermiquement a 950°C, qui présentent encore un taux de phase m important avec un
rapport m/q de 56 %at/44 %at. En frittage pixélisé, les pics de la phase m ne sont plus décelables
apres traitement a 1325°C. Le rapport m/q est alors de 0 %at/100 %at. Cela indique que la
stabilisation compleéte de la phase quadratique a température ambiante a donc été obtenue pour un
échantillon fritté autour de 1300°C. Nous pouvons amsi faire I’hypothése dune distribution
homogene des cations Y** au sein des grains de zircone BSZ3Y. Par la suite, lorsque la température

de frittage augmente, le taux de phase m augmente de nouveau dans le rapport m/q.

L’hypothese la plus plausible de cette (ré)apparition de la phase m, en considérant que notre
zircone est une zircone 3Y-TZP, est le dépassement de la taille de grains critique, favorisant la
transformation g-m au refroidissement. L’analyse DRX de I’échantillon fritté en pixélisé a 1625°C
pour une rampe de 50°C.min™ confirme, avec un taux de phase m plus élevé que celui d'un
échantillon fritté 2 la méme température avec une vitesse de chauffe plus rapide (150°C.min™), que
la présence de cette phase m est dépendante, évidemment, du temps de maintien a température
élevée et surtout de la taille de grains obtenue.
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Chapitre IV : Etude du frittage de la Zircone yttrice a 3 Yomol (BSZ3Y)

Tablean 12 : Valeurs du rapport phase monoclinique/ phase quadratique pour la poudre de départ et les différents

cycles de frittage
Température Technique de Vitesse de
d ] Rapport m/q
de frittage frittage chauffe

Poudre de départ BSZ3Y 75 %oat / 25 Yoat
Y50%C Four classique 0,5°C.min"' 56 %oat / 44 Y%at
1325%C 0 %eat / 100 %eat
1425°C _ 5 %oat / 95 Yat

150°C.min™
1525°C Frittage pixélisé 8 %oat / 92 Yoat
12 Y%at / 88 Yoat

1625°C — -

50°C.min’ 17 Yat / 83 Yoat

Notre zircone présente ainsi une évolution cristallographique commune aux zircones 3Y-TZP
étudiées dans la littérature [130]-[132]. Néanmoins la valeur correspondante a la taille de grains
critique favorisant la transformation m-q est seulement de 0,2 pm. Cette valeur relativement faible,
pour une zircone de type 3Y-TZP, pourrait témoigner soit dun taux de dopant Y>Os insuffisant
soit d'une méthode de dopage inadaptée dans la stabilisation de la phase quadratique a température
ambiante. La piste dune zircone de type 2Y-TZP est cependant a écarter car un taux de phase m
presque inexistant est décelé a 1325°C (domaine de coexistence q-m). Le vieillissement de surface,
du essentiellement au protocole de préparation pour 'observation MEB (polissage et traitement
thermique) [137], est alors exacerbé par une transformation q-m facilitée a partir d’une taille de
grains de 0,2 pm. Par conséquent des microstructures caractéristiques du vieillissement de surface

de la zircone Y-TZP sont observables.

3) Bilan du frittage pixélisé de la zircone yttriée a 3 %mol

Le frittage pixélisé de la zircone yttriée a 3 %mol a été réalisé pour deux vitesses de chauffe
rapides (50 et 150°C.min™). L’étude de la densification montre que le frittage pixélisé de la zircone
BSZ3Y peut étre décrit, a 'image de I'alumine «, comme un frittage conventionnel. Les résultats
d’analyse des microstructures des échantillons BSZ3Y obtenus par frittage pixélisé ont révélé une
évolution similaire des tailles de grains des deux rampes étudiées (50 et 150°C.min™) jusqu’a
1525°C. A 1625°C un écart conséquent entre la taille de grains pour les deux vitesses de chauffe
est a observer. Cet écart peut étre attribué a une différence de temps de maintien entre 1525 et
1625°C. Nous avons pu aussi constater une stabilisation insuffisante de la phase q au sein de nos
échantillons de zircone. Pour prendre en compte les évolutions simultanées des densités et tailles
de grains de nos échantillons, nous avons comparé nos points expérimentaux a ceux de Mazaheri
et al. [131] et Bernard-Granger ¢/ al. [144] obtenus dans le cadre d'un frittage conventionnel, sous

forme de cartographie de frittage (taille de grains en fonction de la densité relative) (Figure 75).

