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Introduction

Depuis linvention du procédé Hall-Héroult a la fadu XIXeme siécle, les principaux
développeurs de technologies d’électrolyse de maium ne cessent d’améliorer le
rendement énergétique des cuves industrielles guddite du métal primaire produit. A ce
jour, ils se heurtent aux impératifs écologiquesant a réduire les émissions de gaz a effet de
serre. Le groupe Rio Tinto Alcan s’efforce de dio@n I'empreinte environnementale du
procédé d'électrolyse en tentant de remplaceredes actuelles en carbone par des anodes,
dites « inertes », qui produiraient de 'oxygendien et place du dioxyde de carbone.

En partenariat avec plusieurs laboratoires unitarss (projet « anodes inertes »), le Centre
de recherches de Voreppe travaille sur la concept® cermets satisfaisants, en termes de
conductivité électrique et de résistance a la eowro par le bain électrolytique.
Malheureusement, les premiers prototypes d'anoéeslappés présentaient certaines limites,
notamment en matiére de tenue aux sollicitatioreynbmécaniques. Certaines anodes,
sorties d’'un four de préchauffage a 960°C, se sampues au cours de leur transfert vers la
cuve d'électrolyse. Un choc thermique avec I'enviement a température ambiante avait été
jugé responsable de ces ruptures.

La collaboration établie entre Rio Tinto Alcan et Centre des Matériaux a pour but de
progresser dans la connaissance des propriétéadimgrcaniques d’'un cermet de référence.
Celui-ci est choisi pour sa représentativité deéscjpales déclinaisons de composition et/ou
de microstructure envisagées (matériau généridqri®).Tinto Alcan a jugeé intéressant de

caractériser, en particulier, le comportement mi¢cen de deux cermets. La premiére

composition étudiée est a la base du projet inglisgt a fait I'objet de plusieurs brevets

(Alcoa et Rio Tinto Alcan) et de quelques publioas (francaises, américaines et chinoises).
La seconde composition n’est, quant-a elle, qutadesdu perfectionnement.

Le travail de thése est basé sur la réalisatiossdis mécaniques et sur le développement
d’outils numériques de prédiction d'endommagementde rupture, appligués a des
éprouvettes de laboratoire et a deux cas typesliigtation de I'anode elle-méme. Rio Tinto
Alcan pourra ainsi utiliser cet outil de prédictipour optimiser le design et les conditions
d'utilisation des nouvelles anodes.

Le mémoire de these est structuré en cing chapitres
» Présentation et caractérisations usuelles des tg&rme
* ldentification du comportement mécanique en fomctle la température,
* Analyse du comportement & rupture,
* Etude expérimentale de I'oxydation et de ses cars®smeps mécaniques,
e Simulation numérique de I'oxydation.

Le chapitre | est consacré a la présentation demets dans leur contexte industriel et
scientifique. Dans un premier temps, nous nougdagdns au procédé de fabrication des
anodes, afin de connaitre les éventuelles phagigies de leur élaboration et de leur mise en
forme, puis aux conditions thermiques et environeiales auxquelles celles-ci sont
soumises en cuve d'électrolyse. Ensuite, nous ttiesudes propriétés physico-chimiques,
thermiques et mécaniques des difféerentes phasssitatimes du cermet et de leurs influences
respectives sur les propriétés globales. Ces demmteété parfois extraites de la littérature,
mais proviennent surtout de caractérisations &adisur des échantillons de cermet et sur des
monophasés que nous avons élaborés avec les ntegéngues du Centre de Recherche de
Voreppe. Différentes techniques d'investigation ét#& utilisées pour y parvenir : MEB,
microsonde, DRX, analyse d’'images, mesure de dertiiatatométrie, calorimétrie, méthode
Flash-Laser, échographie ultrasonore...
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Introduction

Les chapitres 1l et 1l constituent une investigatgénérale des propriétés thermomeécaniques
de ces cermets originaux auxquels peu de publitatéo connotation mécanique ont été
consacrees.

Dans le chapitre I, le comportement mécaniqueuad@bord été identifié en fonction de la
température (élasticité, viscoplasticité). Difféemntechniques de caractérisation élastique ont
permis d’analyser I'évolution du module d’Young dmsmets entre 25 et 1000°C : méthode
de résonnance, échographie ultrasonore et essdiled®n instrumenté. Une loi de
comportement viscoplastique a également été idemtigrace a la reéalisation d'essais de
fluage (flexion 4 points, compression) et a leumittment numérique (optimisation et
validation des parametres de la loi couplées &dkesils de structure par EIéments Finis).

Dans le chapitre Ill, le comportement a ruptureté aaractérisé au moyen de mesures de
contrainte a rupture (tests de flexion 4 pointsjleefacteurs d’intensité de contrainte critique
(tests basés sur la flexion d’éprouvettes entaillde type SENB et CNB ou sur des
éprouvettes de double-torsion). Les mécanismes atgage, de propagation et d'arrét des
fissures ont été analysés depuis I'échelle d’éprtias spécifiques jusqu’a celle d’'une anode
réelle. En complément des observations de défautsles analyses fractographiques
d’éprouvettes rompues, les deux compositions @nt@mnparées en termes de taille de défaut
critigue. Découlant d’'une répartition aléatoire défauts de volume et/ou de surface au sein
d’'un échantillon de laboratoire ou d’'une anode disfributions de résistances a la rupture ont
été modélisées par une statistique de Weibull. preghe statistique a permis d’évaluer la

oy

sensibilité d’'une anode aux gradients thermiquegigs lors d’'une procédure industrielle.

Les chapitres IV et V sont dédiés a I'étude destgfinécaniques induits par la corrosion des
cermets. En conditions d’électrolyse, la dégradatio matériau se résume principalement a
une oxydation en atmospheére riche en oxygeéne eé &arrosion par le bain cryolithique. Les

populations de défauts critiques en sont alorsomadément modifiées. En outre, nous avons
choisi de focaliser notre attention sur les effeécaniques induits par une oxydation sous air.

Dans le chapitre IV, les mécanismes d’oxydation clasnets ont été comparés a partir des
conclusions des différentes theéses dédieées a e¢ fgs cinétiques d’oxydation ont été

adaptées a notre approche meécanique (difféerentemeides d’échantillons, avec et sans
contrainte) puis les modifications physico-chimiguent été quantifiées (prise de masse,
gonflement volumique, évolution de la microstruejurEnfin, nous avons étudié linfluence

d’'oxydations partielles et totales sur I'évolutiates propriétés mécaniques (élasticité,
viscoplasticité, ténacité, dilatation thermiqueredé). Une attention particuliere a été portée
sur la tenue mécanique de linterface cermet oxgtéiet non oxydé et nous avons eu
recours a I'émission acoustique pour détecter, i, $amorcage de fissures dans des
scénarios critiques.

Dans le chapitre V, nous nous sommes intéress&nadmmagement et a la rupture des
cermets en conditions oxydantes. L'un des principabjectifs est de confirmer que les
mécanismes de fluage sont suffisamment actifs pomoommoder les déformations de
croissance associées aux meécanismes d’oxydationmbhkiele numérique développé au
Centre des Matériaux a permis d'intégrer I'avandéefront d’oxydation et la dilatation
volumique qui 'accompagne. Des simulations numés de différentes configurations
expérimentales ont alors permis d'étudier la temeécanique d’échantillons de cermets
durant le processus d’oxydation. Enfin, le modétgéappliqué a une anode en intégrant sa
cinétique d’oxydation et I'évolution associée degppiétés thermomécaniques.
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Chapitre | : Présentation et caractérisations lessidles cermets

A. Contexte industriel et scientifique de la thése

A.1. Le besoin en anodes inertes

A.l.1 Etat actuel du procédé d’électrolyse de I'aluminium

Dans la nature, I'aluminium existe principalementis la forme d'oxyde hydraté au sein d'un
minerai, la bauxite. De I'alumine est tout d’ab@mbduite apres dissolution de la bauxite par
de la soude (procédé Bayer). L'alumine est ensédaite par des sels fondus pour obtenir de
'aluminium par le procédé Hall-Héroult. L'appellat est issue de sa découverte quasi-
simultanée par le francais Paul Héroult et I'am@@ncCharles Martin Hall en 1886. La
réduction électrolytique de I'alumine demeure lengpal procédé industriel permettant de
produire de I'aluminium primaire depuis plus d'uace [THAO07] [USIO7].

Plus concretement, I'alumine est dissoute en conir la cryolithe NgAlFg dans une cuve
d’électrolyse portée entre 950°C et 1000°C (Fiduré). La haute température est maintenue
grace a l'effet Joule créé par le passage d’'unacdentre un ensemble anodique en carbone
(mélange de coke de pétrole et de brai généralepméatiit) et un bloc cathodique, lui aussi
en carbone. L'arrivée du courant est assurée parbderes d'acier scellées a la cathode.
L’aluminium liquide produit, plus dense que le bé&iensité de 2,3 contre 2), se dépose alors
au fond de la cuve et est soutiré toutes les 38k das poches de coulée.

ﬂ_ d Electrolyse entre 950 et 1000C

Trémie d'alumine
Ensembles anodiques

Bain
electrolytique

Bloc cathodigue

T L S U T S T
BT 1 S 1 1

|
Aluminium
Figure | - 1 : Coupe schématique d’'une cuve d’éleailyse a ensembles anodiques précuits (cuve AP-30)

Pour produire une tonne d’aluminium, la réactioecttbchimique requiert environ 415kg de

carbone et 1920kg d’alumine. La consommation étpetr nécessaire est de l'ordre de

13,5MWh et représente un tiers du colt de producie plus, les pertes de chaleur réduisent
le rendement énergétique & environ 50%. Enfin, 65@endioxyde de carbone sont produits

par la combustion rapide des anodes selon la ofagkbbale suivante :

2Al,03 (dissous) + 3C (anodey 4 Al (liquide) + 3 CQ (gazeux)

Face aux impératifs écologiques visant a réduitte ¢erme d’émission de gaz a effet de serre
(accords de Kyoto en 1997, puis de Copenhague 68)2C remplacement des anodes
actuelles par des anodes « inertes » permettraitsanlement de produire de I'oxygene en
lieu et place du dioxyde de carbone mais égalementgmenter la durée de vie desdites
anodes, de l'ordre de 28 jours actuellement (Figur2a).
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|

" B . ; g i _'._-._-'f - A
o _ ;.-" b _ e ‘\ ’ £ W g .
Figure | - 2 : a) Anode de carbone en fin de vie b) Usine dotée d’'une technologie AP [ALCO06]

Pour réduire 'empreinte environnementale du précgédrépondre aux besoins en aluminium
(principalement dans les domaines du transport etl'dmballage), les technologies
d’électrolyse sont continuellement améliorées ahigdle industrielle (productivité, efficacité
énergétique, récupération de chaleur, traitemestrdsidus et des fumées...). La dépense
d'énergie a par exemple été divisée par quatrenesiagle. Les générations successives de
cuves développées par Rio Tinto Alcan sont le sigees préoccupations (Figure | - 2 b),
mais aucun prototype industrialisable n’a fait J&tbd’'une réelle rupture technologique en
utilisant d'autres matériaux que le carbone pougddisation des anodes [USIO7].

A.1.2 Choix du matériau d’anode inerte

Pour limiter les colts de conversion des cuveselleB) une ou plusieurs anodes inertes
doivent pouvoir remplacer une anode en carbonesrectant des criteres tres sélectifs :
» conductivité électrique assurée tout au long dhutée de vie ;
» excellente résistance au bain cryolithique en terge corrosion et de dissolution
(pour garantir la pureté de I'aluminium produit) ;
* bonne résistance a un environnement gazeux ricloxyggene (dégagé au cours de la
nouvelle réaction électrochimique) et en fluor g@eant de la cryolithe) ;
* résistance thermomeécanique suffisante des la mifenetionnement ;
* mise en forme réalisable a I'échelle industrietleat de fabrication limité.

Les principaux développeurs de technologie d'ébdgse se sont intéressés a différentes
classes de matériaux pour réaliser une anode if@yeles, alliages métalliques, cermets...).
Pour respecter un compromis entre des criteresespwontradictoires, leurs recherches se
sont orientées vers certains compostésmiquemeétal constitués d’inclusions métalliques
dispersées dans une matrice céramique. Ces maténiginaux sont désignés par le terme
cermets bien que cette appellation concerne d’ordinaire wispersion de particules
céramiques dans une matrice métallique. Leur cdivitdc électrique est assurée par les
inclusions métalliques et par une matrice oxydeisemductrice de type ferrite spinelle.
Cette derniere garantit également la réfractatité esistance a la corrosion.

Dés 2001, la société Alcoa (Aluminium Company oféia) a breveté des compositions et
des méthodes d’élaboration dans un systeme duQyp&g(métal)/NiFgO,-NiO(céramique)
[RAYO02]. Plus tard, un laboratoire de I'universiBinoise CSU (South Central University) a
étudié l'influence de la proportion de métal su peopriétés électrochimiques et mécaniques
dans le systéme Cu-Ni(métal)/Npgea-NiO(céramique) [SHI04] [LI 06] [LAIO7] [ZHAOT].

De son c6té, Rio-Tinto Alcan s’est inspiré des peemtravaux d’Alcoa pour breveter de
nouvelles méthodes d’élaboration et un procédébacation d’anode inerte [CRV04]. Des
recherches menées conjointement avec des labestaiiversitaires ont permis au Centre de
Recherches de Voreppe d’acquérir une base de doooaséquente.
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A. 2. Les cermets dans le cadre du projet industriel

A.2.1 Le partenariat universitaire au coeur de la R&D

Le projet « anodes inertes » est né d’'une colldlmorainiversitaire et industrielle menée par
Rio-Tinto Alcan, principalement par I'intermédiaide son Centre de Recherche de Voreppe,
désigné fréquemment par l'acronyme CRV. Le buttéth comparer les propriétés
électrochimiques de différents cermets et d'étalntie procédure de fabrication allant d’'une
éprouvette de laboratoire jusqu’a une anode inglistfCRV04] [LAUOZ2].

De nombreuses études ont été menées par les @besdtancais partenaires au cours d’une
premiere phase du projet. Six theses ont été soesemntre 2004 et 2008 dans les
thématiques suivantes :
* Elaboration de ferrites spinelles au Centre Interemsitaire de Recherche en
Ingénierie des MATériaux (CIRIMAT) a Toulouse (Sor€o, 2004) ;
* Etude thermodynamique au Laboratoire de Thermodimaemet de Physico-Chimie
Métallurgiques (LTPCM) a Saint Martin d’'Heres (Gor@lolf, 2005) ;
* Mécanismes de dégradation électrochimique au L&tiozade Génie Chimique
(LGC) a Toulouse (L. Cassayre, 2005) ;
 Meécanismes d'oxydation en phase gazeuse au Certiencs des Processus
Industriels et Naturels (SPIN) a Saint-EtienneReult, 2005) ;
» Frittage des matériaux d’anodes au LTPCM (A. ClaR866) ;
» Propriétés électriques au SPIN (G. Bes, 2008).

Dans une seconde phase du projet, I'équipe Comperie des matériaux a Haute
Température (CHT) du Centre des Matériaux (CdM)Eeple des Mines de Paris (ENSMP)
s'est intéressée aux propriétés thermomeécaniqudgféieentes compositions de cermet : ce
travail est I'objet de ce mémoire. Depuis 2007 L&giller réalise son travail de these sur le
frittage de cermets et de matériaux a gradientsodgoosition, au sein du laboratoire Science
et Ingénierie des MAtériaux et Procédés (SIMAPdeda fusion de trois laboratoires, dont le
LTPCM). De son cote, C. Honvault étudie au CentréNSle comportement a I'oxydation et
sous électrolyse des nouvelles compositions regepaele CRV (these EMSE).

Une température d'électrolyse de référence a étdsieh pour réaliser les différentes
caractérisations a haute température et pourttciés échanges de données expérimentales
entre laboratoires. C’est ainsi que nous feronsliggment allusion @ane température de
960°Ctout au long du mémoire.

A.2.2 La procédure de tests électrochimiques des cermets

Le CRV a breveté une procédure de tests électragheés pour comparer différentes
compositions de cermet [CRV04]. Les compositioriemees doivent présenter une valeur de
conductivité électrique & chaud supérieure a@0&m* avant d’étre testées dans une cellule
d'électrolyse d'essai. Une anode de petite dimeresibplongée partiellement dans un bain de
cryolite saturé en alumine et maintenu a 960°Csda¢ dure pres de 10h avec une densité de
courant d'électrolyse de 1,5A/cmz.

La vitesse de corrosion est évaluée au moyen dmitpees d’observations microscopiques

(MEB, microsonde), en fonction de la profondeur meate a laquelle pénetrent certaines
especes du bain (le fluor notamment).
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A.2.3 La procédure de fabrication des anodes

Le projet « anodes inertes » a aussi permis d’'évadufaisabilité d’'une électrolyse au moyen
d’anodes inertes selon une procédure adaptabbxhelle industrielle [LAUO2]. Une chaine
de fabrication a été mise en place au CRV, avequdedés de mise en ceuvre s’inspirant
fortement des procédés classiques d’élaboratigriedes céramiques techniques, a savoir une
consolidation a haute température (frittage) d’simecture granulaire (piece crue). La Figure

| - 3 illustre la séquence des opérations sucoessoqui sont détaillées par la suite.

Poudres Ajouts
(céramiques et métalliques) (liants, auxiliaires organiques)
L 2 L 2

Adaptation du systéme au procédé de mise en forme
(broyage, mélange, dispersion, granulation)
L 2

Mise en forme de la piéce crue
(compression isostatique a froid)

’ Séchage et déliantage de la piéce crue ‘
2
’ Frittage réactif ‘
L 2
’ Usinage des parties assemblées ‘

Figure | - 3 : Organigramme de fabrication d'une arode [LAUO2]

e Poudres et ajouts

Les caractéristiques physiques (taille, forme, amef spécifique, densité, distribution
granulométrique...) et chimique (état de surfacectrété au frittage, impuretés...) des
poudres sont adaptées au procédé de fabricatimpiéce crue, pour la rendre la plus dense
possible. La densité apreés frittage est directemedidie au taux de densification apres la mise
en forme a froid (densité d’empilement raremenésigpire a 0,6).

Avant la mise en forme par pressage, le mélangepaledres subit un traitement de
granulation par atomisation nécessitant I'utilisatid’auxiliaires organiques : un dispersant
permet d’homogénéiser la forme des particules amdliorer le mouillage de leur surface
(meilleure coulabilité), un liant confére une temuécanique a la piece crue suffisante pour la
manipuler (entre 0,5 et 5% en masse d’alcools pojyiques PVA par exemple) et un
plastifiant permet d’abaisser la température desition vitreuse du liant a la température de
pressage (liant et plastifiant généralement consbéméun seul auxiliaire organique).

La taille de grains de poudre, mesurée par grargtioenlaser, est différente de la taille de
cristallites déterminée par diffraction de rayonsBf effet, un grain de poudre peut étre
constitué de plusieurs cristallites, domaines déemade structure de type monocristallin.
Dépendante des procédés de mise en forme, la pdisdgde industrielle peut présenter une
taille moyenne de cristallites plus élevée qu'urmudre de laboratoire (centaines de
nanometres contre quelques dizaines). Cela pdtaddre par une dispersion bimodale de la
taille de « grains » des poudres céramiques ggisé

* Mise en forme et déliantage

Dans un premier temps, un tassage par vibratiomgted'obtenir le remplissage complet du
moule et augmente la compacité de la poudre atemksésuite, un pressage isostatique a
froid sous 150MPa permet d’obtenir des pieces @mdyg taille par compression dans un
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moule déformable, autour d'un mandrin métalliqume anode a fond hémisphérique est
présentée Figure | - 5 b). La disparition prognesgie la porosité intergranulaire et la
diminution de la microporosité entre les particutemstituant les granules augmentent la
densité relative du compact sous l'action de lesgiom appliquée. La piece emmagasine
toutefois une I'énergie élastique, qui se tradait pne expansion lors de la décompression
(phénomene dit « de rebond », dont 'amplitude&stite par I'ajout de plastifiant).

L’élimination des auxiliaires organiques (déliarepgst effectuée au cours de la montée en
température sous atmosphere neutre ou oxydantet (oalier entre 180 et 600°C). Cette
phase critique peut générer des défauts au seia @ece par mauvaise évacuation des
produits volatils ou par dégradation thermique tasts. Des contraintes internes et des
fissures peuvent apparaitre, des grains peuveté@acer et des résidus carbonés peuvent se
former. La durée et la qualité du déliantage dépenfbrtement de I'épaisseur de la piece.

» Frittage réactif

Les anodes crues sont ensuite frittées a une tatoperde I'ordre de 1350°C en atmosphére
contrélée (argon pur ou avec une teneur résideallexygene comprise entre 10 et 100 ppm).
S’accompagnant généralement d’un retrait volumigmgvant atteindre 60%, le frittage de la
piece crue consiste a créer des liaisons atomiguies entre les grains (consolidation) a une
température inférieure a la température de fuseoohécun des composants.

La densification d’'un comprimé de poudre, par mernpéogressive en température suivie
d’'un maintien en palier isotherme, se mesure ertimmorpar analyse dilatométrique. La
courbe de densification obtenue se divise en plusi€tapes (Figure | - 4). Aprés une
augmentation de volume sous l'effet de la dilataties grains et du relachement des tensions
internes (1), la piece rentre en phase initialefrittage sans retrait (2) puis en phase
intermédiaire (3). La phase principale de frittagenmence par I'élimination de la porosité
ouverte avec une vitesse élevée (4) puis par rédude la porosité fermée en phase finale
(5). En cas de chauffe a une température excessieeporosité résiduelle en fin de frittage
peut conduire a une dédensification (6). La deenrase concerne le retrait par dilatation
thermique lors du refroidissement du matériau jlessiambiante (7) [HAUO5].