Une trajectoire unique et proche de celle de Mazaheri ef a/. [131] est obtenue pour le frittage
pixélisé. Cela confirme que notre zircone est une zircone de type Y-TZP. La croissance granulaire

est donc uniquement dépendante de la densité relative. Une nouvelle fois, le frittage pixélisé
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s'apparente bien 2 un frittage conventionnel mais avec des rampes de montée en température tres

rapides.
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Figure 75 : Comparaison des cartographies de frittage obtenues par frittage pixélisé et par frittage conventionnel
pour une ircone de type 3Y-TZP [131], [144]

III- Frittage SPS de la zircone yttriée a 3 %omol (BSZ3Y)

Le frittage SPS des pastilles préfrittées de la zircone BSZ3Y a été réalisé avec les deux
configurations décrites dans le chapitre 2 de ce manuscrit. Le frittage SPS classique (SPS) sera
étudié de 1000 a 1400°C, le frittage SPS sans pression (SPS-SP) de 1100 2 1500°C avec deux rampes
de montée en température, 50 et 150°C.min™". La rampe de descente en température est différente
selon la technique utilisée. Elle sera de 25°C.min" pour le frittage SPS et 100°C. min" pour le
frittage SPS-SP. Un refroidissement plus lent pour le frittage SPS permet d’obtenir un matériau
fritté sans fissuration. Tous les essais SPS et SPS-SP ont été réalisées sous vide. Un seul essai a été
réalisé pour une condition particuliere (Tma et vitesse de chauffe). Comme pour le frittage pixélisé,

les échantillons frittés ne présentent pas de coloration noire.

1) Densification
a- Le frittage SPS classique
L’évolution de la densité relative en fonction de la température pour les deux vitesses de

chauffe 50 et 150°C.min" est tracée Figure 76a. Chaque mesure de densité relative a été effectuée
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Chapitre IV : Etude du frittage de la ircone yttriée a 3 %omol (BSZ3Y)

trois fois sur le meme échantillon par la méthode d’Archiméde selon la norme NF EN 623-2.
Comme pour I'alumine «, une densification des 1000°C est observée pour les deux rampes.
D’origine de cette augmentation de densité relative peut étre créditée au réarrangement particulaire
da a lapplication de la contrainte mécanique (40 MPa) sur les préfrittés de zircone BSZ3Y. A
1100°C, une densité relative autour de 95 % est déja observée pour les deux vitesses de chauffe
étudiées. Le frittage de la zircone BSZ3Y est donc quasiment abouti entre 1000 et 1100°C dans
nos conditions SPS. La Figure 76b confirme cette observation avec une vitesse de déplacement des
pistons maximale dans ce domaine de température pour les deux rampes. Les courbes de
densification se rejoignent ensuite 2 1200°C ou la densité relative s’approche de 100 %. A partir de
cette température la densité relative des échantillons frittés n’évolue quasiment plus. Ainsi comme
dans I’étude de Bernard-Granger e# a/. [153], présentée dans le chapitre 1, trois zones se distinguent :
céramique poreuse entre 1000 et 1100°C, partiellement dense entre 1100 et 1200°C et entiérement
dense a partir de 1200°C.

¥}

(2) (b) : 2

1 2 S Q) | T T T T E

1004 = SPS - 50°C.min . o 2 1 ——— SPS - 50 °C.min” H

= SPS - lSn"t','.mi%"_ __ ki g SPS - 150 °C.omin’ g

= 951 o’ ) g

S e 7 Z

£ 904 // g &

=) 7} 4

. / 2 13

& 85 g 01 =

u /" - cé
£ / 5

£ 80- // S — | £

[ // E &
/ ¥

754 W/ £ °

| g 03

70 . — — e | 4

1000 1100 1200 1300 1400 900 1000 1100 1200 1300 1400 E

Température (°C) Température (°C)