A

Al
I

Figure | - 4 : Retrait linéaire d'un échantillon fritté en fonction de la température [HAUO5]

Le frittage réactif des cermets a été largemendiétau cours de la these d’A. Clauss
[CLAO6]. Réalisé a plus basse température que hana, ce type de frittage consiste a
obtenir un produit fritté de structure et/ou de paosition chimique différente des produits
initiaux aprés un traitement thermique généralenmnhplexe, en mettant en jeux des
phénomenes diffusifs et dissolutifs. Des essais rosaopiques (thermogravimétrie et
dilatométrie) ont été associés a des caracténatmicrostructurales au cours des cycles
thermiques sous atmosphere contrblée pour paraamie densification optimale des cermets.
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» Usinage des parties assemblées

Les étapes successives de I'élaboration géneriétetits types de défauts dont certains sont
parfois visibles en surface: des taches brillaatedes fissures plus ou moins longues ont, par
exemple, été observées sur le fond d’'une des arfpdrse | - 5 a). De plus, les dimensions
finales des anodes doivent respecter des tolérgemaétriques d’assemblage avec le reste
du dispositif anodique. La derniére opération docpdé de fabrication industriel consiste a
rectifier, si besoin est, la surface externe d'anede. On peut étre amené a corriger sa téte en
forme de « patte d’éléphant », causée par I'anadada gaine (Figure | - 5 b).

Figure | - 5 : @) Macrofissures, microfissures etaches brillantes observées sur le fond d’une anode
b) Anode frittée avant usinage externe (dimensiorsxprimées en mm) [LAUO02]

L'usinage, qui procéde plutdét d’'un arrachement ddigules que d’'une coupe proprement
dite (causé principalement par le manque de pitstide la céramique), est susceptible
d’introduire de nouveaux défauts de surface ddiatitirait étudier I'influence.

A.2.4 L’histoire thermomécanique des anodes en cuvectiélgse

L’histoire thermomécanique des anodes peut se mEsugssentiellement a deux étapes
correspondant a la mise en service et au fonctraene(Figure | - 6) :

Température
960C S
air ,/ | -airricheen
,/ i oxygene eten fluor
’ i .
,/ i - cryolithe
S
’ ; durée de vie
25C 2 - T + / - >
minutes, heures mois

Figure | - 6 : Sollicitations thermiques et enviromementales subies par une anode

e Lors d'une premiére phase, la température de lanatbit étre amenée
progressivement a 960°C depuis la température amebidu début du projet, les
anodes testées avaient été préchauffées au seidadiuannexe pendant prés de 48h
(chauffe progressive sous une rampe de 20°C/h)s painsférées vers la cuve
d’électrolyse. Cette derniére manipulation avadét @btamment a I'origine d’'un choc
thermique avec 'air ambiant, provoquant la ruptieecertaines anodes.
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» Lors d’'une seconde phase considérée comme isothl{hkes variations thermiques
des cuves et faibles gradients au sein des anddes)odes sont soumises, en plus du
passage du courant, & une atmosphére fortemewso@r(dégagement d’oxygene et
de gaz fluorés, corrosion par le bain cryolithiquedbjectif visé pour la durée de vie
d’'une anode ferait durer cette phase pendant pitssieois.

A. 3. Les deux compositions de cermet étudiées

Au cours de la these, nous avons caractérise dgsiprés meécaniques de deux compositions,
que l'on désignera par A et B pour simplifier. Noosus contenterons, dans un premier
temps, d’'une breve présentation ohatériau A, largement étudié dans la littérature et au
cours des theéses du projet. En revanche, noussaldmduire lematériau B : il dérive du
matériau A et contient en particulier un nouveln#&@ét, noté X pour des raisons de
confidentialité, au sein de la matrice conductrice.

A.3.1 Matériau A

Le matériau de référence du projet « anodes inertesté A, est un cermet préparé a partir
d’'un mélange de 83% pds de poudres d’oxydes (618apdNiFeO, et 22%g4e NiO) et de
17% pds de cuivre. L'ensemble est fritté sous aegdtD0ppm d’oxygene a 1350°C, selon un
cycle thermique bien défini [CRVO04]. Le suivi divmbétrique, présenté a la Figure | - 7,
illustre un retrait linéaire, durant le cycle detége, qui dépasse 20%.

5%
réduction de F'oxyde mixte
oneichizsedant &n NI_F-hI '.‘.:.u

%
‘:0 100 200 300 400 500 600 TOO 800 1000 1100 1200 1300 1400
- —l D ———— —
. dissolution du spinelle
o ey dans le monoxyde + [Ni];, 5

- pafle oo masse
- consommaltion d0y
digigement do produies carbonds insaluria

Aetrait
#

-15%

=25%

Température (“C)
Figure | - 7 : Suivi dilatométrique du matériau A au cours de son frittage [LAUO02]

L’organisation de la microstructure, illustrée aFigure | - 8, met en évidence la complexité
des mécanismes réactionnels mis en jeu. La miaciste est constituée de trois phases
distinctes, dont les tailles caractéristiques slentordre de quelques dizaines de microns : la
phase spinelle de type Nif&&, en gris foncé (1), la phase monoxyde de type (NQFen gris
clair (2) et l'alliage de cuivre-nickel en blanc).(3a fraction volumique de porosité de ce
matériau n'excéde pas 2 & 3%, pour une densitéréesde 6,1+0,1g/cin

L’ensemble des propriétés chimiques, électriquesgdistance a la corrosion et a I'oxydation
du matériau A ont fait 'objet de nombreuses étudassein du CRV et des laboratoires
partenaires du projet. C’est pourquoi nous all@mefment nous inspirer des résultats de deux
théses du projet dans notre étude bibliographiQué\p6] [RIO05].
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. - -
Figure | - 8 : Micrographie MEB révélant les trois phases constituant le matériau A

A.3.2 Matériau B

Afin de trouver une alternative au matériau A, R\Cteste entre autres des compositions de
cermet contenant d’autres cations métalliques guerlet le nickel au sein du spinelle. Des
études récentes ont révélé des propriétés éleatrmples intéressantes pour I'un de ces
substituants, noté&X par souci de confidentialité, le temps que la ecoposition soit
brevetée C’est ainsi que nous allons caractériser parlte des propriétés d’un nouveau
matériau, noté B.

L’'ajout d’'un nouvel élément rend le systeme therymaginique quaternaire. Il est usuel de
décrire le diagramme de phase d’un tel systemempasection isotherme a pression partielle
d’oxygéne fixée. La Figure | - 9 présente donc ystame Fe-Ni-X-O a 960°C, sous une
pression partielle d’oxygene fixée a 1 atm. La @pprmet de distinguer le domaine biphasé
stable [spinelle+monoxyde], dans lequel on peuiesita composition du matériau B retenu
(point rouge) par rapport au matériau A (point hoir

Fe-Ni- X -0,
960°C, p{O) = 1 atm

o8

Mtz DY Corundum + Spins

Aulonoxide + Spinel

tr 02 Comndum) + Spinel

= ide
F o= o= ox os ns. O o3 oz o1 N '
L= [

role fraction

Figure | - 9 : Coupe isotherme du systeme Fe-Ni-X-{Jdonnées du logiciel Factsage®)
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A.3.3 Un cermet original au comportement mécanique pediét

Alors que les cermets usuels sont généralementitt@ssd’inclusions céramiques dans une
matrice métallique, I'originalité du cermet étudéside dans une matrice céramique, continue
et biphasée, qui lui confere des atouts (tels guéfractarité ou la résistance a I'oxydation et
a la corrosion), mais aussi des inconvénients (ceranfragilité et le caractére aléatoire de
leur rupture). A ce jour, seuls des auteurs ami@scet chinois se sont intéressés de prés au
comportement a la rupture de tels cermets. lisnmtdmment démontré que les propriétés
majeures (contrainte a rupture, ténacité) dépentaien seulement de la nature et de la
proportion des phases métalliques [LI 06] [ZHAO®ais aussi du degré de corrosion du
matériau [WIN93]. Toutefois, les publications natf@ucunement référence ni a I'évolution
du comportement mécanique en fonction de la teryoé@;ani aux effets d’'une forte pression
partielle d’oxygene sur les propriétés mécaniques.

D’un point de vue général, le comportement mécaniigi composites a matrices oxydes et a
dispersoides métalliques a été trés peu étudidrab@mment aux composites a matrice et
renforts céramiques, connus sous le nom de ConegagiMatrice Céramiques (CMC). Les

CMC sont généralement utilisés pour des applicatide haute technicité opérant a haute
température (nucléaire, militaire, spatial...).

Comme tout matériau, les céramiques et/ou matdéemmiques possedent un comportement
mécanique qui dépend de la température (Figuld).-Aux températures approximativement
inférieures a la moitié de leur température deciusiu de décompositiory, Tles céramiques
se caractérisent surtout par des déformationsidlast tres limitées et des ruptures de type
fragile déclenchées par I'extension brutale dewtéfaA plus haute température, elles peuvent
présenter des déformations et des endommagementgienes viscoplastique (fluage) ou
viscoélastique, ainsi qu’'une diminution faible ebgressive de leurs propriétés mécaniques
[DEN96]. La position de la température d'électrelypar rapport a la température de
transition de comportement sera donc un factelendéis$ pour les propriétés mécaniques de
notre cermet.

Température d’électrolyse
g Or 960C? 9

05 1 T/ T¢
Figure | - 10 : Evolution du comportement mécaniquales céramiques selon la température [BOUQ7]

Dans l'optigue de comparer le comportement mécaniges matériaux A et B, la
connaissance de leurs différences en termes deigtésp chimiques, microstructurales et
thermiques nous sera utile. La plupart de ces @@ s’expliquent par le comportement
intrinseque des différentes phases du cermet,tatmment celui du ferrite spinelle. Si nous
nous sommes, dans un premier temps, contenté deeeordisponibles dans la littérature,
Nnous avons eu recours a I'élaboration de céramiguewphasées de méme composition que
les oxydes qui constituent le matériau B : ce fitax@alisé au CRV, fait 'objet de I'annexe 2.
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B. Données bibliographiques sur les différentes ghdsecermet

B.1. Spinelle (XNiyFesx.y)Oa

Les auteurs ont largement étudié les propriétésipychimiques, thermiques et magnétiques
des ferrites de nickel NiE®, et parfois celles de ferrites substitués a d’'auéléments (Zn,
Mn, Mg, Cr, Al, Cu, Li...). Pourtant, peu de référesaconcernent les propriétés mécaniques
et celles-ci ne traitent aucunement des spineket/ple (XNiyFe;..y)Oa. Le ferrite spinelle
représentant la phase majoritaire du cermet, noegeptons ici une série de notions pouvant
nous éclairer sur le comportement global du cermet.

B.1.1 Structure cristallographique

Les composés de type spinelle appartiennent aupgralespace Fd3m et leur structure
AB,O, est décrite comme un empilement compact cubidaeas centrées d’anions Cavec
des cations métalliques disposés selon deux typesitds interstitiels, a savoir des sites
tétraédriques et octaédriques (notés entre crog@etsonvention) dont les environnements
respectifs sont donc de quatre et six iofs (Bigure | - 11) [HAUO5]. Se composant de 8
motifs, la maille élémentaire du réseau possedsitd2 octaédriques (16 sont occupeés) et 64
sites tétraédriques (8 seulement sont occupés}t pburquoi la formule générale d’'une telle
structure s’écrit AB1¢032. Le parameétre de maille des principaux spinellasevde 0,8 a
0,9nm. Ces spinelles ont des densités de I'ordré,tied 5,4g/cthet sont généralement
utilisés pour des applications a hautes fréquejide300] [KAD93].

. site octagdrique
@ site tétraddrigue

Figure | - 11 : Représentation schématique des défents sites d’une structure spinelle [LEBOO]

Les publications ne sont pas unanimes quant adiiquo des cations au sein du spinelle. En
effet, I'existence de deux types d'interstitielsidait a deux modes de répartition des cations
divalents A ou trivalents B :

- un spinelle dit normal de type Aff4, comme Ni‘[Fe**;]O,,

- un spinelle dit inversé de type B[ABJxomme F&[Ni*Fe*]O, (ferrite de nickel stable).

O'Neill a proposé une classification telle quedasions Nf*, CU** et X"* auraient tendance a
occuper des sites octaédriques, les catiohsdes sites tétraédriques, alors que les cations
Fe’* ne présenteraient pas de sites préférentiels [ONE84

Enfin, les spinelles sont susceptibles de présememon-stcechiométrie en oxygene, et plus

généralement en exces : il est fréquent que latanelaccepte des atomes d’oxygéne dans le
réseau en créant des lacunes cationiques.
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B.1.2 Conductivité électrique

La conductivité du spinelle est liée a la répantitet a la valence des cations métalliques sur
les deux sites. Le saut de polaron (électron ou)temtre deux atomes voisins permet la
conduction, notamment entre cations'Fet FE" voisins. La conductivité est d’autant plus
élevée que le nombre de coupleé'fe’" en sites octaédriques est important. La substituti
de fer par d’autres cations peut donc engendreparte de conductivité électrique.

B.1.3 Propriétés magnéto-thermiques

Bon nombre de publications analysent le comportémeagnéto-thermique de ferrites de
nickel substitués a un ou plusieurs éléments. lreprigtés magnétiques dépendent de la
nature et de la répartition des ions métalliquésesi dans les interstices. Chaque spinelle
présente une température de transition ferromagreparamagnétique, appelée température
de Curie et notée I Celle-ci avoisine 590°C pour un ferrite de nickdiFe;0,. Une
décroissance de l'aimantation a saturation estrspgiquement observée en dessousc.de T

Ziemniak a étudié l'influence de la transition métigue sur les propriétés thermiques de
différentes déclinaisons de ferrites de nickel [E En particulier, la capacité calorifique,
de valeur moyenne 0,85J/°C/g, présente une anomalie: aprés une augmentation réguliére
de 0,7 a 1,07J/°Cl/g & 585°C, la valeur chute beotaht & 0,92J/°C/g a 600°C (-15%) et
diminue jusqu’a 0,8J/°C/g a 1000°C. En revanchs, @apeu de publications traitent de la
diffusivité ou de la conductivité thermique.

Enfin, comme aucune donnée dilatométrique expltdtala pu étre trouvée sur les spinelles
de notre étude, nous avons mesure le coefficierdildéation du spinelle contenu dans le
matériau B (voir annexe 3): pour une valeur mogeme l'ordre de 10,8.109C%, il
semblerait qu’'un maximum soit atteint non loin de(T1,4.1F°CY).

B.1.4 Propriétés magnéto-élastiques

Le spinelle est sensible a la magnétostrictionnph@®ne qui caractérise la déformation d’'un
matériau sous l'effet d’'un champ magnétique ougisgment, I'apparition d’'un moment
magnétique sous l'effet d’'une contrainte mécanifueBO00]. La majorité des ferrites
spinelles ont une magnétostriction linéaire négatie'est-a-dire qu’ils se contractent
parallelement a I'aimantation sous I'action d’'uractp magnétique [HAR99]. Le niveau de
déformation sera donc sensible a un environnemeriod champ magnétique, comme une
cuve d’électrolyse ou un four a induction mal congee

Outre la déformation élastique engendréd/l)e, I'application d'une contrainte sur un
matériau ferromagnétique isotrope provoque uneatian d’aimantation traduite par une
déformation supplémentaire noted/l) ., elle-méme reliéau coefficient de magnétostriction
a saturation not& : (Al/l) , diminue lorsque la température augmente et s’anadic.

zDAI +AI avec0<AI <—£ s A <0
E I )o Ul [y 2

Tandis que le module d’Young E d’'un matériau norgnédostrictif est généralement une
fonction décroissante de la température du faitalggmentation deAl/l), la réduction de
I'effet magnétostrictif compense dans certains lagserte de rigidité a haute température, a
'instar des alliages fer-nickel Elinvar® et DuralvC® [HAR99]. Cette stabilisation
thermique a également été observée sur certaintesepolycristallins a base de nickel-zinc
[MURSS].
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Daniel a par exemple estimé un module d’Young d8GEa a 25°C, un coefficient de
Poissonv de 0,32 et un coefficients de -10,8.18 [DANO7]. L'auteur ne mentionne
malheureusement pas la porosité du matériau étDe® valeurs similaires du couple (g,
ont été évaluées par Kadouch sur des spinellesnigég un taux de porosité d’environ 10%
[KAD93].

Encore une fois, aucune constante élastique didieature ne concernait de ferrites de nickel
substitués a X : des mesures par échographie ativas et par essai de flexion instrumenté
ont toutes deux conclu a un module d’Young de 16¥&R5°C sur un monophasé élaboré
par nos soins, et présentant un taux de porositérdee de 6% (voir annexes 2 et 3).

B.1.5 Comportement a rupture

Il existe peu de publications faisant référence camportement meécanique des ferrites
spinelles. Jusqu’a présent, les applications d’esyi@rromagnétiques similaires concernaient
principalement des piéces de petites dimensiongestcaractérisations mécaniques ne
présentaient alors que peu d’intérét, surtout dehi@mmpérature.

On peut néanmoins souligner qu'une thése souteriiEcale des Mines de Paris en 1993
traitait de facon détaillée la rupture fragile darites spinelles ME®, a température

ambiante, pour lesquels le substituant M était (Mnzli (NiZn) et la porosité était de I'ordre
de 10% [KAD93]. Le Tableau | - 12 résume des doeamdécaniques extraites de cette étude.

NiZn MnZn
module d'Young en GPa (essai de flexion) 195 150
coefficient de poisson (méthode ultrasonore) 0.3 0.3
ténacité en MPa.m1/2 (éprouvette flexion indentée) 1.9 1.4
Vitesse de sollicitation (essai de flexion 4 points) 9750MPa/s | 7500MPa/s 5MPa/s
contrainte a rupture moyenne en MPa 209 143 72
module de dispersion 10 12 9

Tableau | - 12 : Propriétés mécaniques des ferritespinelles NiZn et MnZn [KAD93]

O. Kadouch a mesuré de faibles valeurs de téneci@ contrainte a rupture moyenne pour
ces céramiques et a montré que ces dernierestétdlaancées par la vitesse de sollicitation.
Nous avons confirmé la faible résistance mécanides ferrites spinelles au cours de
caractérisations du comportement élastique : lesugpttes de flexion se sont en effet
rompues pour une contrainte de l'ordre de 35MPas ame vitesse de chargement de
1,7MPa/s.

D’autres auteurs ont constaté que la contraintepdure en compression de ferrites Ni-Zn
similaires augmentait de 150 a 250MPa lorsquentézature de frittage s’élevait de 1150 a
1350°C (taux de porosité compris entre 13 et 2N @NO7].

B.1.6 Critére de rupture et fissuration sous-critique

A l'aide d'une extension temporelle des approchéatissiques classiques (Weibull,
Jayatilaka, Batdorf), Kadouch a établi un critee mipture adapté a des sollicitations
multiaxiales en combinant les modes critique (gede sollicitation élevée) et sous-critique
(rupture différée avec propagation lente sous @des défauts) [KAD93]. Il a constaté que
les défauts qui se propageaient en mode soustgritigaient tendance a s’orienter vers une
sollicitation en mode 1. Il a également conclu qumodéle de Stanley pouvait prédire assez
fidélement la rupture des disques en flexion biex[$TA74]. Ce modéle est basé sur le
traitement des contraintes principales de compessimme contraintes de traction de plus
faible amplitude : il est donc facilement implénadie dans des codes de calculs.
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Méme pour de tres faibles contraintes mécaniquesong maintien d’'une sollicitation peut
étre a l'origine de la rupture d’'une piéce, enipalier en milieu fortement corrosif : on parle
alors de «fatigue statique » des ceramiques. @ettpagation de fissures en mode sous-
critique peut étre décrite par trois stades, viaéteur d’'intensité de contrainte &t la vitesse
de propagation V (Figure | - 13 a) [HAUO5]. Au-dela seuil de fatique & la propagation
est controlée par les réactions chimiques en pdtiissure au stade | (adsorption, diffusion)
et seulement par la diffusion d’especes corrosatestade Il. La fissuration devient instable
au cours du stade lll, avec un toche de la ténacité K Par exemple, Kadouch estime que
la vapeur d’eau contenue dans I'atmosphére esbmeaple de la fissuration sous-critique
observée sur ses ferrites et évalue le rappgit,Kentre 0,5 et 0,7 (Figure | - 13 b) [KAD93].

I?C . A
a) | b) -‘ K i E K 5
| a1 5
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Figure | - 13 : a) Courbe V=f(K,) d’'un matériau sensible a la fissuration sous-critue [HAUO5]
b) Résultats d’essais de double torsion sur des fées spinelles MnZn et NizZn [KAD93]

Ky

De par leur microstructure hétérogene, il est souddficile d’'interpréter les mécanismes de
fissuration des ferrites spinelles sur la baseusidjobservations et d’essais mécaniques. En
complément, les auteurs tentent de modéliser lpagation lente sous charge des défauts. On
peut citer le cas de M. Romero de la Osa, qui emérwent développé un modeéle par Eléments
Finis pour mieux appréhender la fissuration deitésgrpolycristallins Ni-Zn en milieu inerte
et humide [ROMO09].

B.1.7 Comportement en fluage et plasticité relative

A linstar d’autres oxydes métalliques, les spieglpeuvent se déformer plastiguement au-
dela de la moitié de la température de fusion [V8]YLe spinelle Njsd~& 3404 par exemple,
dont la température de fusion avoisine 1650°C,endé&orme qu’a tres haute température et
sous une contrainte considérable (dislocationsypresipar compression a 1400°C).