Figure 76 : (a) Evolution de la densité relative des échantillons de gircone BSZ3Y frittés en SPS classique en
fonction de la température mascimale avec deux: vitesses de montée (50 et 150°C.min’) ; (b) Evolution du
déplacement et de la vitesse de déplacement des pistons SPS en fonction de la température pour un cycle de frittage
Jusqu'a 1400°C avec nne rampe de montée en température de 50 et 150°C.min’

b- Le frittage SPS-SP

L’évolution de la densité relative en fonction de la température est tracée Figure 77 pour des
échantillons de zircone frittés en SPS-SP avec deux vitesses de chauffe 50 et 150°C.min"". Chaque
mesure de densité relative a été effectuée trois fois sur le méme échantllon par la méthode
d’Archiméde selon la norme NF EN 623-2. Le dispositif SPS-SP étant considéré comme un frittage
conventionnel (Chapitre 3), les courbes théoriques (MSC) correspondantes aux deux rampes de

montée en température sont aussi tracées.

Nous observons un début de densification a 1200°C avec une densité relative égale a 70 %
pour les deux rampes étudiées. A 1300°C une augmentation significative de la densité relative est 2
remarquer. En effet les rampes de 50 et 150°C.min” conduisent respectivement 4 des densités
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relatives de 88,9 et 85 %. C’est donc entre 1200 et 1300°C que s’mitie le frittage de la zircone
BSZ3Y en SPS-SP. A 1400°C, la densité relative des échantillons augmente significativement pour
les deux rampes atteignant 95 % et indiquant le passage dune porosité ouverte a une porosité
fermée entre 1300 et 1400°C.
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Figure 77 : Evolution de la densité relative des échantillons de Zircone BSZ3Y frittés en SPS-SP en fonction de la
température maximale avec deux: vitesses de montée (50 et 150°C.min’).

Enfin 2 1500°C, la densité relative obtenue avec la rampe 2 150°C.min™" est de 97 % contre
99,1 % pour la rampe 4 50°C.min"". Nous remarquons un décalage important entre les courbes de
densifications expérimentales et théoriques (MSC). Comme précédemment (Chapitre 3), un écart
en température da a la méthode de mesure de température utilisée dans le dispositif SPS et SPS-SP

(caméra optique infrarouge) est vraisemblablement a 'origine de ce décalage.

La densification de la zircone BSZ3Y a donc été étudiée pour deux types de frittage SPS :
classique et sans pression. Une nouvelle fois, nous avons mis en évidence le role de la pression
dans I'obtention de matériaux entierement denses avec une température de frittage abaissée par
rapport un frittage conventionnel. L'influence de la vitesse de montée en température est faible
voire quasiment nulle pour les deux dispositifs étudiés, comparée a celle observée pour I'alumine o

notamment dans les premiers stades de frittage.

2) Microstructures
a- Le frittage SPS classique

Les micrographies MEB des échantillons BSZ3Y frittés en SPS sont présentées Figure 78. A

premiére vue, ces microstructures sont semblables pour les deux vitesses de montée en

114
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température, en accord avec les courbes de densification qui montrent que les densités relatives
sont similaires quelle que soit la vitesse de chauffe utilisée.
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Figure 78 : Micrographies MEB des microstructures des échantillons de Zircone BSZ3Y obtenus par frittage SPS

Nous remarquons aussi que I'évolution des microstructures peut étre décrite selon les trois
étapes proposées par Bernard-Granger e a/. [153]. A 1000°C, les céramiques présentent encore des
porosités ouvertes avec la formation de cous entre certaines particules de poudre. La porosité
ouverte devient par la suite fermée et isolée a 1100°C. Dés 1200°C, les pores résiduels ne sont
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quasiment plus visibles sur les microstructures. Nous sommes donc en présence de céramiques
entierement denses, ce qui correspond au troisiéme type de microstructure que I'on rencontre dans
le cas du frittage SPS de la zircone yttriée 3 %mol d’aprés Bernard-Granger ¢f a/. Le grossissement
granulaire intervient lorsque la température augmente et devient prépondérant a 1400°C. Des
grains monocliniques sont visibles des 1100°C. La cinétique élevée du frittage SPS, grice
notamment a I'application de la pression tout au long du cycle thermique, pourrait impliquée des
contraintes résiduelles de tension au sein de 'échantillon. Comme pour le polissage des zones de
transformations faciles pourraient alors apparaitre. Ce phénomeéne serait d’autant plus favorisé avec
une stabilisation insuffisante de la phase q par le dopant Y>O; au sein de nos échantillons de

zircone.
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Figure 79 : Evolution de la taille de grains en fonction de la température des échantillons BSZ3Y obtenus par
[frittage SPS

La taille de grains mesurée a partir de ces microstructures est reportée Figure 79. Nous
observons, entre 1000 et 1100°C, la quasi absence de grossissement granulaire avec une taille de
grains voisine de 0,16 pm pour les deux rampes étudiées. L’évolution de la taille de grains differe
ensuite selon la vitesse de chauffe utilisée. En effet 2 1200°C, des tailles de grains de 0,31 um *
0,01 pm et 0,18 pm * 0,01 um sont mesurées pour la rampe 2 50 et 150°C.min", respectivement.
Cet écart de taille de grains se maintient 2 1300°C et 1400°C avec, dans les deux cas, une croissance
granulaire constante. Malgré cet écart les courbes expérimentales suivent la méme trajectoire ce qui
laisse 2 penser que le mécanisme de grossissement granulaire est le méme pour les deux rampes
étudiées. La limitation de la croissance granulaire plus élevée pour la rampe 2 150°C.min™ serait
une fois de plus di 4 un effet cinétique combiné au phénomene de faible croissance granulaire

caractéristique de la zircone Y-TZP (Chapitre 1).
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b- Le frittage SPS-SP

Les micrographies MEB des échantillons BSZ3Y frittés en SPS-SP sont présentées Figure 80.

Ty = 1200°C - 50°C.min @R T, =1200°C - 150°C.min |

0=69,6% N
T oex = 1300°C — 50°C.min? § &

Figure 80 : Micrographies MEB des microstructures des échantillons de Zircone BSZ3Y obtenus par frittage
SPS-SP

La morphologie des grains est identique 4 1200°C et 1300°C pour les deux vitesses de chauffe
étudiées. Nous sommes en présence de deux microstructures poreuses confirmant les valeurs de
densité relative associée. Des grains polyédriques sont visibles avec des cous intergranulaires
relativement bien formés signe du passage imminent d’'une porosité ouverte vers une porosité

fermée et isolée. Les microstructures sont ensuite identifiables comme des microstructures denses
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a 1400 et 1500°C. Comme pour le frittage pixélisé, des grains monocliniques sont présents pour

les microstructures les plus denses.

L’évolution de la taille de grains en fonction de la température est tracée Figure 81. Nous
observons une croissance granulaire similaire pour les deux rampes de montée en température,
jusqu'a 1400°C. A 1500°C, une forte augmentation de la taille des grains apparait pour la rampe a
50°C.min™ avec une valeur de 0,35 pm *+ 0,01 um contre 0,24 pm * 0,01 pm pour la rampe 2
150°C.min"". Nous retrouvons donc les deux phénomeénes concomitants opérant dans le frittage
de la zircone BSZ3Y a savoir un effet cinétique (temps de maintien de I’échantillon a température

élevée) couplé a la faible croissance granulaire intrinséque de la zircone stabilisée a I'yttrium.
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Figure 81 : Evolution de la taille de grains en fonction de la température des échantillons BSZ3Y frittés en SPS-
SP

3) Bilan du frittage SPS et SPS-SP de la zircone yttriée a 3%mol

La densification et la microstructure d’échantillons de zircone BSZ3Y obtenus par frittage SPS
et SPS-SP ont donc été étudiées avec des cycles de frittage non isothermes. Les courbes de
densification obtenues avec ces deux techniques ne montrent pas d’influence de la rampe de
montée en température sur la cinétique de frittage. En revanche, nous montrons bien 'effet positif
de la pression appliquée en SPS dans la diminution des températures de frittage. Pour le frittage
SPS-SP, nous retrouvons l'influence de Iécart en température di a la méthode de mesure de

température utilisée (caméra optique infrarouge).
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L'étude des micrographies MEB des surfaces des matériaux frittés par les deux techniques SPS
nous a permis de montrer que l'évolution de la microstructure en fonction de la température était
similaire quelle que soit la vitesse de chauffe utilisées (50 ou 150°C.min™). L'observation, sur les
microstructures des échantillons denses obtenus par SPS et SPS-SP, de la présence prématurée de

la phase m témoigne une nouvelle fois de I'instabilité de la phase q au sein de nos échantillons.