Nishikawa et Okamoto ont caractérisé le comportérarrfluage de ferrites MrZng sF&0,
entre 1100 et 1400°C au moyen d’essais de flexipoidts, pour des contraintes comprises
entre 0,5 et 20MPa et pour des tailles de grailastatle 16 a 1000um [NIS81]. En deca de
1300°C et pour des grains de 40um, l'exposant ddraote et I'énergie d’activation
augmenteraient respectivement de 1 a 2,5 et deet6817kJ/mol au-dela de 12MPa
[WAN94] : une telle évolution pourrait étre ass@cgun endommagement du ferrite spinelle.

Malheureusement, aucune étude quantitative n’eeétisée en dessous de 1000°C.
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B.2. Monoxyde (NipxFe)O

La phase monoxyde du cermet est composée de swusolides d’oxydes contenant

principalement du nickel et du fer. De nombreusasndes existent sur les oxydes NiO et
FeO, mais peu sur les solutions de type (Rg)O. NiO possede une température de fusion
de 2000°C et constitue une substance classée CMEnhcé@bgeénes, Mutagenes,

Reprotoxiques), notamment sous forme de poudreq(ten’est pas le cas de FeO). Son
emploi est a limiter.

B.2.1 Structure cristallographique

Les oxydes NiO et FeO ont une structure cristalinbique a faces centrées de type NaCl
(Figure | - 14), avec des densités respectivesvitem 6,81 et 5,97 g/cinCes sont des semi-
conducteurs de type p dont les écarts a la stoeéhiiemespectifs sont de 1@t 5.10%

Ni ou Fe
S

4 N
ol _

Figure | - 14 : Structure cristallographique de type NaCl (NiO, FeO, (Ni,Fe)O)

O

La densité cristallographique de cette phase pgeziedtimée par une simple loi des mélanges
en supposant que :
p(Ni,_,Fe,0) = xo(NiO) + (L- x) p(FeO)

B.2.2 Propriétés thermiques et mécaniques

A température ambiante, les coefficients de dilatathermique d’un oxyde de nickel et d’'un
oxyde de fer sont respectivement de 14,8.2012,2.16 [RIO05]. Nous avons par ailleurs
évalué un coefficient de dilatation thermique moym 13,5.16°C™* pour le monoxyde
constituant le matériau B (voir annexe 3).

Quelques publications font allusion aux propriébé&caniques des oxydes de nickel, et
notamment ceux qui croissent a partir de substiatsickel. Le monoxyde aurait un module
d’Young avoisinant 200GPa et une ténacité de koclr 2MPa.M? qui varierait en fonction
de I'épaisseur [Ql 03]. On trouve plusieurs valedescoefficient de Poisson, mais on peut
prendre 0,21 comme référence [JAM99]. Ces oxyddalhgies peuvent également présenter
des déformations plastiques, des 25°C [VEY78].

Des mesures par échographie ultrasonore et pardss$i@xion instrumenté ont abouti a un
module d’Young d’environ 125GPa a 25°C pour un nphvasé élaboré avec un taux de
porosité compris entre 12 et 17% (annexes 2 etA@).cours de cette derniere mesure,
I'éprouvette de flexion s’est rompue sous une @nte de I'ordre de 58MPa sous une vitesse
de chargement de I'ordre de 0,7MPal/s.
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B. 3. Alliage de nickel-cuivre NixyCuxFe,

Il existe de nombreuses déclinaisons d’alliage idkefrcuivre, faisant généralement I'objet
d’'un brevet, et dont les propriétés physicochimgjubermiques et parfois mécaniques sont
disponibles dans des revues spécialisées ou danwms references [ASM90].

B.3.1 Structure cristallographique

Les alliages de cuivre-nickel ont la méme structnistalline que le cuivre et le nickel, a
savoir une structure cubique a faces centrées EQre | - 15). La miscibilité du couple est
trées bonne et permet d’obtenir des solutions selidenogenes a toutes températures.

Figure | - 15 : Structure cristallographique de type cubique faces centrées (Cu, Ni)

Trés proches, les densités respectives du cuivde efickel sont de 8,93 et 8,91 gfcrhe
parametre de maille de I'alliage suit la loi de Wegy(loi linéaire avec le taux de substitution
de x) entre celui du nickel et du cuivre (respestient de 0,3615 et 0,3524nm) :

Anicu) — A T X(ac, —ay)

L’alliage peut comporter du fer en solution solideis seulement & proportion maximale de
1% [ASMO90]. Du fer détecté en exces provient prédraent d’'une phase voisine, ou bien
existe sous forme de précipitéau sein de la structure CFC. En négligeant I'evfice de fer
en faible proportion (y<<1), on obtient une bonppraximation du parametre de maille de
I'alliage par la relation :

a( i - (1_X_y)aNi +XCu
Ni,_,Cu,Fe,) 1- y

B.3.2 Propriétés thermiques et mécaniques

On peut prendre I'exemple de l'alliage de compasibirevetée UNSN04400 (fiche technique
illustrée en annexe 3), composé a 66% de nickély @2 cuivre, 1% de fer et 1% d’autres
éléments [UNS400]. Cet alliage résiste assez bida eorrosion (notamment en milieu
aqueux et salin) et posséde une densité de 8,83gsantapacité calorifique est de I'ordre de
0,43J/°Clg, son coefficient de dilatation thermiqgo®myen est de 15,6.foC’ et sa
température de Curie avoisine la température arteigmaramagnétisme des 25°C). Sa
conductivité thermique est comprise entre 90 (H)ake390W.nT.K Y (cuivre).

Certaines propriétés mécaniques de l'alliage 449 sonnues a différentes températures
(module d’Young, limite d’élasticité, limite de riyse en traction, allongement a rupture). A
25°C, par exemple, le module d’Young est de 180®Rkeurs usuelles respectives de 210 et
120GPa pour le nickel et le cuivre), son coeffitidd poisson est compris entre 0,31 (nickel)
et 0,34 (cuivre), sa limite d’élasticité est estm@@240MPa et sa limite de rupture en traction
a 520MPa pour un allongement de 45%. Le fluageem¢\significatif au-dela de 340°C et

I'on considere que I'alliage se comporte commeluialé viscoélastique a haute température.
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C. Caractérisations usuelles du matériau B

La composition B est obtenue & partir d’'un méladgepoudres composées a 74,5% pds
d’oxydes mixtes (72,25% dep¥Niy oiFer 5004 et 2,25% de NiO) et de 25,5% pds de poudres
métalliques (18% de nickel et 7,5% de cuivre). Lélange est ensuite fritté sous argon a
1350°C selon un cycle thermique complexe. Diffésriechniques ont permis de caractériser
la microstructure ainsi que les propriétés physiciriques et thermiques de la composition
suivante visée par le CRV (Figure | - 9) :#&GNiig(métal)/ X sdNi1 o€ 540a4(spinelle).

C.1. Microstructure

La micrographie de la Figure | - 16 représente lerostructure caractéristique du matériau
B : elle est toujours constituée d'une matrice elen percolante (1) et de particules
métalliques dispersés (3), mais le monoxyde (2)aegp cette fois minoritairement sous
forme de petites inclusions, parfois en contacediravec le métal. L’hétérogénéité
géomeétrique et spatiale des inclusions illustredveau la complexité du frittage réactif.

EHT=15.080 kV Wi Grand 6.80 K X
1pn bd F1812 Détecteur= QBSD

Figure | - 16 : Micrographie MEB révélant les trois phases constituant le matériau B (électrons
rétrodiffusés)

Le Tableau | - 17 résume les proportions moyenmessdifférentes phases déterminées apres
I'analyse de trois micrographies MEB au moyen djidel Image J. Le traitement de I'image
précédente est illustré a la Figure | - 18.

moyenne sans
analysel analyse?2 analyse3 moyenne L
porosité
pores 5.6% 4.6% 3.7% 4.6%
spinelle 61.4% 68.0% 77.1% 68.8% 72.2%
monoxyde 6.5% 4.1% 4.1% 4.9% 5.1%
alliage 26.5% 23.4% 15.0% 21.6% 22.7%

Tableau | - 17 : Proportions de phases calculéesrsimois images (logiciel Image J)

Nous avons conclu que la matrice représentait egenm@ 77% de la microstructure (72% de

spinelle et 5% de monoxyde) pour 23% d‘inclusior&atliques. Bien que sa microstructure

soit plus fine que celle du matériau A, le matéftaprésente un taux de porosité apparent
supérieur, de I'ordre de 5%.
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Figure | - 18 : Traitement de la micrographie précéente au moyen du logiciel Image J
C. 2. Propriétés physico-chimiques
C.2.1 Dureté Vickers

L'application d'une charge normale P au moyen dhoenteur pyramidal développe une
empreinte permanente. Les fortes contraintes géséné niveau du contact entre I'indenteur
et la surface polie d'une céramique provoquent ooument plastique local et une
surdensification confinés dans un faible volumesdondenteur [DEN96].

On mesure la dureté Vickers, ldu matériau aprés déchargement par lecture didectia

dimension moyenne des diagonales de I'empreinté&end, selon I'expression normalisée
donnée a la Figure | - 19 [AST96].

Hv =1.85410
/

Hm

e :

Figure | - 19 : Empreinte permanente d’'indentationVickers sur le cermet [EEGO6]

Des nombreuses mesures de microdureté Vickersténéalisées au LTPCM et au Centre
des Matériaux sur plusieurs compositions de cemhet différentes charges (0,5 a 3Kg)
[EEGO06]. Sous 0,5Kg par exemple, le degré de dutaeténatériau B est évalué a 450+40
contre 520+50 pour le matériau A. Celui des céramsgetant généralement supérieur a 1000,
la découpe et le polissage de nos échantilloneweint pas poser de difficultés majeures.
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C.2.2

Malgré une proportion de métal plus élevée queeceéll matériau A, cette composition
présente une densité apparente plus faible de 35g@n7. Une partie du monoxyde est en

Cristallographie

effet remplacé par du spinelle dont la masse ne&st diminuée par l'introduction de X.

La technique de diffraction aux rayons X (DRX) naupermis d’identifier distinctement le
nombre de phases et d’estimer le parameétre deenugfl différents réseaux aux grands angles
(Figure | - 20). En notant Z le nombre de motifagléa maille cristallographique, M la masse
molaire moyenne de la molécule représentativeeNombre d’Avogadro e le paramétre

de maille, la densité cristallographique se caléulaide de la relation suivante :

_ZM
N, a°
60000
Gparametre de proportion
50000 1 maille (angstrém) pic
Spinelle 8.280 100%
Monoxyde 4.186 1195 entre 8 et 9 I
,, 200007 Métal 3.546 100%=>
1 —
3 30000
£ (220) &9 (440)
€ 20000 1 (400) (511)
A ﬂ (222)
111
10000 | (111) (533)h
(20 422) (311)
222 220f | (531 620 444
N ) (331) ( (631)  (620) 2 (444)
of o b offt Mt ottt e b A oo
angle 2 théta (9
Figure | - 20 : Diffractogramme DRX révélant les plases du matériau B
C.2.3 Composition chimique

La composition chimique des phases du matériauéB ajuantifiée au moyen de plusieurs
analyses a la microsonde de Castaing. Le TableaRll donne la concentration atomique

moyenne des éléments établie sur trois profila &idure | - 22 illustre I'un d’entre eux.

At%(0) | At%(X) | At%(Fe) | At%(Ni) | At%(Cu)
Moyenne alliage 0 0 6 72 22
Moyenne monoxyde 45 0 9 45 0
Moyenne spinelle 55 7 26 12 0
/. n
spinelle
ratio O/3cations | ratio X/3cations |ratio Fe/3cations| ratio Ni/3cations | ratio Cu/3cations
3.83 0.46 1.71 0.82 0.01
matricex
monoxyde
ratio O/1cation | ratio X/1cation | ratio Fe/lcation | ratio Ni/lcation | ratio Cu/lcation
0.83 0.01 0.17 0.82 0.01

\
Tableau | - 21 : Composition chimique moyenne deshases du cermet (trois profils microsonde)
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Figure | - 22 : a) Exemple de profil de mesure decenposition — b) Proportions atomiques associées

Les deux phases céramiques présentent un défickygene, remarque atténuée par le fait
gue le bouclage des éléments détectés n’'est q@b%e On ne détecte en effet que 0,83
atome d’oxygéne par cation au sein du monoxyde8& &omes d’oxygéne pour trois cations
métalliques au sein du spinelle (cette dernieremagion est assez étonnante car les spinelles
en présentent généralement en exces). Malgré Gegsdeelevés, nous choisissons de définir
les deux phases céramiques avec leur proporti@mitju& en oxygene.

Enfin, des « images X » nous ont renseigné suggartition hétérogene de certains éléments
au sein des différentes phases (Figure | - 23)noerélément X qui se condense souvent a
coeur de matrice spinelle.

Cuivre Nickel
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C.2.4 Bilan des caractérisations physico-chimiques

Voici les informations importantes a retenir sus tmis phases constitutives du cermet, dont
les caractéristiques intrinseques sont résuméeslddrableau | - 24 :

e Spinelle :

Des atomes de I'élément X se substituent & unéepdat atomes de fer au sein du spinelle et
se concentrent majoritairement en cceur de mattig@tpgu’en bordure. Par rapport a la
composition visée, le spinelle est plus riche eneteen X (présence minime de cuivre), et
déficitaire en oxygene et en nickel (diffusion vias phases monoxydes et métalliques). Pour
une composition moyenn€Xo.sdNipsFe17004 (I€éger déficit en oxygene), la densité
cristallographique du spinelle est estimée & 5¢fY/Les valeurs de paramétre de maille et
de masse molaire ne sont pas communiquées pouaidess de confidentialité.

* Monoxyde :

Certes, la proportion de monoxyde est plus failie dans le matériau A (analyse d’'image,
mesure du pic en DRX), mais elle est supérieurell@ mtroduite dans le mélange initial
(dissolution du spinelle vers le monoxyde au coduws frittage). Pour une composition
moyenne (NiggFep19dO (Iéger déficit en oxygéne), la densité cristaligmrique du
monoxyde est estimée & 6,72glcivérifiée & 0,9% prés par une loi des mélangesy ane
masse molaire de 74,2g/mol et un parametre deentl0,4186nm.

* Alliage :

Les phases métalliques présentent une morpholagadoup plus irréguliere que dans le
matériau A et leur proportion est légerement plasée. Deux constatations traduisent encore
la diffusion de cations provenant du spinelle aursalu frittage : la présence de fer, d’'une
part, et un taux de nickel/cuivre plus importané gians le mélange initial, d’autre part. Pour
une composition moyennNip7LCup €y 06 la densité cristallographique de l'alliage est
estimée & 8,88g/chnavec une masse molaire de 59,6g/mol et un parardét maille de
0,3546nm (vérifié a 0,1% pres par la loi de Végard)

* Tableau comparatif :

motifs| Masse parametre | paramétre densité densité (mélange
phase 7 molaire M| maile a | loi Végard | cristallographique | ou d'aprés Végard) | Ecart
(g/mol) (nm) (nm) (g/cm3) (g/cm3)
spinelle 8 5.16
monoxyde 4 74.2 0.4186 6.72 6.66 0.9%
alliage 4 59.6 0.3546 0.3545 8.88 8.88 0.1%

Tableau | - 24 : Récapitulatif des masses molairet des densités cristallographiques des phases darmet

Les données du tableau seront utilisées en annexei3le calcul des proportions molaires,
massiques et volumiques des différentes phasesitatimes. On détermine, par exemple, une
proportion volumique « théorique » de 74% de sp@ndlo de monoxyde et 22% de métal, ce
qui correspond aux estimations faites par analjisgade. Alors que les densités apparentes
mesurées sont comprises entre 5,35 et 5,68gmmcalcule une densité optimale de I'ordre
de 6,0g/cm par une simple loi des mélanges & partir de cegoptions (densité maximale
sans aucun défaut dans le cermet). La différené@amt pas compensée par le fort taux de
porosité (de I'ordre de 5% par analyse d'image}ages échantillons semblent donc présenter
une densité Iégérement plus basse que prévue.
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C. 3. Propriétés thermiques

Dans le but d’évaluer les gradients thermiquesepigies d’exister au sein d'une anode dans
une situation donnée (chauffe, choc thermiquetréigse), plusieurs simulations numériques
ont été réalisées au CRV a l'aide du code de cdttut-Expert. L'annexe 1 détaille les
différents moyens de caractérisation utilisés prualuer les propriétés thermiques utiles aux
différents cas traités dans les chapitre Il et V.

C.3.1 Coefficient de dilatation thermique

Nous avons réalisé des essais sous air et souswideyen d’'un dilatometre du Centre des
Matériaux. La déformation thermique d’échantillongindriques a été mesurée en continu
jusqu’a 1000°C au cours d'une rampe de températer2°C/min. La Figure | - 25 donne la
valeur moyenne du coefficient de dilatation thenmigles matériaux A et B sur la gamme [O-
1000°C] et illustre I'évolution du coefficient eorfction de la température (température de
référence de 20°C).
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Figure | - 25 : Dilatation thermique des matériauxA et B entre 20 et 1000°C sous air et sous vide

L’allure des courbes est identique pour les deutériaux, et ce quelle que soit I'atmosphere.
La valeur du coefficient de dilatation thermiquegaaente avec I'élévation de température,
pour atteindre un maximum entre 550°C et 600°C mlisinue légérement au dela. La

position du maximum coincide par ailleurs avecelapérature de Curie de chaque spinelle
[BHOO06].

En revanche, le matériau A se dilate davantageeueatériau B (13,2 contre 12,0.%C™*
sous vide) et la valeur moyenne du coefficient datation diminue significativement en
présence d'oxygene. Les valeurs obtenues sous sade en effet comparables a celles
obtenues sous argon par le Département ASMA devédsité de Liege (voir annexe 1).

Enfin, la variation de la masse volumique (ou delémsité) peut étre calculée a partir du
coefficient de dilatation thermique moyen. Ainsi,densité diminue quasi-linéairement de 3 &
4% pour les deux matériaux lorsque la températugenante de 20°C a 1000°C.
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C.3.2 Capacité calorifique, diffusivité et conductiviteetmiques

Déduites de mesures réalisées au CEA Saclay pa€thaode Flash [CEAQ7], les valeurs

moyennes de diffusivité thermique, notée D, désmis de 2 a 1,3mm?/s pour le matériau B
sur l'intervalle de température 20-1000°C (évolntgmilaire pour le matériau A). Déduites

des essais de calorimétrie [CEAQ7], les valeursenogs de capacité calorifique, notgg C

croissent quant-a elles de 0,75 a 0,85J/°C/g smnélme intervalle. A titre de comparaison, la
capacité calorifigue du matériau A atteignait piesl,2J/°C/g a 900°C.

Au cours des différents essais réalisés sur demn@ltbns de matériau B, on releve souvent
un extremum de ces propriétés thermiques a 400°@inGmm global de diffusivité,
maximum local de capacité calorifique). La montéetempérature s’'accompagne d’une
réaction endothermique sous atmosphére neutre,galergent d'une perte de masse
temporaire sous atmosphére oxydante (résultats @'Adrésentés en annexe 6). Des
transformations de phase spinelle/monoxyde pountraie étre a l'origine.

La conductivité thermique du matériau, notg¢ese calcule alors par le produit de la masse
volumique, de la capacité calorifique et de laudif¥ite, selon la relation (Figure | - 26) :

A=pC,D

12 -

10

conductivité thermique (W/mK)

O T T T T T T T T T 1
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000

température (C)

Figure | - 26 : Comparaison des conductivités therimques des matériaux A et B

Pour une densité réelle de 5,5+0,15g/én25°C, la conductivité thermique du matériau B es
comprise entre 5,4+0,15W/mK (minimum & 700°C) é®6,2W/mK (basses températures).
Celle du matériau A présente, quant-a elle, un mum de 5,2W/mK a 300°C, mais
augmente jusqu'a 9,5W/mK a 900°C. Bien que l'allde la courbe de conductivité
thermique soit pour le moins surprenante, le matiéA constitue un meilleur conducteur que
le matériau B, probablement en raison de la nalerees phases métalliques (le cuivre est
meilleur conducteur que le nickel). En revanchecdarbe de conductivité du matériau B
présente une évolution plus classique : I'existatioa minimum aux températures moyennes
a méme été évoquée dans la publication de Li poercomposition analogue (sans élément
X) [LI 07].

-30 -



Chapitre | : Présentation et caractérisations lessidles cermets

D. Récapitulatif du chapitre |

Dans l'optique de remplacer les anodes en carboneelement utilisées dans le procédé
d’électrolyse de I'aluminium, Rio Tinto Alcan a enité une partie de ses travaux de recherche
vers des composites a matrices céramiques origihauerme « cermet », employé dans tout
le mémoire, désignera ici un matériau génériquestttol de particules de cupro-nickel et de
monoxyde de fer-nickel dispersées dans une matsigde continue de type ferrite spinelle.
Cette derniere garantit une conductivité électriguffisante, ainsi que la réfractarité et la
résistance a la corrosion du matériau.

Les anodes et les échantillons de cermet sont wbigsr compaction isostatique a froid et par
frittage réactif d’'un mélange de poudres d’oxydastes et de métaux. Ces deux phases
d’élaboration génerent des défauts, dont la tailigyenne sera comparée ultérieurement a la
dimension moyenne des phases, de l'ordre de 10 pan2@ien que les meécanismes
réactionnels mis en jeu lors du frittage géneremt organisation microstructurale complexe,
on considerera par la suite que le cermet possedepdopriétés isotropes a I'échelle
macroscopique et a I'échelle du Volume Elémentaieprésentatif (dimension caractéristique
de I'ordre de 0,1mm pour une céramique traditiceel

Les deux compositions de cermet étudiees présedemnipropriétés physico-chimiques et
thermiques assez différentes. L'élaboration du natéA semble mieux maitrisée en termes
d’homogénéité de composition chimique et de pogosfiparente. De plus, la conductivité
thermique du matériau A est plus élevée, principal® a haute température. En revanche, le
matériau B est moins dense et se dilate moins. di¥&rences de propriétés auront
naturellement des conséquences sur le comportethugg anode en cermet.

Dans la littérature, il existe peu de publicatiorastant du comportement thermomécanique
des ferrites spinelles et/ou des composites a ceaticéramiques oxydes et a dispersoides
métalliques. Les chapitres Il et Il constitueromie investigation générale du comportement
mécanique d’'une anode en cermet lors de sa miséomstionnement et permettront
d’identifier les sollicitations thermomécaniquegiques.

La température attendue pour la transition de cotapwnt mécanique de la matrice oxyde
(environ 800 a 850°C) etant du méme ordre de grandee la température d’électrolyse
(960°C), nous devrons d’abord identifier le comporént mécanique du cermet en fonction
de la température (objet du Chapitre 1l). La phdsenise en chauffe d’'une anode concernant
principalement le domaine élastique-fragile, nowena en premier lieu caractérisé les
propriétés élastiques au moyen de différentes tqaba expérimentales. Ensuite, nous avons
caractérisé le comportement viscoplastique (fluade} cermets, qui apparait a haute
température.
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A. Caractérisation des propriétés élastiqgues deseterm
A. 1. Description des méthodes expérimentales

A.1.1 Propriétés élastiques des matériaux isotropes

Le cermet pouvant étre considéré comme un matéidtope a I'échelle macroscopique, ses
propriétés élastiques se caractérisent au moyeateuabe parametres indépendants : le module
d’Young E et le coefficient de Poissen Nous avons évalué, par différentes méthodes, les
valeurs de ces paramétres pour nos deux nuanaesrdets.

Les constantes d’élasticité du cermet dépendentllss des phases qui le constituent, de leur
fraction volumique relative, de leur géométrie,tdux de porosité et éventuellement du taux
d’endommagement (microfissuration) [HAS63]. Le #@vque nous avons réalisé sur
'analyse des propriétés élastigues macroscopigiesermet a partir de celles de ses
constituants a l'aide de techniques d’homogénéisatst relaté en annexe 3. Cette étude a
notamment permis de confirmer l'absence dendommage majeur qui réduirait
considérablement les propriétés élastiques.

A. 1.2 Techniques usuelles d’évaluation des parametrésstigite

Les valeurs des parametres d’élasticité dépendenladméthode expérimentale utilisée,
essentiellement & travers le niveau de déformattteint lors de la mesure. L'allongement
avant rupture des céramiques sollicitées en tracgi de I'ordre de 0,1% et leurs modules
d’Young sont en revanche plus élevés que ceux @sux (plusieurs centaines de GPa).

Les méthodes dynamiques non destructives caramtéries propriétés élastiques des
matériaux pour de tres faibles déformations, conemmise en résonance d'un échantillon
[ASTO1] ou I'échographie ultrasonore [HUGO02]. Sagserve de fiabilité des mesures pour
un matériau céramique multiphasé et/ou poreux,deex techniques facilitent I'étude des

variations du module d’Young en fonction de la témnapure. Le contraste entre les propriétés
élastiques des difféerentes phases constitutiveduet étant relativement faible, du moins a
basse température, la méthode de résonance ebdiegihie ultrasonore en mode « barre
longue » ont été appliquées aux matériaux A et Bcrile en annexe 1, cette seconde
technique peut servir parfois a révéler des endagemants a I'’échelle de la microstructure.

Les essais mécaniques traditionnels instrumentéiftn, compression, flexion) consistent a
développer de plus grandes déformations, mesuré@esliptermédiaire de jauges de
déformation (uniquement a basse température) podes extensometres.

A. 1.3 Mesures par essai de flexion instrumenté

Nous avons choisi de mesurer les parametres d@ésties cermets au moyen d’essais de
flexion 4 points instrumentés (Figure Il - 1 a)ntte choix sera justifié dans le Chapitre |ll.

A basse température, un palpeur métallique mesueeteiment la fleche de I'éprouvette
(Figure Il - 1 b). Le systéeme d’appui et les palgettant sensibles a la température, la mesure
de déplacement s’effectue par capteur LVDT a haatepérature (illustration dans le
paragraphe traitant du fluage). Cette derniere reesst assez délicate a assurer car les tiges,
assurant le report de la déformation a froid, prtese un gradient de température.
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y
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Figure Il - 1 : a) Notations pour I'essai de flexia 4 points - b) Instrumentation a basse température

Alors que la pente de la partie linéaire de la beuexpérimentale charge-fleche permet, a

I'aide des formules permettant le calcul des camiea dans une poutre en flexion, d’accéder

a la valeur du module d’Young. Au cours du chargenue I'éprouvette, on détermine la

contrainte longitudinale maximatgy par I'intermédiaire de la mesure de la chargeigpgé

P et la déformatiors. par celle de la fleche f (ou du déplacement dgsuiapt). Ces

expressions dépendent des dimensions de I'épreusettes entraxes de sollicitation :
_3P(L-1) _ 12hf _ 6hf,

= E. = =
P Y T 3la—(L-1)2 (L-1)(L+2)

Une procédure expérimentale satisfaisante a été s place pour mesurer le module
d’Young du cermet, quelle que soit la températdgure Il - 2 a). Apres un premier
chargement destiné a éliminer tout jeu dans leesyst les mesures sont réitérées sur une
méme éprouvette jusqu’a obtenir une valeur stablgente de la courbe fleche-charge au
cours de cycles réalisés a une vitesse de sdiliitale I'ordre de 1MPa/s. Pour de telles
vitesses de sollicitation, nous démontrerons @tg&ament que les estimations de module
d’Young demeurent, méme aux plus hautes températpee influencées par le fluage.
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Figure Il - 2 : Mesures successives de contrainté¢ ée déformation : a) espace temporel — b) espace;[o]

Avec de telles conditions d’essai, on constate lguienéarité n’est observée qu’au-dela de
30MPa et gu’une petite hystérésis apparait lordélihargement de I'éprouvette (Figure Il - 2

b). La régression linéaire permettant le calculEd@’a donc été effectuée qu’entre 30 et
80MPa.

Enfin, la cohérence des mesures de déplacementwefés a I'aide des deux montages rigides
a pu étre estimée en comparant la rigidité d'unenenéprouvette a 25°C et pour la méme
gamme de sollicitation. La déformation estiméel@gérement supérieure sur le montage en
alumine, I'écart restant limité a 10%, comme I'site 'exemple de la Figure Il - 3 (11%
d’écart pour le matériau A sur I'éprouvette n°2).
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Figure Il - 3 : Comparaison des estimations de mode d’Young a 25°C sur dispositifs de flexion
métallique et en alumine

A.2. Evaluation des paramétres d’élasticité a 25°C

A.2.1 Mesure du coefficient de Poisson

Nous nous sommes affranchi de la mesure du caaifide Poisson en considérant que sa
valeur ne dépendait ni de la composition, ni deetapérature. Sa valeur a 25°C a été estimée
a 0,3 pour le matériau A par méthode de résonn@urméee CRV).

A. 2.2 Estimation du module d'Young a 25°C

Le Tableau Il - 4 et le Tableau Il - 5 résumentressures successives effectuées a 25°C sur
quatre éprouvettes de chaque matériau. La repribditétdes mesures sur chaque échantillon
est excellente et les modules d’Young moyens s&tithés respectivement a 160GPa pour le
matériau A et 155GPa pour le B. Cette légére diffée est sans doute plus attribuable a
I'écart de porosité entre les deux matériaux geta différence de composition. Ces valeurs
sont relativement basses par rapport aux donnéedesdes céramiques denses.

epr. 1 epr. 2 epr. 3 epr. 4
mesure 1 174.1 162.7 156.8 149.0
mesure 2 171.2 160.9 158.2 152.0
mesure 3 171.3 161.0 158.0 151.2
moyenne 172.2 161.5 157.7 150.7

Tableau Il - 4 : Module d'élasticité (en GPa) estird a 25°C sur 4 éprouvettes de matériau A

epr. 1 epr. 2 epr. 3 epr. 4
mesure 1 157.4 144.9 164.1 146.5
mesure 2 153.0 148.8 162.0 152.0
mesure 3 157.4 148.5 167.7 152.5
moyenne 155.9 147.4 164.6 150.3

Tableau Il - 5 : Module d'élasticité (en GPa) estird a 25°C sur 4 éprouvettes de matériau B

Deux mesures obtenues par résonnance (140 et 151GRayen d’'un dispositif Grindosonic
de I'Université de Louvain en Belgique), ainsi quéeutroisieme par échographie ultrasonore
(152GPa réalisée a I'Université de Limoges aveacdaplicité du Groupe d'Etude des
Matériaux Hétérogénes que nous tenons a remeroi@ronfirmeé la valeur mesurée pour le
matériau A. Un écart de 10% entre les trois teak@sgeste raisonnable, d’autant plus que les
mesures ne concernent ni les mémes échantillolesnméme volumes de matiere. Enfin,
deux mesures par échographie ultrasonore ont c@nalu module d’Young Iégerement plus
faible pour le matériau B (140 et 141GPa), prolrabklet pour les mémes raisons.
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A. 3.  Evolution du module d’Young en fonction de la tempeature

Au cours d’'une augmentation progressive de la teatpee a environ 200°C/h, des mesures
de module d’Young ont été réalisées en continu ayem des deux méthodes dynamiques et
ponctuellement au moyen d'un essai de flexion. Rmudernier, le cycle de chargement
mécanique est répété a intervalles réguliers apabdisation thermique (une heure environ).

A.3.1 Matériau A

Les trois méthodes utilisées fournissent des rmsutt’'une grande cohérence et mettent en
évidence une légere fluctuation du module d’Young rdatériau A avec I'élévation de
température (Figure Il - 6). On observe ainsi uognaentation atypique jusqu’a environ
550°C (+10% par rapport a la valeur a 25°C) puis diminution plus classique au-dela, plus
ou moins marquée selon la technique (-15% a 10Q@AC les méthodes dynamiques). Au
cours des essais de flexion, nous relevons deuteslde module significatives entre 550 et
650°C puis entre 900 et 1000°C.

180 -

Matériau A

160

& 140 -
e
()]
3 |

120 ~
> B
g ——résonnance, échantillon 1 |
g 100 | = = résonnance, échantillon 2 7S
E —— échographie ultrasonore

—
80 | @ flexion [30-80MPa], échantillon 1 m

m flexion [30-80MPa], échantillon 2 ordre des mesures

60 T T T T 1
0 200 400 600 800 1000
température (C)

Figure Il - 6 : Evolution en température du moduled'Young du matériau A

A.3.2 Matériau B

Nous avons cherché a pratiquer des mesures siesilpar essai de flexion sur le matériau B
afin de les comparer aux résultats donnés par lnadé ultrasonore (obtenus sur deux
échantillons distincts). Malheureusement, les fpogniéres eprouvettes testées se sont toutes
rompues entre 500 et 650°C pour des contraintepsas entre 55 et 70MPa, alors qu’elles
résistaient a une contrainte de 80MPa a 25°C. aases de rupture seront explicitées dans le
Chapitre llI.

En conséquence, nous avons réalisé de nouveauis essaappliquant une contrainte
maximale de 45MPa pour éviter la rupture prématdeseéprouvettes au cours des mesures
successives a température croissante. Cette rédudi I'intervalle de mesure est a I'origine
d’'une légere diminution du module d’Young calculgé 25°C par exemple, on estime un
module d’Young moyen de 130GPa sur la gamme [20R&Mcontre 145GPa sur [30-
80MPa].
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La Figure Il - 7 illustre I'évolution en températudu module d’Young du matériau B. Tandis
qgue I'échographie ultrasonore révele une décrotesdente et progressive du module avec
I'élévation de température, les essais de flexiomcluent a une tendance analogue a celle
observée pour le matériau A, a savoir un maximunrigidité autour de 500-600°C. La
diminution de module d’Young est de I'ordre de 48ftre la température ambiante et 960°C.

180
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160 *
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M *
© - |
S 140 —
) i "
=y . ---------- T‘\
N -
; 120 P -
P ]
-§ 100 -1 — échographie ultrasonore, échantillon 1
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80 & flexion, moyenne tests [30-80MPa] — =
W flexion, moyenne tests [20-45MPa]
ordre des mesures
60 T T T T 1
0 200 400 600 800 1000

température (T)

Figure Il - 7 : Evolution en température du moduled'Young du matériau B

A. 3.3 Discussion sur I'évolution atypique du module d'Yigu

L’augmentation du module d’Young entre 25 et 600d€meure énigmatique. Un tel
comportement est le plus souvent expliqué par lésuas par une relaxation des contraintes
internes et/ou une fermeture des microfissuresesrpear le refroidissement post-frittage, mais
cette justification semble difficilement extrapdi&a@ nos cermets. A l'instar de I'évolution du
coefficient de dilatation thermique, le maximumrigdité du cermet semble se situer autour
de la température de Curie de sa phase spinell©(BH

Les mesures d’ATG sous air relatées dans I'annesévéleront que I'élévation progressive
de la température se traduit par une perte de niasgmraire des échantillons de matériau B,
plus particulierement entre 200°C et 600°C : urmmdformation de phase pourrait étre a
I'origine d’une rigidification de la structure.

Par la suite, ce sont les valeurs de module d'Yodegtifiées au moyen du dispositif de

flexion en alumine a différentes températures qeriost utilisées. Ces données seront
notamment exploitées au cours des nombreuses siomslaaumériques menées au Chapitre
V, ainsi que pour I'identification des lois de figgg a la fin de ce chapitre.
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A. 3.4 Observation de I'effet de rochet

Lors des essais destinés a l'estimation du modiMeuthg, nous avons constaté que les
courbessy=f(exx) €taient stationnaires en dessous de 900°C (Flgui& et Figure Il - 9). En
revanche, des déformations permanentes apparassent’effet de la contrainte au-dela de
900°C, donc a 960°C, température nominale de fomeément de l'anode. Le module
d’élasticité moyen reste sensiblement identiquénague cycle tandis qu’'une déformation
irréversible augmente au cours des cycles. Ce cdmuaéformation, dit effet de rochet, est
une conseéquence du comportement viscoplastiquesianet a haute température, que nous
allons confirmer et quantifier par une étude appndfe du fluage.

90
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80 /
20 —850C / /
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. 60 —930C
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o
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Figure Il - 8 : Effet de rochet observé au cours deycles de chargement a haute température (matériad)
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Figure Il - 9 : Effet de rochet observé au cours deycles de chargement a haute température (matérias))
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B. Etude du fluage des cermets
B.1. Analyse des mécanismes de fluage

B.1.1 Généralités sur le fluage des céramiques

La plupart des céramiques présentent, a haute tatap& un comportement viscoplastique,
méme si les déformations associées restent tré®édisn C'est aussi le cas de nos cermets,
comme nous avons pu nous en apercevoir par l'irteiaire des effets de rochet observés.

Le fluage des céramiques correspond a un accroésgame la déformation sous chargement
constant (viscoplasticité). Une courbe classiqudlubge présente généralement trois stades
en fonction du temps: un stade primaire (I) au reowduquel la vitesse de
déformatiore diminue, un stade secondaire (II) pendant lequel edt considérée constante
(&4 ), €t enfin un stade tertiaire (l11) ou elle augrneejusqu’a rupture (Figure Il - 10 a).

»
>

a) rupture b)

Charge constante

déformation

temps

»

Figure Il - 10 : Les différents stades d'une courbele fluage - b) Profil d'éprouvette de flexion ayanflué
pendant 35h sous 90MPa a 980°C (matériau A)

De nombreux mécanismes peuvent étre a l'origineetles déformations : mouvements de
dislocations, transport de matiere par diffusicavitations, écoulements visqueux [CAN83]
[HAUO5]. D’ordinaire, la déformation atteinte avamipture est inférieure a quelques % pour
la plupart des céramiques et le fluage tertiaitesgement observé.

A I'opposé, nous allons découvrir que les cermtidiés ici présentent une relative ductilité :
alors que la déformation maximale a rupture n’'astgis supérieure a 0,1% a 25°C (voir
Chapitre lll), les déformations permanentes peuv@&n¢ supérieures a 4%, comme en
témoigne le profil d’'une éprouvette illustré Figure 10 b). Si Windisch et al. ont observé

une transition ductile-fragile autour de 1000°Cadtip d’'analyses fractographiques [WIN93],

le fluage du cermet n’a jamais été évoqué dantéadture.

B.1.2 Expression de la vitesse de déformation en régiat®snaire

Dans la littérature, il existe plusieurs modeles parmettent d’exprimer la vitesse de

déformation stationnaieg,, atteinte au cours du stade secondaire. De margéxérge, la loi

fait intervenir des constantes physiques (hombfeafjadro N, et constante des gaz parfaits
R), des parametres propres au matériau (constardetéristique A, coefficient de diffusion

approprié @, module de cisaillement p, vecteur de Burgers taille de grains d) et des

sollicitations extérieures (contrainte appliquéen MPa et température T en Kelvin) :

& = ANAGbD exr{_(g)(bjp E ’
stat RT ° RT \d) L p

Le triplet (Q, p, n) dépend des mécanismes de uh&fibon mis en jeu. Les trois parametres
traduisent les sensibilités respectives a la teatpe (via I'énergie d’activation Q, exprimée
en J/mol), a la taille de grains (p sans dimenséd®) la contrainte (n sans dimension).
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Des glissements de dislocations ont été observésles ferrites de nickel a trés haute
température, mais ils demeurent trés limités dargainme de température qui nous intéresse
[VEY86]. Ces mécanismes de glissement restant ierirés minoritaires, les déformations
viscoplastiques se traduisent par un exposant iokeagote compris entreedt 2.

On considere généralement que le fluage des céunamigsulte uniquement d’un transport de
matiére par écoulement newtonien, et/ou par diffugn volume ou aux joints de grains :
dans ces conditions, I'exposant n vaut environ &ndle modéle proposé par Coble, la
déformation de polycristaux résulterait simplen@one diffusion le long des joints de grains
d’épaisseub, jugée plus rapide que la diffusion en volume [HO®U Toutefois, le fluage des
oxydes est plus complexe car anions et cationagdifft en préservant la neutralité électrique
du composé. Cela se complique encore pour les exydsentant des déficits cationiques ou
anionigues, comme les ferrites spinelles.

Etant donné le manque de références bibliographiguele fluage de cermets ou de spinelles
analogues aux nétres [CAN83], nous avons entrepescaractérisation générale du fluage de
nos matériaux. Cette caractérisation a été dédeitesultats d’essais de flexion, de mise en
ceuvre plus aisée que les essais de traction. Desaicdes modérées ont été appliquées aux
éprouvettes, afin d’éviter au maximum les risquesugbture fragile.

B. 2. Acquisition d'une base de données expérimentale

B.2.1 Réalisation des essais de fluage en flexion

La totalité des essais de fluage a été réalisége aimuau moyen du dispositif de flexion 4
points illustré par la Figure Il - 11. Placées des rouleaux en saphir de 5mm de diametre et
sollicitées avec des entraxes intérieurs et extéride 20mm et 40mm, les éprouvettes ont
une section de 4mmx4mm. La particularité de I'esiaifluage en flexion est qu’il ne se
réalise pas a proprement parler a contrainte ingoosss a force appliquée constante.

b)
Thermocao
de régula

Rouleaux Lignes

en saphir d'amarrage
en alumine
5 de report
en SiC

Figure Il - 11: a) Machine d’essai SCHENK munie déléments chauffants en disiliciure de molybdéne
b) Systeme d’appui et palpeurs pour la mesure duéplacement par capteur LVDT (vue de coupe)

Le four d’expérimentation est équipé d’élémentsuéfaamts en disiliciure de molybdéene. La
régulation thermique est assurée par un thermoequipté a proximité de I'éprouvette, avec
une incertitude de #5°C. Aprés une montée en temtypé& a 200°C/h, le chargement
mécanique débute apres un palier d’'une heureetripdrature d’essai.
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Les mesures de charge et de déplacement sontéepartfroid et sont enregistrées au moyen
du logiciel d’acquisition ATS. Le maintien de laathe s’effectue a 1N prés au moyen d’'une
cellule de 1000N. La mesure de déplacement estéssur une course maximale de 2mm
par un capteur LVDT, dont la précision est estidé&2um. La position du capteur peut étre
réinitialisée manuellement en cours d’essai si Bowhaite étendre la gamme de mesure a
plus de 2mm. Enfin, chaque mesure de déplacemmatdst vérifiée a posteriori au moyen
d’'une observation optique du profil de I'éprouvdtanexe 4).

Contrainte et déformation maximales sont évaluédsrction de la charge appliquBest du
déplacement des appuis interfigpar les équations issues des lois de I'élasticité
élast _ 3 P (l— l) élast _ 6h fa

"X T o ph? X L —1)(L+2)

Rappelons qu’une application valide de ces équatsuppose une redistribution négligeable
des contraintes dans la section de I'éprouvette ngpuis vérifierons par la suite.

B.2.2 Choix de la base de données

L’objectif de notre étude est d’identifier une ldeé comportement a partir d’'une quantité

raisonnable d’essais, d’autant plus que plusie@rmpositions sont a étudier. Pour une

température fixée, trois essais sont réalisés gshfiérents chargements pour évaluer

'influence de la contrainte. De maniere semblalbteis essais réalisés sous chargement
constant a différentes températures suffisent geatuer la dépendance a la température,
D’autres essais sont utiles pour valider la loicdenportement : on peut ainsi faire varier la

charge appliquée (sauts de contrainte) et/ou lpdemture (essai anisotherme), voire imposer
une vitesse de déplacement a la place de la ch@myeratigue également des essais de
relaxation de charge en maintenant la fleche catesta

Un essai réalisé a chargement constant se caszctBabord par une diminution de la vitesse

de fléchissement. Ce phénomene peut-étre en pidirieune redistribution des contraintes au

sein de I'éprouvette (fluage transitoire dit deusture), mais surtout a une éventuelle

augmentation de résistance au fluage de la parmdtériau, connue sous les termes

d’écrouissage ou de durcissement. C’est seulementament ou ces deux phénomenes sont
stabilisés que la déformation de la structure g faitesse constante.