Nous avons résumé les résultats de ces deux techniques de frittage SPS sous forme de
cartographies de frittage. Pour le SPS, nos résultats sont comparés a ceux de Flaureau et al.[157] et
Bernard-Granger etal. [155] (Figure 82a). L’évolution de notre trajectoire de frittage est comparable
a celle de la littérature, avec une forte croissance granulaire pour les échantillons les plus denses.
Pour le SPS-SP, les résultats expérimentaux sont comparés, comme pour le frittage pixélisé, aux
travaux réalisés sur le frittage conventionnel de la zircone yttriée a 3 %mol de Mazaheri ¢f a/. [131]
et de Bernard-Granger e¢f al. [144] (Figure 82b). Ici aussi, I'évolution de la trajectoire de frittage est
comparable aux données de la littérature.
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Figure 82 : Cartographies de frittage de la Zircone yttriée a 3 Yomol : (a) SPS comparée d la littérature [157],
[155] et (b) SPS-SP comparée au frittage conventionnel [131], [144]
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IV- Comparaison entre le frittage pixélisé et le frittage SPS

Toujours dans I'optique de positionner la technique de frittage pixélisé dans le paysage des
techniques de frittage dites rapides, une deuxiéme comparaison entre le frittage pixélisé et le frittage

SPS est menée avec la zircone yttriée a 3 %omol.

L’évolution de la densification révele une nouvelle fois I'avantage de 'application dune

pression sur I’échantillon en SPS classique (Figure 83).
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Figure 83 : Comparaison des différentes évolutions de la densité relative de la Zircone yttriée a 3 Yomol en fonction
de la température pour les trois techniques de frittage

En effet, une différence d’environ 200°C est observable entre le début de la densification en
frittage SPS et celui des frittages pixélisé et SPS-SP. Cette différence peut étre expliquée par
'application de la pression qui, méme minime (40 MPa ici), augmente la pression de contact entre
les grains de la poudre de zircone 3Y-TZP. Cette pression fournit au systéme une énergie
supplémentaire qui permet d’augmenter les cinétiques de densification [188] A contrario, il est
difficile d’associer I'influence sur la densification d'un quelconque courant électrique traversant le
matériau [153]-[155], [189] méme dans les premiers stades de frittage [190] ou, dans notre cas, de
la vitesse de chauffe appliquée durant le cycle de frittage. Ainsi seule I'application d’une pression
extérieure semble étre responsable du décalage du début de frittage que nous observons. Les trois
techniques étudiées permettent 'obtention de matériaux proches de leur densité théorique. Ce qui,
finalement, est attribuable en grande partie aux propriétés physico-chimiques de la poudre plut6t
qu’a un facteur intrinseque a la technique de frittage. Nous remarquons, pour finir, quun décalage
en température des points expérimentaux entre le frittage pixélisé et le frittage SPS-SP est toujours
présent. Cet écart est, attribué, comme dans le chapitre précédent, a la méthode de mesure de la
température dans le dispositif SPS (caméra optique infrarouge). Cependant cet écart est plus faible
que lors de I’étude de la densification de I'alumine « par ces deux techniques. L’explication de cette

différence est difficile car plusieurs parametres comme les propriétés physico-chimique des
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Chapitre IV : Etude du frittage de la Zircone yttrice a 3 Yomol (BSZ3Y)

matériaux, la technique de chauffage ou celle de la mesure de la température sont a prendre en

compte et ne peuvent étre ici discriminés.

Concernant la comparaison des différentes tailles de grains, obtenues avec les trois techniques
de frittage (Figure 84), nous observons un comportement globalement similaire a savoir une
croissance granulaire linéaire et constante suivie d’'une augmentation significative a température
élevée. L’influence de la rampe de montée en température est visible pour le frittage SPS tandis
quil ne semble pas y en avoir pour les techniques de frittage pixélisé et SPS-SP. Une fois de plus il
apparait que I'application d’une pression sur I’échantillon joue un réle prépondérant sur la cinétique
de croissance granulaire, comme dans le cas de la densification. Nous remarquons cependant que
le phénomene de faible croissance granulaire apparait bien indépendant de la technique utilisée
puisqu’il est présent dans chaque technique étudiée. Les courbes expérimentales obtenues par
frittage pixélisé et frittage SPS-SP sont quasiment identiques en tenant compte du décalage en
température déja évoqué précédemment. La croissance granulaire en fonction de la température
apparait plus faible pour les deux techniques de frittage sans pression mais elle est en fait reliée a
I'état de densité des échantillons, comme cela peut étre observé sur la carte de frittage (Figure 85).
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Figure 84 : Comparaison des différentes évolutions de la taille de grains de la Zircone yttriée a 3 Yomol en fonction
de la température pour les trois techniques de frittage