B. 2.3 Evaluation des paramétres d’'une loi de Norton

Le modéle de Norton est couramment utilisé pouridgle plus simplement possible le stade
stationnaire. A une température donnée, la vitdesdéformation dépend uniquement de la
contrainte, ainsi que de I'exposant de contraintt d’un paramétre K propres au matériau.
Pour peu que le fluage soit uniquement activé parrdécanismes de type diffusionnel sous
I'effet de la température, on peut étendre la lei Morton a d’autres températures en
introduisant un terme d’Arrhenius faisant intervame énergie d’activation Q :

0[] ex{ 22
K RT

Il est simple d’identifier un ordre de grandeur gasametres n et K & partir des contraintes et
des vitesses de déformations maximales estiméeswrr d’'essai. Ceux-ci sont évalués dans

elast elast

I'espace IogarithmiqL{m( max) In( & )J . la pente de la droite moyenne reliant les cgffiés

- elast

couples de données experlmentérbﬁsX ; max) représente I'exposant n, tandis que I'ordonnée
a l'origine représente le terme -nxIn(K) (un exeengét donné par la Figure 11 - 12 b).
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La valeur de n se vérifie au cours d'une relaxati@s contraintes apres instauration d’'un
fluage pseudo-stationnaire. En effet, la défornmatiélastigue stockée se transforme
progressivement en déformation viscoplastique losia déformation totale est maintenue
constante. La dérivée temporelle de la contraimeedant proportionnelle a la vitesse de
déformation mesurée, n se définit comme la pentéaddroite moyenne représentée dans

lespacdin(g®2} In(¢2)| (un exemple est donné par la Figure Il - 14 b).

max max

De la méme maniére, on peut tenter d’évaluer lodix grandeur de Q comme la pente de la
droite moyenne représentée dans I'esbal‘.éRT(°K);In(£e""‘St). Cela nécessite une série

max
d’essais realisés a différentes températures,lsaugme chargement si possible, ou au cours
d'un essai anisotherme réalisé a chargement cdndb@ams ce cas, une montée lente en
température est appliquée pour pouvoir assimilesski a une succession d'états quasi-
statiques.

L’essai de flexion générant un champ de contraihi&grogéne, l'identification des trois
parametres devient tres aléatoire lorsque la ré&palus matériau s’éloigne de celle d’'une
simple loi de Norton voire méme dés que la valaunda’éloigne de 1. Dans ces conditions,
une meéthode inverse d’identification des paramétmsplée a des calculs de structure
s’avérera indispensable.

B.3. Reésultats expérimentaux

B.3.1 Matériau A

* Influence de la contrainte & 960°C

La premiére base de données expérimentale estitoéestle trois essais de fluage réalisés a
960°C, sous des contraintes appliquées de 30, 80\MPa. La Figure Il - 12 a) représente les
déformations maximales mesurées sur une durée ke U pseudo régime stationnaire
semble s’établir aprés 10 a 20h d’essai, pour @é@fierchation comprise entre 0,5 et 1%. Les
vitesses de déformation en fin de fluage augmemtest la contrainte et I'exploitation de ces
régimes pseudo-stationnaires donne une premiéneagisin de 1,59 pour n (Figure Il - 12 b).

a) 3.0% b)

Matériau A, 960°C / 70
2.5% = '

i 960C
— 90MPa B
E 2.0% — 60MPa /0,058%/h g s .
g 2.0% — o : -
= — 30MPa s g s y 1.259X 14.70
: 2 R?=0.98
c 1.5% . : b
il o
E n
E 1.0% ‘. —
S c
3 / =
N -- 95 . i ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
e Ny 32 34 36 38 40 42 44 46
_________________ O’OlOO/O/h In (contrainte appliquée)
0.0% ‘ ‘ | ‘ |
0 10 20 30 40 5
temps (h)

Figure Il - 12 : a) Déformations générées a 960°as 30, 60 et 90MPa - b) Représentation logarithmicgg
permettant I'estimation de n

Toutefois, I'analyse de 3 essais de relaxationeesiéger désaccord avec cette premiéere
estimation (Figure Il - 13 a) : les régressiongdines associeées donnent en effet des valeurs
de n plus faibles, comprises entre 1,10 et 1,1gug€ill - 13 b).
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100 1~
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Figure 1l - 13 : a) Relaxations des contraintes efin de fluage - b) Représentation logarithmique
permettant la vérification de n

* Influence de la température

Deux essais sous 90MPa ont été réalisés a 9409 980°C, pour mettre en évidence
l'influence de la température sur la déformabiliké matériau : la déformation augmente
effectivement avec la température (Figure 1l - J4Un régime pseudo-stationnaire semble
s’établir aprés 10 a 20h d’essai et les vitessedéfiermation atteintes permettent d’estimer
une énergie d’activation apparente de I'ordre dzkdAnol (Figure Il - 14 b).

4%
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Figure Il - 14 : a) Déformations générées sous 90MRentre 940 et 1000°C - b) Représentation
logarithmique permettant I'estimation de Q

Une autre éprouvette sollicitée a 1000°C sous 90MBanné lieu a une rupture prématuree.
La courbe de déformation ne révéle pas de statlaiteret la déformation maximale atteinte
avant rupture n'est que de 3,2%. En comparaisos, déformations plus élevées ont été
relevées a 980°C, sans que cela occasionne laeugeu’éprouvette.

B.3.2 Matériaux B

+ Influence de la contrainte & 960°C

La premiére base de données expérimentale estita@estle 3 essais de fluage réalisés a
960°C, sous des contraintes de 20, 30 et 40MPaFigare Il - 15 a) représente les
déformations mesurées sur 40h d'essai: I'élévatilen contrainte se traduit par une
augmentation de la déformation mais aucun étabstaire (vitesse de fluage indépendante
du temps) ne s’est clairement instauré.

- 45 -



Chapitre 1l : Identification du comportement mécp@ en fonction de la température
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Figure Il - 15 : a) Courbes de déformations mesuréea 960°C sous 20, 30 et 40 MPa - b) Représentation
logarithmique permettant I'estimation de n

La déformation mesurée aprés 17h de fluage a 4084Paupérieure a 3% : le matériau B
peut donc, lui aussi, accepter une déformationraction relativement importante sans se
rompre.

En I'absence de régime stationnaire, I'influencdadeontrainte a été évaluée empiriquement
a partir des vitesses de déformation moyennesasulus longue durée d’essai commune, soit
17h. La régression linéaire donne une premiereuval@xposant n de 1,15, ce qui permet de
justifier 'nypothése d’élasticité (Figure Il - 15. L'exploitation d’essais réalisés au dela de
1000°C a donné un ordre de grandeur similaire 2¢vbir annexe 4).

* Influence de la température

Ensuite, deux essais sous 30MPa ont été réald438°& et a 1000°C pour mettre en évidence
'influence de la température sur la déformabildé@ cermet. La déformation mesurée
augmente bien avec la température, mais moinsnerieque pour le matériau A (Figure Il -

16 a). En I'absence de régime stationnaire, nownsawtilisé les vitesses de déformation
moyennes sur 10h d’essai et avons estimé une éndagtivation apparente de 233kJ/mol
(Figure 1l - 16 b).

3.0%

O
~

a) Matériau B, 30MP%
2.5% :

0,31%/9//

2.0%

1.5% 4

1.0%

déformation maximale

0.5%

5 10
temps(h)

15 20

In (vitesse moyenne)

5.5

-6.0

-6.5

-7.0
-1.0E-04

30MPa /
y = 233518x + 16.2
R?=1.00

—

-9.8E-05 -9.6E-05 -9.4E-05

-1/RT(K)

Figure 1l - 16 : a) Courbes de déformations généréesous 30MPa entre 940 et 1000°C - b) Représentatio
logarithmique permettant I'estimation de Q
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B. 3.3 Conclusions expérimentales

L’analyse des premiers essais de flexion a quantiinfluence de la contrainte et de la
température sur le fluage. Nous découvrirons aupitiea IV que les mécanismes
correspondants sont vraisemblablement de typesitifinel, ce que les premieres estimations
d’exposant de contrainte semblent indiquer.

Le matériau A est plus sensible que le matériau lBlévation de la température (énergie
d’activation apparente presque deux fois plus éex#is il présente une meilleure résistance
au fluage a 960°C, comme en témoignent les colitbssées Figure Il - 17.

4.0% - - 0.16%
— Déformation matériau A sous 90MPa 960C
350 1 — Déformation matériau B sous 20MPa / 0.14%
+ vitesse de déformation instantanée
3.0% — 0.12% =
. S
_ 25%4 ° +010% §
.g . E
g 2.0% . 0.08% 5
S NN // g
N *
° 0 L S . .06% 3
1.5% / MMM I 006/0;
® o 0 (7]
1.0% * vt . 0.04% 2
* * . - S
/ ¢ ¢ . . MR R * o 0
*
0.5% ‘ 0.02%
0.0% \ \ \ \ \ \ 0.00%
0 10 20 30 40 50 60 70
temps (h)

Figure Il - 17 : Déformations et vitesses de déforations estimées au cours d’essais de fluage réadisbus
air & 960°C sur les matériaux A et B

Pour le matériau A, un régime pseudo-stationngifgaeait dés 20h d’essai sous 90MPa et
conduit a une déformation supérieure a 3% apres(3d8o apres 54h), avec une vitesse de
déformation instantanée tendant vers 0,058%/h. Wean de déformation analogue est
atteint a l'issue de prés de 60h d’essai pour lgrizal B, mais seulement pour une contrainte
appliguée de 20MPa. Bien que les déformations s@ensiblement identiques sur les dix
premieres heures d’essai, on constate que la eidsgiéformation instantanée ne cesse de
diminuer au cours du temps pour le matériau B.

Par la suite, nous aurons régulierement recouresa lois de fluage pour analyser le
comportement mécanique d’échantillons et d’anodesermet soumis a I'environnement

d'une cuve d’électrolyse (gradients thermiquesetsffde I'oxydation...). De ce fait, nous

avons identifié les parametres de la loi de congmoeent viscoplastique qui nous parait, a cet
instant, la plus pertinente.
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C. Identification des lois de fluage des cermets
C.1. Présentation de la démarche d’identification

C.1.1 Choix de la loi de comportement

Les résultats expérimentaux ont démontré que lienggrimaire jouait un réle important sur
quelques dizaines d’heures de fluage. Nous avooisiatle décrire le phénoméne au moyen
d’une loi viscoplastique avec écrouissage isotrope nomdiaire. En plus de I'exposant de
contrainte n et du coefficient de proportionnakigla définition de cette loi nécessite trois
parametres supplémentaires. Sous sa forme uniagles’exprime comme suit [LEM88] :

g.:(a— Rl(l—exp(—bsvp))—RoJ”
K

Cing parameétres sont donc a identifier par tempggagt par matériau : n, K,oRR; et b.
Plusieurs hypotheéses ont été faites dans le bstndglifier I'identification des parameétres a
partir des essais de fluage réalisés sous akyentsjustifiées ultérieurement :

* Le comportement en fluage est considéré symétriguméme loi étant applicable en
traction qu’en compression ;

* Le seuil d’écoulement Rest nul, le matériau se déformant des lors quaomgrainte,
aussi faible soit-elle, lui est appliquée ;

« Durant I'essai, I'oxydation des faces de I'éprotwet’'a pas d’influence significative
sur sa réponse mécanique. Cette hypothese segeatians le Chapitre V : si
I'oxydation a effectivement un effet sur le compeonent en fluage des matériaux, la
tres faible épaisseur concernée par I'oxydatios e nos essais rend l'influence de
celle-ci sur la réponse de la structure completémégligeable.

L’essai de flexion générant un champ de contrainé&érogene, nous avons eu recours a une
optimisation des paramétres par une méthode nun@&nécessitant des calculs de structure.

C. 1.2 Simulation numérique des essais de flexion

Le code de calcul ZeBuLoN version 8.4 a permisidriler I'ensemble des essais de fluage
en flexion par la Méthode des Eléments Finis. Lesdidions aux limites expérimentales
(chargement, appuis,...) sont reproduites sur uniagailde I'éprouvette (Figure Il - 18).

Symétrie Demi-charge (N/mm) jpu déplacementu , (mm)

} . (pression)

Surcontraintes de contact ponctuelles (compression)

. |
maximale
O11

1 -50 -40 -30 -20 -10 1} 10 20 30 40 50

Figure Il - 18 : Maillage de I'éprouvette et conditons aux limites en flexion 4 points
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L’éprouvette de flexion est modélisée en 2D ponnitkr les temps de calculs. Ceux-ci sont
réalisés en conditions de contraintes planes. Cotapiu des symétries, une seule moitié de
I'éprouvette est maillée au moyen d'un pavage d¥éléts quadratiques. La taille des

éléments est adaptée aux dimensions de I'éprougetties entraxes de telle sorte que les
gradients de contrainte et de déformation ne s@asttrop importants (maillages réglés d’'un

pas de 0,5mm sur la longueur et d’environ 0,25mni'&paisseur).

Les conditions aux limites se résument a des bscagdaux (pas de déplacement horizontal
des nceuds de I'axe de symétrie ni de déplacemetitaledu nceud représentant I'appui
externe fixe) et a I'application d’'une charge aufetud(s) simulant I'appui interne mobile.
Pour éviter des problemes de convergence des sauxlcontacts, les forces ont été simulées
par des pressions réparties sur deux élémentsngoiki point d’application de la charge.
Enfin, pour se ramener a une éprouvette de largeitaire, la demi-charge appliquée a été
divisée par la largeur de I'éprouvette (exprimééémm).

A différents temps de références choisis par 1&gtkur, le code de calcul génére un fichier
de sortie renseignant le déplacement numériqueseludn} qui sera compareé au déplacement
expérimental des appuis internes mesuré par lewahVDT. Le déplacement des nceuds
situés sur la face en traction est également sangdégpour comparer les profils réel et simulé
de I'éprouvette en fin d’'essai. Enfin, les conttainc;; (exprimées en MPa) et les
déformations totales;; extraites des nceuds situés sur l'axe de symétngrgud nous
informer de la redistribution des sollicitationsraueau de la section médiane de I'éprouvette.

C. 1.3 Optimisation des parametres par méthode inverse

En comparant les réponses expérimentale et nuneedigliéprouvette de flexion a une méme
sollicitation, I'optimiseur du code de calcul patélents Finis ZéBuLoN propose de
nouvelles valeurs de parameétres jusqu’a ce quart@ntre les deux réponses satisfasse des
criteres de convergence définis par I'utilisateiggre 1l - 19). Les valeurs des parametres
obtenues précédemment par méthode analytique s@@e@ralement de jeu initial.

1
EXPERIMENTAL I NUMERIQUE

Flexion 4 pts L
p Sollicitation Calcul de structure
charge _
imposee Maillage

n F N

: |
Pgrgr_netres """ " Loi de comportement evp ‘

initiaux
Nouveaux? paramétres
P g ~ N v
e———=| Réponse numérique
.7 Comparateur L P q
s S
7 g H S ~
OPTIMISATION v A

Parametres optimisés
Figure 1l - 19 : Principe d’'identification des parameétres par « méthode inverse »

L’avantage de la méthode est de pouvoir identd&s lois de comportements complexes (non
linéarité, dissymétrie, endommagement) a partisshes sur des structures générant des
champs de contraintes également complexes. Le ipaininconvénient réside dans la
possibilité de non-pertinence des valeurs final@snédes par I'optimiseur, dans le cas ou |l
converge vers un minimum local de la fonction écdains lequel le choix des parameétres
initiaux peut avoir une grande part de respongabili
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C. 2. Application aux cermets

C.2.1 Optimisation des paramétres a 960°C

Pour prendre en compte la faible dépendance antaaiote, nous avons choisi une condition
initiale de 1 pour n. Des premiers calculs ayanhimgque cette valeur de n variait peu apres
optimisation des autres paramétres par méthodeseyveous avons choisi d'identifier les
valeurs optimales des parameéetres KeRb pour un exposant de contrainte fixé a 1.

A 960°C, les parametres du matériau A ont été Ifiéntsur la base des 3 essais réalisés sous
30, 60 et 90MPa, et sous 20, 30 et 40MPa pour tériaa B. L’'optimiseur a convergé vers
des jeux conduisant a un tres bon accord entrecéplents réels et simulés (Figure Il - 20).

2.0 4

3.0
a) Matériau A - 960C b) Matériau B - 960C
,g 15 1 _— mesure —_
-G i €
£ simulation £
£ o L [—owPa g
g - — 60MPa =
g — 30MPa S
Ko} Kot
Q. Q.
O K
° 05 °
S = e P
= //, simulation —20 MPa
0.0 T T T 1 0.0 T T T T T |
0 10 20 30 40 0 5 10 15 20 25 30

temps(h) temps(h)
Figure Il - 20 : Comparaison des déplacements réett simulés aprés optimisation des parametres a
960°C : a) matériau A — b) matériau B

Ensuite, nous avons pris le soin d’analyser leilpiiobl de chaque éprouvette de flexion. Par
exemple, la Figure Il - 21 a) représente les dédasgenérées sur le matériau A apres 54h de
fluage sous 90MPa et la Figure Il - 21 b) représeailes pour le matériau B aprés 17h de
fluage sous 40MPa.

a) °57 B b) Matériau B - 17h sous 40MPa & 960C
00 | Matériau A -
) 54h sous 90MPa & 960C : R o %
-0.5 1
-1.0
-1.5 \ /

déformée (mm)

déformée (mm)

S h A bN P

25 20 -15 -10 -5 0 -22 -20 -18 -16 -14 -12 -10 -8 -6 -4 -2 0
abscisse (mm) abscisse (mm)

Figure Il - 21 : Profils réel et simulé d’éprouvete de flexion : a) Matériau A apres 54h sous 90MPa
b) Matériau B apreés 17h sous 40MPa

k

-3.5

SR /
*
-2.5 1 &
*
* mesure
-3.0 *
\./ —calcul
s
\ \ \ \ \ \ \ \ \
5 10 15 20 25

Les bons accords entre déformées réelles et simutidorte les capacités prédictives de la
loi adoptée, pourtant calée sur le déplacement siwh point de I'éprouvette.

C. 2.2 Extension de la loi a d’autres températures

L'énergie d’activation Q a été identifiée pour chagnatériau sur la base de la loi de fluage
établie a 960°C. Nous avons supposé que les paesrigtet b n’évoluaient pas de maniere

significative avec une variation de températuretd8°C. Seul le paramétre K porte alors

I'influence de la température par I'intermédiaitaree loi d’Arrhenius :
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cpI-Rl-expthe,) F{ﬁj
K96CPC RT

Pour le matériau A, I'accord entre simulations etsores est optimal pour une énergie
d’activation de 490kJ/mol entre 940 et 980°C (Féguir - 22). Cette valeur, légérement
supérieure a celle estimée precédemment par metdrmadgtique s’explique par la difféerence
entre les bases expérimentales ayant servi a lessirere la totalité des mesures est ici
exploitée, alors que seuls les débuts du fluageenatvété précédemment considéres. Sur ce
méme graphe, nous avons aussi représenté la régersssai ayant entrainé la rupture de
I'éprouvette a 1000°C : on constate que le déplaceémesuré est effectivement plus élevé
gue le déplacement prévu par le modeéle a l'ingdant rupture (0,5mm de plus, soit prés de
1% de déformation). Un endommagement de I'éproavetéalable a la rupture finale
expliquerait cette accélération de la vitesse derdwtion (voir annexe 5).

2.5
Matériau A

90MPa
2.0

154

1.0 - ‘ ———

déplacements (mm)

— 1000 (simulation)

0.5 1 = — 980T (optimisation)
T mesure || —9g0T (optimisation)
oo — = simulation 940 (optimisation)
0 10 20 30 40
temps(h)

Figure Il - 22 : Comparaison des déplacements réek simulé a différentes températures (Matériau A)

Par un raisonnement analogue, une énergie d’activaiptimale de 332kJ/mol a été
identifiée pour le matériau B entre 940 et 1000°C.

C. 2.3 Bilan des optimisations

Le Tableau Il - 23 résume les valeurs optimalespd@ameétres identifiés pour chaque loi de
fluage générique avec écrouissage isotrope noaiteét terme d’activation thermique :

Parameétres optimisés matériau A matériau B
E & 960C (GPa) 100 78
n 1 1
K a 960C (MPa.s) 2.25E+08 4.73E+07
K & 960C (MPa.h) 6.24E+04 1.31E+04
RO (MPa) 0 0
R1 (MPa) 36.5 34.4
b 244 34
Q (kJ/mol) 490 332

Tableau Il - 23 : Bilan des optimisations sur les mtériaux A et B

Il nous reste désormais a valider les différentgsotheses de notre étude et a vérifier la
pertinence des parametres par confrontation dessp@s numeériques a des résultats d‘essais
complémentaires de fluage.
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C. 3. Validation des lois identifiees en flexion

C.3.1 Symeétrie du fluage

L’'essai de flexion choisi pour identifier la loi deomportement viscoplastique de nos
matériaux provoquant une sollicitation de tracibmle compression, nous avons supposé que
la loi de fluage était symétrique, c'est-a-direntibpie en traction et en compression. Pour
vérifier cette hypothese, trois essais de compressnt été réalisés a 960°C sur des cylindres
de 8mm de diamétre et de 15mm de haut, pour deégaaurs respectives de 30, 60 et 90MPa
(Figure 1l - 24 a). Les simulations numeériques BEMents Finis associées ont été obtenues
avec un maillage axisymétrique, a partir de ladentifiée en flexion (Figure Il - 24 b).

t h .
3) 0.0 emes) ‘ b) pression
20 25 3oy, U,
_______ : 0

014 I

E _— mesure

@ — = Simulation .

S -0.2 ~C I

% ~ — 90MPa

@ ~ — 60MPa -

g > — 30MPa I 15mm -0.14
© .03 ~ 2 Al

Matériau A ~ .
Compression & 960C \‘\\ 4mm Ex : 60MPa

04"
Figure Il - 24 : a) Comparaison des déplacements efs et simulés lors d'essais de compression a 960°C
(matériau A) - b) Maillage axisymétrique et champ & déplacement vertical associé a 60MPa (14h)

La bonne concordance des déplacements expérimeatawmeriques valide I'hypothese de
symétrie du fluage du matériau A. Cette vérificativa malheureusement pas pu étre réalisée
pour le matériau B, par manque de temps.

C.3.2 Sauts de chargement

La loi de fluage du matériau A a été validée en garant les réponses expérimentales et
numeériques de deux essais de flexion complémestaies 50 et 70MPa, puis celles de deux
autres essais réalisés avec des sauts de corgragstendants de 20 et 30MPa (Figure Il - 25).

1.5~

Matériau A
Essais de validation a 960C

=
o

o
ol
I

déplacements (mm)

— 70MPa
—50MPa
— 30-60-90MPa
/ 20-40-60-80MPa
0.0 + ; ; ; ; \
0 10 20 30 40 50
temps(h)

Figure Il - 25 : Comparaison des déplacements réett simulés lors des essais de validation a 960°C
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Un accord trés satisfaisant a été obtenu entrepiégisions du modéle et I'expérience.
D’aprés ces constatations, il serait envisageablgimplifier la procédure d’identification des
lois de fluage de nouvelles compositions de ceremetréalisant un ou deux essais avec
plusieurs paliers de contraintes croissants (\wapdre 1V).

La loi de fluage a 960°C du matériau B sur d’autresais n’a malheureusement pas pu étre
validée de la sorte, a cause d’'une pénurie d’étluanst provenant du méme lot d’élaboration.

C. 3.3 Redistribution des contraintes

Les simulations numériques des essais de flexidnpermis d’étudier la répartition des
contraintes au sein de la section médiane des égites, ainsi que son évolution au cours du
fluage. Nous avons observé que la redistributiait &lativement faible et que des solutions
issues de la théorie de I'élasticité pouvaient éatrgsées, sans commettre de fortes erreurs
d’évaluation.

Reprenons I'exemple des essais illustrés par lar€ig) - 21. En fin d’essai, les champs de
contraintes demeurent effectivement trés procheskdamps de I'élasticité. Pour le matériau
A, la contrainte maximale diminue a 72MPa pour 9@M#h approximation en élasticité

(Figure Il - 26 a). La redistribution est encoragfaible pour le matériau B (Figure 1l - 26 b).
4.0 35

N ‘s L

a) , [~ A Matériau A b) > Matériau B
' 54h sous 90MPa & 960C 301 < 17h sous 40MPa a 960°C
~ o
s 30 & 25 NG
O~ Q ~ =
o g 25 Q N
SE £ E 201
© = o =
< S 2.0 - — c
© S © S
5 e 5S 15
2 a 15 e ®
9 = E = 1.0 -
3 1.0 N g — N
— profil réel 05 4| — profil réel N
05771 - - profil élastique \\ ’ - - profil élastique \
0.0 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ >, 0.0 ‘ ‘ ‘ >
-90 -60 -30 0 30 60 90 -40 -20 0 20 40
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Figure Il - 26 : Redistribution des contraintes ausein de la section médiane d’'éprouvettes de flexion
a) Matériau A aprés 54h sous 90MPa - b) Matériau Bprés 17h sous 40MPa

C. 3.4 Effet de rochet

Nous avons également constaté que la loi de fléagelie sur le long terme reproduisait
fidelement les effets de rochet observés précédemines des cycles de chargement et
déchargement (Figure Il - 27). L'influence limitde la viscoplasticité confirme le bien fondé
des mesures de module d’élasticité réalisées aut débchapitre.

Q
~—

Matériau A Matériau B
0.08 Cycle 20-80MPa a 960°C N Cycle 20-45MPa a 960°C
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Figure Il - 27 : Comparaison des déplacements réett simulés lors d'un cycle de chargement a 960°C :
a) Matériau A — b) Matériau B
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C. 3.5 Fluage anisotherme

La pertinence des lois de fluage génériques a étdiée en élevant progressivement la
température d’'une éprouvette au cours d’'un essfledi®n sous chargement constant. Pour
le matériau B, par exemple, nous avons maintenucomérainte de 30MPa entre 870°C
(fluage limité) a 1050°C (fluage tres actif), selame rampe de 1°C/min. Comme illustré par
la Figure Il - 28), les courbes de déplacementaungéest simulé présentent un profil similaire,
la translation observée étant sans doute a attribuene dérive thermique du dispositif
expérimental.

1.0 /~ 1100
0.9 Matériau B ,
Essai anisotherme (1C/min) sous 30MPa / /

0.8 7 1050

07 —— déplacement mesuré /f//
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£ 0.6 T—| ——température 7 1000 Q
2 / o
c
o 05 l/ =

©

5 / 2
& 04 / 950 £
2 s / 3
° 7/

0.3 >

//
0.2 7 - 900
~
-~
Aot
0.0 T T T T T 850
0.0 0.5 1.0 15 2.0 25 3.0
temps (h)

Figure Il - 28 : Comparaison des déplacements réek simulé au cours d’un essai anisotherme
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D. Récapitulatif du chapitre Il

Les premieres caractérisations mécaniques des tewardidats a I'électrolyse ont révélé

que ces derniers présentaient une évolution simithi comportement mécanique en fonction
de la température, a savoir qu’'une transition gfasta viscoplastique existait en deca des
températures nominales de fonctionnement.

En premier lieu, nous avons mesure, par différemtéthodes, les modules d’élasticité des
matériaux A et B. Ils possédent un module d’Youelgtivement bas pour une céramique
dense. Le matériau A est |égérement plus rigidahaslement essentiellement en raison d’'un
plus faible taux de porosité. Les trois techniquies caractérisation élastique utilisées
(méthode de résonnance, échographie ultrasonassat de flexion instrumenté) ont révélé
que le module d’Young des cermets atteignait uneuvanaximale de l'ordre de 165GPa
pour une température de l'ordre de celle de lasttimm magnétique de la matrice en ferrite
spinelle (entre 500 et 600°C).

Au-dela de 600°C, le module dYoung diminue progresment avec ['élévation de
température. A 960°C, en flexion, il a été estimagpectivement a 100 et 78GPa pour les
matériaux A et B (les valeurs données par les @etes techniques sont alors plus éleveées).
Les cycles de chargement correspondants ont miséwdence un effet de rochet
caractéristique d’'un comportement viscoplastique. dbtre, les matériaux présentent une
certaine ductilité a 960°C, comme en témoignentdé®rmations de 3 a 4% atteintes au
cours d’essais de fluage.

L’étude du fluage des cermets a démontré I'augntientale la vitesse de déformation avec
'augmentation de contrainte et de température.prticulier, nous avons constaté que
I'exposant de contrainte était proche de 1 commes dia plupart des céramiques, et que les
mécanismes sous-jacents étaient probablement dediffpsionnels. De plus, les différentes
courbes de fluage présentent des régimes trarsiteur des durées d’essai inférieures a 40h.
La redistribution des contraintes restant limitée pbserve la un fluage transitoire intrinseque
au mateériau. Par ailleurs, le matériau A flue pdugement que le matériau B a 960°C mais ce
dernier est moins sensible a I'élévation de tentpéza(plus faible énergie d’activation
apparente).

Des lois de fluage symétriques ont été identifetegalidées a partir d’essais de flexion et de
compression, en minimisant I'écart entre les répsrexpérimentales (essais) et numériques
(calculs de structure). Nous avons choisi de meeéliaugmentation de résistance au fluage
par une loi générique avec écrouissage isotropelinéaire et activation thermique, dont
I'exposant de contrainte et le seuil d’écoulementtété respectivement fixés a 1 et OMPa.

Par la suite, nous étudierons les conséquences tdlunomportement mécanique sur la
réponse a des sollicitations thermomécaniquesetommementales auxquelles pourrait étre
confrontée une anode en cermet. Dans le Chapliredus allons tout d’abord analyser le
comportement a rupture de nos matériaux, et notarnnes conditions d’amorcage de
macrofissures qui pourraient s’avérer critiquesrpadonctionnalité des composants.
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Chapitre Ill : Analyse du comportement a rupture

A. Evaluation des conditions d’amorcage de fissure
A.1l. Meéthodes expérimentales

Al 1 Spécificités des essais mécaniques sur les céramiqu

La rupture en traction des matériaux céramiquesiegipe fragile et intervient a partir de
défauts de volume ou de surface préexistants. tia fenergie des liaisons atomiques des
céramiques se traduit par un comportement de typtigue-fragile et par une grande
sensibilité aux concentrateurs de contrainte gustdaent ces défauts. Une des approches de
mécanique de la rupture les plus utilisées pacdéeamistes est celle développée par Griffith
et Irwin. Le facteur d’intensité de contraintesmaade | (mode d’ouverture critique pour les
céramiques), que l'on note Kest défini a I'extrémité d'un défaut de taille, 2arienté
perpendiculairement par rapport a la contraintdiqup@e a I'infinic, par I'expression :

KI = O-aY\/a

Y est un facteur de forme dépendant de la géomeitrieorps et de celle du défaut, dont la
valeur maximale es{ (généralement attribuée aux céramiques). Un crit&a découle de
cette approche en considérant que la rupture oapésfue intervient des que; ltteint, au
voisinage d’'un défaut, une valeur critique notge ftopre a chaque matériau : on parle alors
de ténacité. Celle-ci caractérise son aptitudeiatef a la propagation brutale d’une fissure.

Enfin, le comportement a rupture des matériauxilragest le plus souvent caractérisé a
température ambiante, au moyen de simples essaanigées, a l'instar de I'essai de flexion.

A. 1.2 Choix de I'essai de flexion 4 points

Particulierement populaire chez les céramistess#iede flexion est le dispositif retenu pour
caractériser la rupture du cermet sur une quaitijgortante d’éprouvettes. Bien qu’un
dispositif de flexion 3 points soit plus facile &etine en ceuvre, il ne permet pas de tester
autant de matiére qu'un essai de flexion 4 poiRigufe 1l - 1 a) : la notion de volume
effectif sera développée ultérieurement.

a) Y Pmay(ﬂ ‘ Yo P b) i

] | ¥
- ’i plan neutre z=0 h
. ORrR !
<~ L =
Oyx (y=-hi2) \ ' Y1«
OR‘ ______ T Spts 4pts
A1 m/
Lol L+ X
2 2 1

Figure lll - 1 : a) Notations de I'essai de flexion- b) Dispositif de flexion 4 points inversé articié

L'état de contrainte peut étre considéré commexiatidorsque la différence entre les
entraxes extérieur et intérieur est tres supérialigpaisseur de I'éprouvette (L-I>>h). Dans le
cas contraire, I'essai génere un état de contsaimidtiaxiales plus difficile a interpréter (un
cisaillement apparait dans le volume de I'éprowjefdes essais spécifiques permettraient de
maitriser cet état multiaxial, comme I'essai dith@ biaxiale sur disques [KAD93].
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Chapitre 11l : Analyse du comportement a rupture

Les systemes articulés métalliques, permettangdartir le plus uniformément possible la
charge sur les éprouvettes, sont essentiellemiisésita basse température (Figure Ill - 1 b).
L'analyse des résultats de flexion se fait traditellement pour la contrainte de traction
maximale vue par I'éprouvette. La contrainte auupsg est alors proportionnelle a la charge
maximale Rax mesurée au cours de I'essai (notations de la &igur 1 a) :

3P L -1
O-R - max ( 5 )
2bh
A. 1.3 Réalisation des éprouvettes de flexion

» Geéométrie des éprouvettes

La géométrie parallélépipédique des éprouvettefied®mn simplifie 'usinage du matériau.
Les dimensions sont généralement choisies en tonde la taille de la microstructure ou de
la taille des plus gros défauts. Les cermets é&ugikdsentant une microstructure fine
(quelques dizaines de microns), I'éprouvette pénat de taille modeste. Les premiers essais
seront donc réalisés sur des éprouvettes de 45miongeeur, 4mm de largeur et d’au
maximum 4mm d’épaisseur, avec des entraxes deitailbns respectifs de 40mm et 20mm.
On vérifiera ultérieurement que ces dimensions dargement supérieures a celles des
défauts a 'origine de la rupture.

* Méthode d’'usinage des échantillons

Le caractére fragile et aléatoire du matériau irepmse quantité importante d’éprouvettes,
pour obtenir un résultat significatif. Un bon commis doit étre trouvé entre le codt, la

reproductibilité et la qualité des éprouvettes ésm Des outils de coupe en diamant sont
généralement utilisés pour les céramiques en raisdaur grande dureté.

Le cermet offrant 'avantage d’étre bon conductélectrique, la technique d’électroérosion
constituera notre moyen de découpe privilégié (fedl - 2 a). Un dispositif a fil a facilité le
préléevement d’éprouvettes de flexion au sein d'cimaétillon de laboratoire, mais également
en surface d'une anode (Figure Ill - 2 b).

Figure lll - 2 : a) Dispoéitif d’électroérosion a fl AGIE 200 - b) Dissection d’éprouvettes dans unanode

En tout état de cause, l'usinage par électroér@sibausceptible de créer des défauts par choc
thermique localis€, dont nous avons constaté laepiee : rugosité des surfaces brutes de
découpe (Figure Ill - 3 a) et/ou création de missfres (Figure Ill - 3 b). Une étude plus
complete de l'influence de la méthode d’'usinagketdt de surface associé sur la résistance a
la rupture est relatée en annexe 5.
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Chapitre Ill : Analyse du comportement a rupture

Figure Il - 3 : a) Etat de surface (rugosité) - b)Microfissure en fond d’entaille, aprés électroérasn

* Soins patrticuliers apportés a I'état de surface

Afin de caractériser les défauts intrinseques durwe des matériaux, il est préférable de polir
soigneusement les faces des éprouvettes (du neifase en tension), afin de minimiser la

taille des défauts créés par l'usinage et d’assurerrupture a partir de défauts de volume. Ce
polissage peut étre manuel (fastidieux pour dedgsmuantités !) ou automatisé (machine a
roder) en diminuant progressivement la granuloraéte I'abrasif (du papier abrasif de 15um

a des suspensions diamantées de 1um sur des tlragermlres). En outre, il est possible de
rectifier la surface des éprouvettes au moyen d'omeule diamantée. Cette opération

d’usinage est tres reproductible, mais peut néamgnoiroduire des contraintes résiduelles en
surface des éprouvettes, dont le niveau dépenémiEdseur enlevée [JOH86].

Enfin, quelques précautions doivent étre prises @déviter I'amorcage de ruptures a partir des
angles en tension, sources privilégiées de défaldstes nos éprouvettes ont donc éte
chanfreinées au papier abrasif 15um, et ce quebojtigeur état de surface.

A. 2. Reésultats d’essais sur les deux compositions de owts

Les éprouvettes de flexion utilisées pour cettdetnt été usinées par électroérosion a partir
de cylindres de cermet de 60mm de diametre et @md0de hauteur, dont la mise en forme
et le cycle de frittage ont été identiques a ceex a@nodes. Les éprouvettes de matériau A
proviennent d’'un méme échantillon tandis que lesdettes de matériau B ont été prélevées
dans deux cylindres présentant une densité |légatediféérente apres frittage, de I'ordre de
5,4 g/cni (lot 1) contre 5,5g/cin(lot 2).

La différence de densification s’est tout d’abadtiite par une découpe d’éprouvettes plus
laborieuse pour le lot 1 que pour les deux autéees Le lot 2 n'ayant été élaboré qu’au
cours des derniers mois de thése, nous n'avonégliser qu’une petite quantité d’essais sur
celui-ci.

A.2.1 Contrainte a rupture moyenne

Pour ces premiers essais, la face en tension desvétes a été soigneusement polie, avec
enlévement d’'une épaisseur minimale de 100umgdaddiminer tous les dommages éventuels
créés par l'usinage par électroérosion. Le chargenréalisé a une vitesse de l'ordre de
1MPa/s, conduit toujours a la propagation brutalenel fissure (rupture compléte et
instantanée aprées amorcgage).

Le Tableau Il - 4 résume les résultats des es8alsés a 25°C sur les deux compositions.

-61-



Chapitre Ill : Analyse du comportement a rupture

mesures a 25C matériau A matériau B, lot 1 | matériau B, lot 2
nombre de mesures 17 20 12

épaisseur moyenne (mm) 3.82 3.57 3.88
largeur moyenne (mm) 3.84 4.02 3.96
contrainte moyenne (MPa) 111.2 77.4 128.1
valeur min (MPa) 94.3 69.2 101.3
valeur max (MPa) 124.4 87.3 152.9
ecart type (MPa) 9.4 4.9 14.7

Tableau Ill - 4 : Bilan des mesures effectuées a 25 sur des éprouvettes de flexion des deux compasits

La contrainte a rupture moyenne du matériau A setimée a 111MPa a partir de 17
éprouvettes, avec des valeurs comprises entre 9424MPa (écart type de 9MPa).
Concernant le matériau B, les essais effectué2@u@prouvettes du lot 1 ont abouti & une
valeur moyenne de 77MPa, avec des valeurs compeises 69 et 87MPa (écart type de
5MPa) contre 128MPa pour 12 éprouvettes de lov@c des valeurs comprises entre 101 et
153MPa (écart type de 15MPa).

A volume sollicité quasi équivalent, le matériawest donc plus résistant que le premier lot de
matériau B et présente une plus grande disperBiomevanche, il est moins résistant que le
second lot de matériau B mais présente une maeilldispersion. Par ailleurs, la résistance
mécanique de ce dernier semble directement dépendara densité du lot.

L’'observation des faciés de rupture peut nous perenel’identifier le type de défaut a
'origine de la rupture fragile de chaque éprouwwettt de conclure également sur sa
localisation en volume et en surface.

A.2.2 Fractographies d’éprouvettes rompues

Sur les surfaces de rupture des céramiques tedmitype carbures ou nitrures de silicium),
la zone d’amorgage de la rupture est identifiabfeg a une zone lisse, dite miroir de rupture.
Vers le centre de ce miroir, on peut parfois dgier le lieu d’amorcage de la rupture. Le
rayon du miroir permet d’estimer le niveau de cainte a rupture (plus le miroir est petit,

plus la contrainte est importante).

Les faciés de rupture de nos cermets sont malheemeant difficilement interprétables, car

méme le miroir de rupture est rarement visibleceein’est que rarement qu’on arrive a des
observations aussi concluantes que celle représeatéla Figure Ill - 5. Cette micrographie

caricaturale du matériau A révele un défaut demelwisible a I'ceil nu, de pres de 500um de
long, situé a proximité de la face en tension.

_ ; bE AR AR
200pm == e e | 100pm *= e

HiF GUEATE

Figure 1l - 5 : Défaut observé au MEB prés de ladice en tension d’une éprouvette de matériau A :
a) électrons secondaires - b) électrons rétrodifeés
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Cette remarque est également vraie pour le matBridues faciés de rupture des éprouvettes
de lot 1, Figure IIl - 6 &), ne révelent pas deadé&f. Seuls quelques rares défauts ont été
observés sur le lot 2, Figure Il - 6 b).

T SO0 i —— 1 O - = z —— L0k A 3
Z010 CERMET D1 BCOM EHSHP HP - L T B3 BCOH EHSHE HOP

Figure Ill - 6 : Faciés de rupture du matériau B (MEB) : a) lot 1 (77MPa) - b) lot 2 (120MPa)

De plus, les faciés ne permettent pas de statuelestype de rupture, intragranulaire ou
intergranulaire. Les mécanismes d’amorcage et digagation des fissures seront étudiés par
la suite au cours d’essais spécifiques. En revanubigs pouvons d’ores et déja évaluer les
dimensions moyennes des défauts critiques poundeninos observations fractographiques.

A. 2.3 Caractérisation des défauts de volume a l'origeéadrupture

Les défauts intrinséques au volume du cermet ajggard au cours de la mise en forme
(impuretés dans les poudres, mauvais compactage/ol) au cours du frittage. lls sont
parfois observables en microscopie optique our@eiciue sur des surfaces polies.

Nous avons ainsi pu identifier certains défautssaleme du matériau B que nous n’avions
pas observés au préalable sur le matériau A. Lar&igl - 7 a) illustre un exemple de
répartition hétérogéne du métal au sein de la ogateramique, tandis que la Figure lll - 7 b)
révele, de facon plus classique, un pore de tadllesséquente par rapport au diamétre moyen
des différentes inclusions.

Signal A= SE1
MAP @CDM ENSMP

b) Pore d'une taille de I'ordre de 120um (MEB)

Dans le cadre de la mécanique linéaire de la raptarconnaissance du facteur d’intensité de
contraintes a I'amorcage (f.i.c) et de la conteitupture moyenne permet d'estimer la taille
moyenne des défauts critiques. Les mesures desbit présentées en fin de chapitre.
L’expression de la taille du défaut critique, nd¢get les estimations pour les deux matériaux
sont détaillées dans le Tableau Il - 8.
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25T matériau A matériau B, lotl rpatériau B, lot2
2 .
contrainte a rupture
qd = 2 K oyenne (MPa) 111 77 128
c
JT\ O, f.i.c moyen a I'amorcage
R (MPa.m1/2) 2.0 L7 1.9
taille moyenne du défaut 204 305 140

critique (um)
Tableau IIl - 8 : Expression et estimation de la téle critique des défauts pour les deux compositian
étudiées

Le diamétre moyen du défaut critique est évalu@@ 2 pour le matériau A et entre 140 et
300 um pour le matériau B, en fonction du lot. dégauts critiques sont de taille nettement
plus importante pour le premier lot de matériau U gpour les deux autres séries, car la
différence de contrainte a rupture n’est pas com@emar une plus faible valeur du facteur
d’intensité de contraintes a 'amorcage.