En effet, lorsque la taille de grains est tracée en fonction de la densité relative (Figure 85) la
croissance granulaire en SPS est inférieure a celle des techniques de frittage sans pression. Nous
observons deux trajectoires différentes entre la technique SPS et les techniques sans pression que
sont le frittage pixélisé et SPS-SP. Ces trajectoires sont représentées par des lignes pointillées : vert
pour le SPS, orange et bleu pour le frittage pixélisé et SPS-SP. Pour le SPS la croissance granulaire
s’opere en deux régimes. D’abord une densification sans grossissement granulaire, puis lorsque la
densité relative est supérieure a 98 %, une densification accompagnée d’une augmentation
significative de la taille de grains. Pour les techniques sans pression, la croissance granulaire est

régie en trois étapes. Une premiére ou une densification sans grossissement granulaire est
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observable jusqu’a 90 % de densité relative. Puis a partir de cette densité, une augmentation de la
taille de grains prend place. Enfin dans la troisiéme étape, un grossissement granulaire significatif
est observé pour les densités relatives supérieures a 98 %. Encore une fois, le frittage SPS se
démarque par un comportement différent propre a un frittage sous charge de la zircone yttriée a 3
%mol. Le frittage pixélisé s’assimile lui au frittage SPS-SP et peut étre considéré comme une
technique de frittage rapide sans charge. L’ensemble des résultats obtenus pour le frittage de la

zircone 3Y-TZP est comparé a la littérature Figure 86.
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Figure 85 : Comparaison des cartographies de frittage de la ircone yttrice a 3 Yomol pour les trois techniques

étudiées
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Figure 86 : Comparaison des cartographies de la Zircone 3Y-TZP avec celles de la littérature( FC = Frittage
conventionnel ; SPS = Frittage SPS)
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Chapitre IV : Etude du frittage de la Zircone yttrice a 3 Yomol (BSZ3Y)

V-Conclusion générale du chapitre IV

Le frittage pixélisé de la zircone yttriée 3 %mol a donc été étudié dans ce quatrieme chapitre
et nous avons pu prouver, comme pour l'alumine, que la technique de frittage pixélisé était tout a
fait équivalente au frittage SPS sans pression, sans avoir l'inconvénient d'un dispositif expérimental
complexe. Nous avons également mis en exergue par une analyse DRX une stabilisation

insuffisante de la phase quadratique au sein de nos échantillons de zircone.

Nous avons présenté dans le Chapitre 1, le frittage en deux étapes (fwo-step sintering) de la
zircone qui est une technique de frittage permettant d’obtenir des échantillons frittés entierement
denses avec une taille de grains limitée. Le frittage pixélisé pourrait tout a fait offrir un controle
optimal de ce type de frittage avec des vitesses de chauffe trés rapides en utilisant des éléments
chauffants modulables. Une premiére investigation du swo-step sintering sur la zircone BSZ3Y a été
mené et doit étre approfondie afin de déterminer avec précision la fenétre cinétique adéquate
permettant une densification du matériau sans croissance granulaire. Ce résultat primordial nous
amenera par la suite a prospecter sur un éventuel malti-step sintering qui, fondé sur le méme principe
que le two-step sintering, pourrait permettre une réduction drastique du temps de frittage avec une
répétition judicieuse de la premiere étape du frittage du swo-step sintering. La Figure 87 résume, a ce
jour, nos résultats obtenus sur notre zircone 3Y-TZP. La courbe en pointillés bleus représente la

trajectoire de frittage du frittage pixélisé.
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Figure 87 : Trajectoire de frittage du frittage pixélisé de la ircone BSZ3Y (courbe en pointillés bleus) et points
excpérimentans: obtenus dans un étude prospective sur le two et le multi ~step sintering (la nomenclature des
différents essais est donnée dans le Tablean 13)