A I'exception du lot de faible densité, la taille défaut critique reste relativement proche des
dimensions des plus grandes entités microstruesirajue l'on a pu observer sur
micrographies et/ou quantifier par analyse graneékoigue : un exemple de dispersion
bimodale de la taille de « grains » céramiquedlastré en annexe 2.

A 2.4 Influence des conditions d’essai sur les mesureddainte a rupture

Développée en annexe 5, cette étude a permis d&vhinfluence de I'état de surface des
éprouvettes (polies, brutes d’électroérosion, fiées au moyen d’'une meule diamantée) sur
les mesures de la résistance a la rupture.

D’une part, nous avons conclu que la découpe gatrékrosion ne créait pas de défauts de
taille supérieure a ceux initialement présent diensermet, mais que la rectification des
éprouvettes ameliorait légerement leur résistanéeamique, en particulier pour le matériau
B. En effet, contrairement au matériau A qui a @nés une résistance indépendante de I'état
de surface considéré, le premier lot de matériaexBibe deux valeurs différentes de
résistance a la rupture, selon que les échantiligerst été préalablement rectifiés ou non. Le
Tableau Il - 9 récapitule les données expérimestatlatives aux différentes populations de
défauts des matériaux A et B.

mesures a 25T Matériau A Matériau B, lot 1 |Matériau B, lot 1| Matériau B, lot 2
population tout sans rectification|avec rectification tout
nombre de mesures 55 38 21 12
contrainte moyenne (MPa) 110.7 77.0 90.7 128.1
valeur min (MPa) 89.6 68.3 79.7 101.3
valeur max (MPa) 129.5 87.3 105.2 152.9
ecart type (MPa) 9.9 4.6 5.7 14.7
Tableau Il - 9 : Tableau récapitulatif des valeursde résistance a la rupture mesurées en fonction diétat
de surface

D’autre part, la résistance mécanique du matériaun'dst pas affectée de maniére
significative par I'élévation de température : leembreuses mesures obtenues a 25°C
constituent donc une bonne base statistique desgsnn
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A. 3. Caractérisation des défauts d’'une anode

A.3.1 Problématique associée aux pieces de plus gramessions

Le procédé de réalisation est plus complexe poer amode que pour un échantillon de
laboratoire. Le volume important de matiére migeznpourrait introduire de nouveaux types

de défauts, et éventuellement de taille supéridhoeis avons donc tenu a caractériser les
déefauts de volume contenus dans une anode, ainsi lgsl éventuels défauts que

constitueraient des surfaces libres de frittage.

Par la suite, nous allons découvrir que plusieuasrofissures ont été observées a la surface
d’'une anode de matériau A a la suite de sollicteti d’origine thermique. D’apres les
premiéres constations des opérateurs, I'une déissmses se serait amorcée en téte d’anode.
En conséquence, nous avons voulu savoir si le déf#iarigine de la rupture était différent
des populations précédemment identifiées.

A.3.2 Réalisation des éprouvettes

Le dispositif d’électroérosion a fil offre 'avama de pouvoir prélever des éprouvettes
directement sur une anode. La précision du dimansiment et la faible influence de I'état de
surface sur les conditions d’amorcage de la ruptéduisent le nombre d’opérations
d’'usinage (un simple chanfreinage suffit).

A intervalle régulier, plusieurs éprouvettes oré ptélevées en téte d’'une anode n’ayant pas
subi d’opérations industrielles, leur longueur anivune génératrice (voir Figure Il - 2 b). Le
grand rayon de courbure de I'anode garantit uniaceisollicitée relativement plane sur toute
la largeur des éprouvettes (rayon de courbure @mf@rOpour 4mm de largeur).

Ainsi, nous pouvons non seulement caractériserdéfauts contenus dans le volume de
matiere disséqué mais également les défauts psésersturface d’'une anode. La surface libre
de frittage constituera la face en tension de och&guouvette de flexion.

A.3.3 Mesures de résistance a rupture

Le Tableau Ill - 10 résume les résultats d’esseadigés sur vingt éprouvettes de dissection
sollicitées en flexion d’aprés le protocole expé@iral décrit au paragraphe A. 1. 2. Deux
tendances distinctes se dégagent en fonction dgitie du défaut critique : seize éprouvettes
se sont rompues pour des niveaux de chargemeriais@nia ceux que nous avions relevés
sur les éprouvettes de laboratoisgX94MPa), tandis que quatre autres se sont rompues p
de faibles contraintes (58g<73MPa). Ces dernieres présentent, sans exceplésntaches
circulaires brillantes sur chacune des faces etidra(illustrations en annexe 5).

origine du défaut surface volume
nombre de mesures 4 16
contrainte moyenne (MPa) 67.7 110.9
valeur min (MPa) 58.0 93.9
valeur max (MPa) 73.5 129.5
écart type (MPa) 7.2 11.3

Tableau Il - 10 : Résultats des essais de flexighpoints en fonction du défaut testé

La découverte de ces défauts démontre la limitea deprésentativité de petites éprouvettes
découpées dans des échantillons témoins, compurdaatériau constituant une anode réelle.
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A.3.4 Confrontation de nos résultats avec la littérature

D’une part, Windisch et al. ont évalué une résistaa rupture de 110MPa sur des éprouvettes
prélevées au sein d'une anode de matériau A. Lssgseant été réalisés en flexion 4 points a
25°C, en appliquant une vitesse de chargementa¥el0’s?, avec des dimensions d’entraxe
et d’éprouvettes identiques aux nétres [WIN93].dhes, des mesures effectuées entre 800 et
1000°C ne revelent pas d’influence significative ldetempérature (contraintes a rupture
comprises entre 100 et 120MPa). Malheureusemenla mispersion des mesures, ni la
technique de découpe des échantillons (meule R} até précisées dans la publication.

D’autre part, Li et Zhang ont réalisé des essaifled#on 3 points sur des cermets composés
d’'une matrice céramique similaire a celle du matérA (10NiO-NiFeQ,). Les phases
métalliques étaient a base de cuivre et de nitked§], ou seulement de nickel [ZHAOQ7]. Le
taux de porosité de I'ensemble des échantillonscestpris entre 4 a 6%. Les auteurs ont
conclu que la contrainte a rupture augmentait @egjvement depuis une céramique pure
(110MPa sans métal) jusqu’a un cermet composé ée &) métal (supérieure a 140MPa).
Aucune dispersion des valeurs n'a été précisée taarsrésistance mecanique semble, a
premiére vue, meilleure que les autres : nous déitons ultérieurement qu’il n’en est rien.

Enfin, d’aprés les conclusions de Li et Zhang,dbases métalliques renforceraient la tenue
meécanique du cermet. La résistance a rupture duoetesemblerait méme meilleure lorsque
les phases métalliques sont composées uniguementiclel (160 contre 140MPa) a
proportion identique [ZHAQ7]. Méme si les proportsode monoxyde et de métal ne sont pas
comparables sur nos matériaux étudiés, la natureiguie du métal pourrait expliquer en
partie pourquoi le matériau B (majorité de nicked¢sente une meilleure tenue mécanique
que le matériau A (majorité de cuivre). La compsrai n'est réalisable que sous réserve
d’'une bonne densification des échantillons.

A.3.5 Limites des essais mécaniques réalisés sur degpéprouvettes

Pour identifier le défaut critique d’une anode,ilgsvit de volume ou de surface, I'idéal aurait
été de pouvoir solliciter I'ensemble de la struetsous un chargement mécanique connu. Les
difficultés expérimentales et les colts de fabiicatie ces éprouvettes échelle 1 limiteraient
le nombre d’essais, d’autant plus si plusieurs amsitjpns de cermet doivent étre comparées.

Des méthodes plus simples a mettre en ceuvre pemeie décrire partiellement les effets

d’échelle, de volume ou de surface. Les approcledsstiques, de type Weibull ou de la

contrainte élémentaire multiaxiale, apportent géleénent des solutions dans de nombreux
domaines : rupture de matériaux composites, relgtiéprouvettes-pieces, effets relatifs
volume-surface [LAMO7].

A. 4. Statistiques de rupture aléatoire

Du fait de la répartition aléatoire des défautsgsrau cours de la mise en forme et/ou du
frittage, la résistance a la rupture en tractiamdnatériau céramique présente également un
caractére aléatoire. Lorsque la sollicitation mépae appliqguée augmente, la rupture
intervient pour une contrainte qui dépend du dééalibrigine de la rupture : plus ce défaut
dit critique sera de grande taille et plus la tésise a la rupture sera faible. Il faut donc
raisonner en termes de distribution statistiqueédistances a la rupture.

Les descriptions analytiques d’une rupture fragiématoire se basent sur la théorie du maillon
le plus faible : le matériau est assimilé a undrehdormée de maillons dont la rupture du
plus faible élément entraine la ruine de I'ensemitddoi de Weibull se base sur cette théorie.
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A.4.1 Breve description de la loi statistique de Weibull

Weibull a été I'un des premiers a établir une stigjie a trois degrés de liberté permettant de
calculer la probabilité de rupture d'un élémentwdiime V soumis a une contrairtgFigure
l-11) [WEI5]] :

Tf---- m =00~ - — == =
m -
V|0 ~0. LU EE !
R.=l-exp|-——|——| |, O 2. /.
u O-U P‘,""
[ 4
P.,=0 , T <0. ’;;.
0 o
0 Ug a

Figure 1ll - 11 : La loi statistique de Weibull

e Connu sous le nom de module de Weibull, m est uanpeire sans dimension qui
caractérise la dispersion des résistances a lairauptplus m est grand, plus la
dispersion est faible. Il vaut entre 5 et 25 pasrdéramiques frittées [BOUO6] ;

* o5 appelée contrainte seuil, est la valeur de laraorie en-dessous de laquelle la
probabilité de rupture est nulles(est souvent choisie nulle pour les céramiques) ;

* o, facteur d’échelle, n’a pas de réelle significatmhysique. Il caractérise cependant
le positionnement de la courbe sur 'axe des contes, pour m et constants. Il a la
dimension d'une contrainte quand on norme le volpard’introduction d’un volume
arbitraire \{, dont le seul but est de simplifier les unités.

L'effet de volume est décrit par la statistiqueVdeibull. En considérant deux volumes &t
V, tels que ¥>V; et une méme probabilité de rupturg, R relation suivante traduit la
décroissance de la résistance a la rupture lodsguume sollicité augmente :

Vi (01 - o-s)m =V, (02 - o-s)m

Dans la suite de I'étude, on choisit de simplifiekpression de la probabilité de rupture en
fixantos & 0 et \{ & 1mn : nous n'aurons donc que les deux paramétresém g identifier.

A. 4.2 Champ uniaxial non uniforme de contraintes et vaefiectif

La théorie de Weibull peut étre étendue a un champ uniforme a condition que les
gradients de contrainte restent limités. Dans k @an champ uniaxial non uniforme de
contraintes (la flexion en est un exemple), on @mple concept de volume effectif et la
statistique prend alors la forme suivante simifié

P; =1-exp —Ve[—a-m‘”}
0.

Dépendant du volume de la piéce considérée ettt e contraintes a l'intérieur de celle-ci,
Ve représente le volume que devrait avoir une éptterde traction, soumise uniformément a
la contrainte maximal@m,,x rencontrée dans la piece, pour avoir la méme pitilgade
rupture que le composant réel. Dans un cas d'us desflexion (aussi bien 3 ou 4 points),
I'expression analytique est relativement simple :

a+mb)
V,=—Lv
2(m+1)
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A. 4.3 Estimation des parametres statistiques

La caractérisation de la dispersion des proprigtésaniques revient a identifier les valeurs
des parametres de la statistique de Weibull ad’didin estimateur statistique : a partir d'un
échantillonnage fini de résultats d'essais, unehodé& associée a I'estimateur permet
d'approcher la vraie valeur inconnue d'un paramétéeart entre cette vraie valeur et celle
fournie par I'estimateur s'appelle le biais et Ualgé d'un estimateur est d'autant meilleure
gue ce biais est faible (sa valeur diminue lordguegombre d'échantillons croit). La variance
associée a I'estimation tend également a déceoite le nombre de données [BOUO7].

Parmi les estimateurs statistiques classiquesa{lie® maximum de vraisemblance, moindres
carrés), nous appliquerons la méthode du maximumwraleemblance (MV) aux différentes
campagnes d'essais réalisés, car elle a l'avardagee la moins biaisée et de ne pas
nécessiter I'affectation de probabilités expérimralg aux contraintes mesurées. En supposant
que les tirages sont indépendants, on rechercheedisiateurs g et o,, qui rendent
maximale la probabilité de réalisation de I'échigoti Ainsi, a I'aide d’'un solveur (type
Excel), on maximise P, le produit des densités rbgbilité associées aux contraintes
mesurées expérimentalement, ou plus facilementr@iexdu logarithme de P, comme étant
la cellule cible du solveur.

m, -1 m
pP= r(N+l)I—I e|(V|-m/) rn/ (0- J ex _Vei(\/i'rn/)[O-RiJ

= V V
= ! Ouw ! Ow maximal
my
S iln[ el(\/l'rn/) mj+(m l)ln(a-Ruj i(\\/i/'rn/)[a-RiJ
I U uw uw u qu

Contrairement a la méthode analytique de NewtorhBam, cette méthode numérique prend
en compte les volumes effectifs des éprouvettégdassjui dépendent de leur volume ais
également de tn Concrétement, on fixe tout d’abord des conditioriBales aux cellules
variableso,, et m; (le mieux étant d’utiliser le résultat obtenu parastimateur linéaire), ce
qui permet également le calcul de chacun des vdueffectifs \{ associé aux contraintes
Ori. A partir de la premiere valeur de S calculéesdireur recherche ensuite par récursivité
les valeurs optimales,, et m, qui maximisent la valeur de la cellule cible.

A. 4.4 Application aux cermets

Nous avons identifié les parametres statistiquasdaeix compositions a partir des résultats
d’essais synthétisés dans le Tableau Il - 9. Lbldau Il - 12 résume les valeurs des
parameétres estimés par maximum de vraisemblancg.(M¥&stimateur utilisé est peu biaisé

pour nos quantités de valeurs expérimentales [TRWk@epté pour le second lot de matériau
B (peu d’éprouvettes testées).

matériau . A B, lo.t.l . B, lo.t.l . B, lot2
(échantillons+anode)| sans rectification avec rectification '
mesures 59 38 21 12
mv 13.4 17.8 15.6 10.4
ouv (MPa) 136.8 89.2 107.4 171.8
biais 1.015 1.036 1.075 1.150

Tableau Ill - 12 : Comparaison des parameétres stastiques estimés par méthode de vraisemblance a
partir des résultats d’essais de flexion 4 pointsus les deux compositions de cermet
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Bien que sa distribution de défauts plus pénalesantraine des contraintes a rupture moins
élevées, le module de Weibull du lotl de matériaesBplus élevé que celui du matériau A.
La rupture du matériau B intervient donc a pludbl&@icontrainte mais les résistances a la
rupture sont moins dispersées, comme l'illustr&iture Il - 13 : les symboles et les traits
représentent respectivement les données expérimertdes lois de Weibull associées.

100% - ©
flexion 4 points //
25C f
80% o

e
=
g— 60% -+ g
Q
©
2 ¢
;?u 40% -
2 & sans rectification
s & avec rectification
20% X anode |
i@ — Matériau A
/ — Matériau B (lot1)
-~
0% T T T T T T T 1
60 70 80 90 100 110 120 130 140

contrainte appliquée (MPa)

Figure 1l - 13 : Probabilité de rupture des cermes optimisée par MV (défauts de volume)

La dispersion des résistances a rupture et I'dffetolume associé (plus le volume augmente,
plus la résistance diminue car la probabilité denxter un plus gros défaut augmente) pourrait
étre une des raisons pour laquelle Zhang mesuredesi éprouvette plus petites que les
notres, une contrainte a rupture plus élevé pound¢eriau A [ZHAQ7]. Des mesures que

nous avons réalisées en flexion 3 points, avemtnaxe de 25mm sur le matériau B, ont par
ailleurs confirmé que la contrainte a rupture maoyeatait plus élevée qu’en 4 points (détalil
en annexe 5).

A. 4.5 Intégration des statistiques dans un code de calouEléments Finis

La probabilité de rupture peut étre calculée auenoyun post-processeur opérant aprés un
calcul de contraintes par éléments finis. On carsidgénéralement la plus grande des
contraintes principales de tractiany comme seule contrainte responsable de la rupture
potentielle de chaque élément de volume i de voluneéfini par le maillage, le post-
processeur calcule la probabilité de rupture d’'stracture par intégration sur le volume
constitué de N éléments :

NV (o.-0
P, =1-exg - —| "=
® ;VU O-U

Le paragraphe suivant est une application direeteedpost-processeur pour des sollicitations
thermiques ayant entrainé la rupture d’'une anode.
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B. Tenue mécanique d’'une anode soumise a des slbcis thermiques
B.1. Problématique industrielle

B.1.1 Identification des sollicitations critiques

Dans des conditions nominales de fonctionnemerd, amode en cermet est soumise a de
nombreuses sollicitations pouvant nuire a son tteghysico-chimique et microstructurale :
haute température, oxydation sous air, corrosioriepbain cryolithique, passage du courant,
fixation mécanique. La criticité de ces phénomemadlti-physiques est tributaire du
comportement mécanique du matériau et de ses t&padiaccommodation. Le cas
particulier de I'oxydation sous air sera traité sl Chapitre V.

En raison de leur comportement élastique-fragileusie large gamme de température, les
anodes sont, comme la plupart des céramiquesséresbles aux gradients de température.
Un exemple de procédure industrielle va illustrar lp suite la vulnérabilité du composant.

B.1.2 Expertise d’'une anode rompue au cours d’'un transfer

Plusieurs anodes de composition A ont été rompuaars de leur transfert depuis un four
de préchauffage vers une cuve d’électrolyse. Lauraps’est produite sous l'effet du choc
thermique avec I'environnement a température anbjamalgré les multiples précautions
technologiques assurant une bonne isolation thelenigAUO2]. L'observation du facies de
rupture d’'une de ces anodes n’a révélé aucun ndenupture qui aurait permis d’identifier
sans ambiguité I'origine de la rupture : 'amorcagearrait provenir de la téte d’anode (partie
usinée ?), mais cela est loin d’étre certain. Dmlreuses fissures sont visibles en surface des
anodes, aussi bien sur des génératrices que gurdd€Figure 11l - 14 a) : distinguer la fissure
initiale des fissures créées postérieurement estpleerement difficile.

& I

Figure Il - 14 : Exemple d’anode multi-fissurée (ND): ) Fissures externes — b) Fissure interne

D’apres les constations des opérateurs, 'anogeésentait pas de défauts de surface visibles
a I'ceil nu avant la montée en température. Poyrtasitconditions du transfert ont été telles
gu’une macrofissure s’est propagée a cceur suidpuasentimetre (Figure 11l - 14 b).

En conséquence, des simulations numériques onigatm ingénieurs du CRV de quantifier
les sollicitations thermomécaniques qui auraiemidodt a la rupture de I'anode a partir d'un
défaut de volume caractéristique. Avant d’abordes simulations, nous avons étudié la
sensibilité des cermets a des gradients thermipartisuliers, comme les chocs thermiques.
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B.1.3 Sensibilité des cermets aux chocs thermiques

Malgré les phases métalliques dispersées, le cepaostede une conductivité thermique
relativement faible a toute température (voir Ctrapi). La présence de gradients thermiques
au sein de I'anode va ainsi créer des contraimesiposant des déformations différentielles.

Il existe alors plusieurs types de réponse en fomatlu comportement mécanique de la
céramique [BOUO7] :

» Cas élastique-fragile : une macrofissure progrbss@lement en s’amorcant dans une
zone en tension ;

» Cas élasto-viscoplastique : les déformations visstigues (fluage) favorisent une
relaxation des contraintes si la température dfisamment élevée et si les gradients
thermiques s’instaurent lentement au sein de leepi@insi, le risque d’amorcage peut
étre fortement réduit ;

 Cas endommageable : un endommagement diffus peueselopper de maniére
stable par microfissuration. La baisse de rigidisgsociée permet une relaxation des
contraintes, mais I'endommagement est égalemenoragihe d'une baisse de la
résistance a la rupture du matériau.

D’ordinaire, les céramiques possedent une faildista@nce aux chocs thermiques en raison de
leur fragilité, de leur faible conductivité thermig et de leur grande rigidité. Pour interpréter
du mieux possible ces ruptures, les auteurs distimgdeux analyses de résistance au choc
thermique complémentaires en fonction de I'étatahdu matériau [BOUQ7] :

» L’approche thermoélastique de Kingery suppose Bajipn d'une macrofissure
lorsque la résistance a la rupture du matériadésassée localement [KIN55] ;

» L’approche énergétique d’Hasselman suppose lasaiote de défauts initialement
présents dans le matériau par réduction d’éneiigie tlu systeme, en transformant
une partie de I'énergie élastique stockée en émetgisurface consommée par une
extension de microfissures [HAS69].

Les caractérisations expérimentales des deux prencigapitres ne nous permettent pas
d’identifier avec certitude le bon critére pour ldsux compositions de cermets étudiées.
Ceux-ci sont relativement denses et leur microsirechétérogene est composée de grains de
petite taille (quelques dizaines de microns). Despleur distribution aléatoire de défauts de
volume va se traduire par une résistance au clesmtue aléatoire.

Li a étudié la résistance au choc thermique d’'umee a matrice (10NiO-NiR©®,) avec
différentes proportion de nickel [LI 06]. L'affaissement de son matériau est brutal a partir
d’'une amplitude de choc thermique de 200°C. Ledraories a rupture sont de 'ordre de
30MPa (0% de métal) a 80MPa (20% de métal) apre&hoa thermique de 300°C.