Les points expérimentaux vert, jaune, rouge et noir sont obtenus pour différents cycles de
frittage présentés dans le Tableau 13. Nous remarquons que ces points s'écartent légerement de la
trajectoire de frittage caractéristique du frittage pixélisé, confirmant ainsi que des essais

supplémentaires doivent étre menés
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Tableau 13 : Cycles de frittage corvespondants aux différents essais menés

Nom Cycle de frittage
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Conclusion générale et perspectives

L’objectif principal de ce travail de thése, qui était de démontrer la viabilité et I'intérét du
frittage pixélisé, a été atteint. Dans les faits, le frittage pixélisé peut étre considéré comme une
technique de frittage potentiellement rapide, mais conventionnelle. Pour dresser une telle
conclusion, notre travail s’est appuyé sur I'étude comparative du comportement en frittage pixélisé
et frittage SPS de deux maténaux céramiques modeles que sont 'alumine o et la zircone yttriée a 3
%mol. A cet effet, une étude préliminaire de mise en forme par slipcasting des crus céramiques a
été effectuée. Le protocole expérimental, répétable et reproductible, déduit de cette étude, a permis
d’obtenir des préfrittés céramiques présentant une densité relative proche de 60 % avec des
empilements granulaires de qualité maitrisée. La stratégie d'investigation a ensuite été tournée vers
une premiere analyse du frittage pixélisé révélant le caractére conventionnel de la technique, grice
notamment a une modélisation analytique du frittage sur la base d’essais dilatomeétriques. Puis une
comparaison avec la technique de frittage SPS modulée en deux configurations, classique (SPS) et
sans pression ni passage éventuel de courant a travers le matériau (SPS-SP), a permis de valider nos
hypotheéses du critére rapidité effective de notre technique. Des mécanismes de frittage identiques
entre les techniques de frittage pixélisé, SPS et SPS-SP ont été constatés pour I'alumine «. En
revanche, deux trajectoires de frittage bien distinctes ont pu étre observées pour le frittage de la
zircone yttriée a 3 %mol entre le frittage avec et sans pression. Dans le cas de la zircone 3Y-TZP
une analyse qualitative a permis de mettre en exergue un défaut de stabilisation de la phase
quadratique caractérisé par I'observation au MEB dune transformation g-m prématurée sur la
surface des échantillons les plus denses. Néanmoins les cartographies de frittage obtenues ont été

comparables a celles rapportées dans la littérature.

Ce travail de these est donc une premiere validation du nouveau concept de frittage pixélisé.
De par son caractere modulable et adaptable, le frittage pixélisé peut devenir une technique de
choix dans le frittage rapide de grandes piéces et/ou d’architectures complexes nécessitant un
contréle fin des gradients thermiques. A ce titre, 'étude préliminaire des plaques d’alumines «
soumises 2 un gradient thermique, présentée en fin du troisiéme chapitre, illustre sommairement
ces deux notions. Une attention particuliére doit aussi étre portée sur la mise en forme des crus. La
qualité des empilements granulaires doit en effet étre parfaitement maitrisée dans le volume. Il s’agit
aujourd’hui d’une des principales activités de 'entreprise Galtenco Solutions. La problématique des
grandes pieces est ainsi en cours d’investigation avec la these de Laurie Gauzere débutée en janvier
2021. L’acces a des rampes trés rapides pour un frittage conventionnel qu’offre le frittage pixélisé
peut également donner l'opportunité de diligenter une recherche sur le fwo-step sintering des
céramiques utilisées dans cette étude. En effet, un temps de frittage réduit pourrait étre attendu car
le temps de palier a basse température serait diminué par le phénomene d’accélération de la
diffusion observé dans cette étude. L’étude prospective sur la zircone BSZ3Y, présentée en fin de
chapitre 4, pourrait étre renforcée avec notamment I'implantation d’un systéme de mesure

d’'impédance au dispositif du four pixélisé. Ce systeme permettrait, par exemple, de suivre
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Pavancement du frittage a chaque instant et ainsi d’appréhender au mieux I'évolution

microstructurale de nos échantillons soumis aux différents types de frittages (fwo ef multi-step).

En paralléle de ces travaux de thése, la conception d'un four sous air destiné principalement
aux grandes piéces a été mise en ceuvre (Figure 88a). Sur le méme principe que celui du four pixélisé
présenté dans ce manuscrit de theése, le nouveau dispositif est composé de 26 résistances
chauffantes (barreaux de SiC) pilotées indépendamment a I'aide du logiciel controle commande
propriété de Galtenco Solutions. Ces résistances quadrillent, avec 4 résistances en MoSi sur la
porte et le fond du four, une zone chaude dont la dimension est de 12 x 12 x 54 cm (Figure 88b).

Résisrance en SiC

Z.one chaude

Armoire

¢lectrique du four Résistance en MoSi,

<—— Brique refractaire

Thermocouple §

Figure 88 : Photos du four vie de (a) l'extérienr et (b) de l'intérienr

Ce four puissant et performant est capable d’atteindre une température maximale de 1600°C en
alliant une vitesse de chauffe remarquablement élevée (100°C.min™) avec une puissance totale de
25 kW, attestant de la possibilité qu'offre cette nouvelle technologie de maitriser la dépense
énergétique. Grace a un controle fin des apports de chaleur développé par la société Galtenco
Solutions ce four peut couvrir plusieurs besoins de traitements thermiques comme le séchage, le
deliantage ou le frittage de grandes piéeces. L’absence de systeme de refroidissement a eau, comme
dans le dispositif utilisé durant ces travaux de thése, est ici aussi préconisée afin de réduire les cotts
de conception et d’installation d’un tel systeme. Cela permet également de ne pas faire entrer la
technologie de Galtenco Solutions dans le cadre de la réglementation des appareils a4 pression
limitant la taille des enceintes de frittage. Une fois de plus, la disposition de réfractaires autour de
la zone chaude permet une gestion optimale des pertes thermiques. Des photos des premieres

piéces traitées thermiquement avec ce nouveau four sont présentées Figure 89.
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Conclusion générale et perspectives

Figure 89 : Réacteur-échangenr milli-structurés en alumine o. (P1721.SB-Alteo) : (a) vie d'ensemble des pieces
Séchées (b) vue de coté d'un réactenr-échangenr délianté (c) vue de coté d’'un réactenr échangenr fritté
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Résumé

Le projet PIXUFAST conduit une premiere étude sur une technologie de frittage originale,
appelée frittage pixélisé. Cette technique est développée par la société GALTENCO Solutions, en
collaboration avec I'Institut de Recherche sur les Céramiques (IRCER) et I'Institut de Chimie de la
Matiére Condensée de Bordeaux (ICMCB). L’appellation de « frittage pixélisé » fait référence aux
éléments chauffants (pixels) pouvant étre pilotés indépendamment les uns des autres offrant
l'opportunité dun controle actif des gradients de température locaux. L’énergie délivrée a la piéce
est alors optimisée et les pertes thermiques limitées. Autorisant des rampes de montée en
température semblables aux techniques assistées par champ (>100°C/min) telles que le Spark
Plasma Sintering (SPS) ou le frittage micro-ondes, elle est classée parmi les techniques de frittage
dites rapides ou ultra-rapides. Cette classification est obtenue par comparaison du frittage pixélisé
a des techniques de frittage conventionnelles et non conventionnelles (SPS) sur des matériaux

céramiques modeéles : I'alumine et la zircone.

Mots Clés : Frittage pixélisé, Spark Plasma Sintering, Modélisation analytique du frittage,

Céramiques.

Abstract

The PIXUFAST project presents a first study of a new and original sintering technique, called
Pixelated Sintering. This technique is developed by the GALTENCO Solutions Company, in
partnership with the Institut de Recherche sur les Céramiques (IRCER) and the Institut de Chimie
de la Matiére Condensée de Bordeaux (ICMCB). Its name alludes to the heating elements (pixels)
placed around the sample and which can be controlled independently of each other offering an
active thermal gradients control. The delivered energy on the sample is then optimized and the
thermal losses are limited. As it has similar heating ramps as field assisted techniques (>100°C/min)
like Spark Plasma Sintering (SPS) or the microwaves sintering, it can be classified as a rapid or
ultra-rapid sintering technique. This classification is obtained by the comparison between pixelated
sintering, conventional sintering and non-conventional sintering (SPS) on ceramic materials:

alumina and zirconia.

Keywords: Pixelated Sintering, Spark Plasma Sintering, Sintering analytical modelisation,

Ceramics.