En annexe 5, nous avons démontré que I'analysetd@astique de Kingery semblait plutot
bien adaptée a I'analyse du comportement du mat&isoumis a des chocs thermiques dits
« durs ». Sur la base de ce critére (rupture fagil mode | sous I'effet de la plus grande des
contraintes principales de traction), un post-pseeear statistique du code de calcul ZéBuLoN
est donc en mesure d'évaluer les risques de rugtaggle d’'une anode soumise a des
gradients thermiques, a partir des parametres dibWVerécédemment calculés et des
sollicitations thermiques.
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B. 2. Evaluation des risques de rupture au cours d’un trasfert d'une anode

B.2.1 Présentation de la démarche numérique envisagée

A partir des données thermiques et mécaniques itleesiesur le cermet, le CRV envisage
d’utiliser un outil numérique permettant de locatides zones critiques et d’évaluer la
probabilité de rupture associée a une procédurastridlle particuliere. Les simulations
nécessitent un maillage approprié de I'anode etdeditions aux limites réalistes (gradients
thermiques, chargement mécanique) pour évalueolgsaintes en tout point de la structure.

Les calculs suivants concernent une procédure memé&003 par le CRV. L'objectif était
d’évaluer la faisabilité d'un transfert d’anode w’'dour de préchauffage vers la cuve
d’électrolyse, comme cela pourrait se produire aurs d’'un changement d’anode. Pour ce
test, un dispositif anodique complet a été instmbdele thermocouples. L’anode constituée
de matériau A a été lentement préchauffée damsuleentre 25°C et 960°C, de fagon a bien
homogénéiser la température. Plusieurs écrans itpeesn protégeaient 'anode pour réduire
les gradients thermiques en son sein et un balag@g@nu d’argon permettait de limiter les
effets de I'oxydation sous air ambiant. Au courdalprocédure, le dispositif a été extrait du
four pour évoluer quelques dizaines de secondes danenvironnement a température
ambiante. Enfin, 'ensemble a été refroidi lentetragares le retour dans le four de chauffe.

B.2.2 Calcul des gradients thermiques

Plusieurs séquences industrielles ont été modélisgeles ingénieurs du CRV au moyen du
code de calcul par Eléments Finis « Flux-Expette>dispositif anodique (anode et fixation)
et les écrans thermiques sont les principaux doastis du maillage. Les simulations
numeriques prennent en compte la convection, lawtion, le rayonnement, puissance des
éléments chauffants. La température relevée eérdifts points du dispositif a été optimisée
au préalable pour obtenir des cartes thermiqueseidaux mesures des thermocouples.

Entre la sortie du four (Figure IIl - 15 a) et tarisfert (Figure Il - 15 b), la surface de I'anode
est, en dépit des protections, refroidie par |és@ges convectifs avec I'air ambiant.

B a) Fixation 1 b)
950°C | | air 20°C
; air 20°C
|
i
|
| Paroi
Montée du | du four
dispositif |
|
|
|
700°C : Ecran air 20°C
] thermique

Figure Il - 15 : Evolution de la température de I'anode : a) a la sortie du four — b) au cours du tnasfert
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Des gradients thermiques longitudinaux et radiappasaissent au sein de l'anode, et
notamment au niveau de la fixation : le gradientieal est maximal & la sortie du four
(AT=250°C) et diminue au cours du transfert, tandis lgugradient radial reste assez limité
(AT<80°C).

B.2.3 Calcul des probabilités de rupture a partir desawtdfde volume

La procédure de transfert étant de courte durédluénce du fluage a été négligée et les
contraintes de traction au sein de la structure @@t évaluées par un simple calcul
thermoélastique. N'ayant aucune information quamt eontraintes occasionnées par la
fixation de I'anode, les conditions aux limitestgdas se résument ici a un blocage vertical
d’un nceud de l'axe.

La Figure Ill - 16 illustre les champs de contragprincipales de tractiasp; associées aux
deux cartes thermiques de la Figure Ill - 15. Dessdeux cas, la contrainte de traction

maximale est localisée en téte d’'anode. La coriteaimaximale vaut notamment 56MPa a la
sortie du four et est orientée dans la directidgharediale (Figure Il - 16 a).

45MPa

P=1%

Figure 11l - 16 : Contraintes principales de traction 6,; au sein de I'anode (points de Gauss) et probabilité
de rupture associée : a) a la sortie du four — b)uacours du transfert

En considérant la plus grande des contraintes ipdales et en utilisant les parametres de
Weibull du Tableau Il - 12, la probabilité de rupt de I'anode est estimée a environ 10% a
la sortie du four contre seulement 1% au coursahstert. D’aprés ces résultats, il semblerait
qgu’il y ait bien un Iéger risque de rupture fragilar choc thermique, malgré les précautions
prises par les opérateurs.
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C. Etude des mécanismes de fissuration

C.1. Méthodes expérimentales

Apres avoir étudié le caractere aléatoire de ldaunep il est important de comprendre les
mécanismes d'amorcage, de propagation et d’argéfiskires dans le cermet. En effet, des
sollicitations d’origine thermique (i.e. a déformoat imposée) peuvent conduire a une
propagation de fissures courtes et stables mettantu I'ensemble de ces mécanismes. Le
parametre de chargement utilisé sera le factented$ité de contrainte en mode I, noté K
L’amorcage d’'une rupture instable intervient dess Ilgue K atteint la ténacité K au
voisinage d’une porosité, d’'une microfissure ound'unclusion.

La fragilité des céramiques se traduit par une wrabke ténacité faible par rapport aux
métaux : elle va de 1MPalfhpour le verre & 10MPaXfi pour certaines zircones [DEN96],
alors qu’elle est supérieure & 40MPHmour la plupart des métaux. La connaissance de la
ténacité, usuellement notégcKpermet de calculer la contrainte maximale adilisspar
connaissance de la population de défauts ou, ienerst, de déduire la taille maximale
admissible de défaut dans une zone soumise a umeaicde donnée. Afin dévaluer la
résistance a la propagation d'une fissure tout’affranchissant de I'aléa introduit par les
défauts naturels, un concentrateur de contrainfeunast volontairement introduit au sein du
matériau selon des techniques souvent utiliséedepacéramistes, dont voici une liste non
exhaustive.

C.1.1 Fissuration a partir d’'une empreinte d’'indentatibckers

Au cours d'un essai d'indentation Vickers, lorsdaecharge appliquée est suffisante, des
fissures s’amorcent a partir des angles de I'empeeidont les traces sont visibles sur la
surface indentée. La méthode ISIhdentation Strength Toughness) permet d’estimer la
ténacité par une lecture directe de la longueuranog des fissures issues des angles (trace en
surface de longuew) [QUIO7]. Les auteurs proposent plusieurs expoesspour ce calcul de
Kic [MUN99], la plus utilisée étant celle d’Anstis &vE le module d’élasticité, P la charge
etala demi-diagonale) :

K. =0,016J2EP &

1/2
C

En raison de I'hétérogénéité de la microstructuFéchelle de I'empreinte (Figure Il - 17),
I'amorcage de fissures ne se fait pas toujoursterant aux angles. De ce fait, la méthode
d’estimation de ténacité préecédemment décrite plessge dispersion intrinséque.
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Figure Il - 17 : Fissuration a partir d’'une empreinte d'indentation Vickers (charge 0,3 Kg, MatériauA)
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C.1.2 Amorcage et propagation de fissures sur éprouvsptesifiques

Basées sur l'introduction d’'un concentrateur detr@ante sur une éprouvette qui sera ensuite
sollicitée jusqu’a rupture, les techniques expénitakes les plus répandues peuvent se classer
en trois catégories selon le type de défaut initoelule chargement mécanique assurant
I'amorcage de la fissuration [BOUO7] :

* Réalisation d’'une entaille fine de profondeur camndont le fond est sollicité en
mode d’ouverture : flexion de barreaux parallélédigues entaillées SENEE(gle
Edge Notched Beam), traction d’éprouvettes CTCpmpact Tension specimen) ;

e Introduction d’'un défaut contrélé (souvent une esnge d’indentation Vickers ou
Knoop), placé au centre d'une face d’éprouvettéraection de sorte que le plan de la
fissure soit orthogonal a la contrainte de tractifiexion d’éprouvettes prismatiques,
barreaux parallélépipédiques SCH ¢ss Concentration Factor specimen) ;

» Introduction d’une empreinte d’'indentation sur @peouvette SCF, sollicitée d’abord
en compression pour générer une préfissure autiuentavant de rompre en flexion :
barreaux parallélépipédiques indentés SERRy(e Edge Precracked Beam).

Le point commun de ces essais est le calcul dud.linstant d'amorcage de la fissuration a
partir de la charge maximale mesurée. Sur les matércéramiques, ces techniques
provoquent généralement une fissuration instabla eipture totale brutale de I'éprouvette :
I'énergie élastique, stockée par I'éprouvette didpositif, est généralement supérieure a celle
nécessaire pour rompre totalement I'éprouvette.

D’autres essais permettent d’obtenir une propagastable de la fissure en utilisant des
montages rigides stockant peu d’énergie élastiassmciés a des sollicitations spécifiques :
» [Essai de flexion sur barreaux parallélépipédiqueailéees en section chevron CNB
(Chevron Notched beam) : K, est calculé par le bilan d’énergie de rupture sur
I'ensemble de la section du ligament ;
» Essai de flexion a I'extrémité d’'une simple plagd& (Double Torsion) : K, est
mesuré a partir de la charge appliquée et est aratgmt de la longueur de la fissure.

Au cours de notre étude, nous avons utilisé less tessais dont les éprouvettes
caractéristiques sont représentées a la Figurel8l: SENB, CNB et DT.

SENB CNB DT

Figure Ill - 18 : Eprouvettes spécifiques utiliséesu cours de la thése [BOUOQ7]

Apres avoir défini les conditions expérimentalebestpression de Kpour chaque essai, hous
présenterons les principaux résultats a 25°C dlif&rentes observations pouvant aider a la
compréhension des mécanismes d’amorcage et degatapades fissures.

L’annexe 5 se charge de détailler I'ensemble desumes. Nous avons notamment conclu que
I'élévation de température ne modifiait pas sigaifivement I'ordre de grandeur de (€cart
maximum noté de 20%), confirmant en cela les masdeeWindisch et al. sur éprouvette
CNB [WIN93].
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C. 2. Résultats d’essais sur les deux compositions

C.2.1 Mesure de Ka I'amorgage

Entaillées de facon rectiligne selon la largeurs@t environ un quart de I'épaisseur, des
éprouvettes parallélépipédiques, dites SENB, ohtsétlicitées en flexion 4 points a 25°C
(dispositif présenté au chapitre Il). La principedserve exprimée sur cet essai réside dans le
fait que le fond d’entaille usiné, aussi fin sdjtA’est jamais représentatif d'un défaut ou d’'un
front de fissure réel. L'entaille est souvent idinde au moyen d’'une meule diamantée de
fine épaisseur, voire affinée au moyen d'une lameadoir et d'une suspension diamantée
(éprouvette SENVB).

Dans notre cas, la technique d’électroérosion pedoétenir un rayon en fond d’entaille de
0,1 mm avec un fil de diamétre 0,15mm (Figure 119 b). L’entaillage par électroérosion
peut toutefois parfois générer une microfissuras groche des concentrateurs de contraintes
réels du matériau (voir Figure Il - 3 b).
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Figure 11l - 19 : a) Allure de la variation de la charge au cours de la flexion sur éprouvette SENB@ppée
aprés amorcage de la fissuration - b) micrographi®EB de la face polie de I'éprouvette aprés rupture

On détermine Ka la valeur maximale atteinte par la charge dutassai (Figure Il - 19a),
en fonction de la longueur de I'entailieet de la fonction o) (notations Figure Il - 1 a) :

K, :%E{m’a F (@)  avec 0:% [MUN99]

Pour I'expression de Hes livres de références sont #sess Intensity Factor Handbook de
Murakami [MUR87]. Ces fonctions étant généralemeléfinies pour des géométries
restreintes d’éprouvettes, on utilisera I'expressie Gross et Srawley [GROG65], valable pour
une éprouvette en flexion pure telle qu®,6 :

F(a)=1,122-1,4Qx +7,33a” —-13,08a° +14,0a" [GRO65]

D’aprés nos estimations, le matériau A résiste r&dgent mieux que le matériau B a
'amorcage d’une fissure, avec un iKoyen de 2,0MPa.}fi (valeurs comprises entre 1,88 et
2,1MPa.n¥? sur 4 essais) contre 1,7MP&fvaleurs comprises entre 1,5 et 1,9MP&.sur

3 essais). Cet ordre de grandeur a été confirméprouvette CNB selon une approche
similaire [MUN99] (applications numériques en axmé).
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Quelle que soit la composition, la fissure s’amandond d’entaille mais la rupture n’est que
partielle : la Figure Il - 19 b) illustre un exefaple fissuration incompléte, avec un ligament
restant de 0,4mm (la cellule mesurait une chargérseure a 10N aprés propagation). Le fait
que la rupture n’ait pas été totale, comme c'esigdement le cas avec les céramiques
denses, suggere un mécanisme de propagation difs$i@a la microstructure particuliére du
cermet : les mesures de & propagation stable vont nous le démontrer.

C.2.2 Mesure de Ken propagation stable

* Mesures sur éprouvette CNB

En utilisant le méme dispositif expérimental, unéeraative a I'essai de flexion sur
éprouvette SENB est de réaliser une entaille emdode chevron, réalisée également par
électroérosion. Si les géométries sont judicieustrobhoisies, I'essai sur éprouvette CNB
permet d'obtenir une rupture stable aprés le pdisrhorcage de la fissuration, situé a la
pointe du chevron mis en traction (Figure Il - @) La stabilisation de la fissuration est
assurée par le fait que la longueur du front drufes augmente au cours de la rupture.

30

a :
) Matériau B, 25T Amorgage Aire du chevron
Eprouvette n’l \
ection fissurée
20
<
(]
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déplacement des appuis (mm)

Figure Il - 20 : a) Courbe caractéristique de la fssuration stable sur éprouvette CNB, dont on peutoir
la section aprés rupture — b) Notations de la seatn en chevron

ao=aolb ai=ailh

En cas de fissuration stable jusqu'a la fin desumess I'essai est interprétable en termes
d'énergie de rupture a partir des mesures conjsgigeharge et de déplacement. On suppose
alors que I'énergie W fournie a I'éprouvette aegierement consommeée par la création des
surfaces de rupture (Figure lll - 20 b). En nofddéa charge appliquée, u le déplacement des
appuis associé, A l'aire du chevronyd€nergie de surface du matériau, le bilan énepgét
s’écrit :

W= j Pdu=2Ay

La valeur moyenne du f.i.c sur 'ensemble du trdetpropagation de la fissure se déduit de
I'énergie de surface et du module d’élasticitédEn(ule valable en contraintes planes) :

/ EW
K, =4 2Ey= A [BOUO06]

D’aprés nos difféerentes mesures (quatre pour chagogposition), les matériaux A et B ont
un K, moyen de l'ordre de 3,5MPa'then propagation stable, avec des valeurs comprises
entre 3 et 4MPa.lff. Ces estimations sont légérement supérieures @MPa.n'> évaluées

a 25°C par Windisch et al. pour le matériau A sum@&me type d’éprouvettes [WIN93].
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e Mesures sur éprouvette DT

L’essai de Double-Torsion permet également d'obtene fissuration stable a partir d'une

simple plaque sollicitée en flexion & 'une de sggéemités (Figure Ill - 21 b). Une fissure se

propage dans la longueur de I'éprouvette, orthogoment a la direction de compression, a
partir d’'un défaut introduit sur la face en tensjempreinte d’'indentation dans notre cas). Cet
essai est un des rares qui permet I'étude de sarfifon lente a haute température des
céramiques [BOU85].

Outre le fait que cette configuration stocke peénelfgie élastique, un des grands avantages
de lI'essai DT est que le f.i.c est indépendantadéomhgueur de la fissure, pour autant que
celle-ci soit comprise entre le quart et les tqigrts de la longueur de I'éprouvette. Il est
souvent préférable de guider la fissuration au malene rainure de profondearde I'ordre

de 0,2 a 0,3mm pour une épaisseur de 1,8mm darescas).

En procédant a des essais a déplacement congtaer\(ation de la relaxation de la charge),
il est possible de réaliser des mesures successivesie méme éprouvette : la Figure Il - 21
a) illustre par exemple la variation de charge @urg d’'un essai interrompu en bloquant une
fois le déplacement.

100
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Figure Il - 21 : a) Mesure de charge au cours d’uressai DT interrompu - b) Notations et indentation

Pour une éprouvette d'épaisseur h et de largeapdisant sur des appuis distants de W en
flexion 3 points, la formule développée par Platkarime K en fonction des dimensions, de
la charge appliquée P et du coefficient de Poisgtwypothése de déformations planes) :

K, = PW i 3 avec& =1- 0,630 + 1200e @ tel que @ = 2h [PLE79]
2 \bhe(h-a)(L+0)é b

Un essai réalisé sur chaque composition a permi®uiirmer I'ordre de grandeur mesuré sur
éprouvette CNB : Kest estimé respectivement entre 3,5 et 4,1MPaeh entre 3,5 et
3,6MPa.nf? pour les matériaux A et B. La relation simple existentre la complaisance de
I'éprouvette et la longueur de fissure a permisaliger la gamme de vitesses de fissuration
correspondante des éprouvettes entre 0,15 et 0,22(wair annexe 5).

L’observation des faces en tension polies a régé&les fissures avaient bifurqué a partir de
la moitié de la longueur d’éprouvette, que le chargnt ait été fait avec ou sans interruption.
Enfin, la faible diminution de charge mesurée aursad’une interruption de chargement
traduit un arrét rapide de la fissuration et senméjuer que le cermet n’est pas sensible a la
fissuration sous-critique par corrosion sous camtea, du moins pour ces vitesses : I'étude
des mécanismes d’arrét de fissures va nous éctairere point.
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C. 3. Mécanismes de propagation et d’arrét des fissures

C.3.1 Ténacification par les particules métalliques

Différentes techniques expérimentales ont permastither la ténacité du cermet. Les valeurs
de facteur d’intensité de contraintes déterminégaréir de la charge maximale (SENB et
CNB) témoignent de la faible résistance a I'amoegadpnnée caractéristique des ferrites
spinelles. Le fait que la rupture n’ait pas éta@almsur chaque éprouvette SENB a démontré
gue I'énergie fournie aux éprouvettes suffisaitrioecer la fissuration mais ne provoquait pas
une rupture brutale catastrophique. Ce phénomesst sotamment traduit par la mesure
d’une plus grande valeur de f.i.c en propagatiablstsur les éprouvettes CNB et DT.

L’augmentation du f.i.c au cours de la fissuratish la conséquence d’'une contribution de la
microstructure a un mécanisme dissipatif d’énesgigplémentaire. Une étude des courbes de
résistance a la fissuration, dites courbes R, peasiet de comprendre pourquoi et comment
le f.i.c peut évoluer au sein d'un méme matérialijnatar d'une alumine [MUNO7]. Les
courbes R nous indiquent que la ténacité augmentenetion de la propagation d’une fissure
jusqu’a une longueur caractéristique, a partiragdgi¢lle elle tend vers une valeur stable.

On trouve plusieurs explications au renforcemerst matrices céramiques : la présence de
particules ductiles, de microfissuration, d’inté¢ra entre les contraintes externes et celles en
pointe de fissure ou encore de transformation desgden pointe de fissure. Dans notre cas,
un zoom sur la pointe de fissure visible sur leftérale d’'une éprouvette SENB atteste la
présence d’amas métalliques ancrés de part ere’des leévres de la fissure (Figure 11l - 22).
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Figurel l-22: Ponté\gé ductile de la fissure obervé sur une éprouvette SENB

Li a aussi conclu que les phases métalliques «iféaiant » le cermet par leurs pontages
ductiles [LI 06]. Ses mesures par méthode IST t@nadt a prouver que le f.i.c critique du
matériau A augmente de 2MPa'fa 3,4MPa.iH? lorsque la proportion de métal croit de 0%
a 20%.

C.3.2 Chemin de propagation

La rupture des céramiques se produit principalerpantclivage ou par fluage localis€, en
fonction des niveaux de déformation et de tempézaditeints. La rupture peut affecter les
grains (rupture transgranulaire ou intragranulaim@) les joints de grains (rupture
intergranulaire) [DEN96].
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Une propagation intragranulaire a été principalanoéservée pour des fissures développées
a partir d’empreintes d’indentation Vickers. Daaplupart des cas, le chemin de propagation

ne semble pas particulierement privilégier lesrfataes entre les deux phases céramiques. En
revanche, les fissures sont susceptibles de comoles amas métalliques ou de s’y arréter,

comme le prouve celle partant de I'angle supémieufempreinte, Figure Il - 23.
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Figure Il - 23 : Fissuration a partir d'une empreinte d'indentation Vickers (matériau A)

L’anode rompue au cours du transfert présente dgaieun arrét de fissure. Un morceau
fissuré a été découpé, poli puis observé au MEBufEi Ill - 24 a). La propagation de la
fissure est majoritairement intragranulaire au sggnla matrice céramique : le chemin de
propagation ne semble pas privilégier les intedanétal/céramique ou spinelle/monoxyde,
excepté a l'extrémité de la fissure ou elle seraklil@rivilégier les interfaces spinelle/oxyde
(Figure IIl - 24 b). Nous pouvons supposer que &cmofissure s’est brutalement propagée
depuis la zone périphérique de I'anode avant deé&& dans sa zone centrale.
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Figure Il - 24 : Micrographies MEB de fissure d’anode créée a la suite de gradients thermiques

a) propagation majoritairement intragranulaire - b) propagation intergranulaire en pointe de fissure

La présence de contraintes résiduelles au seia gdecrostructure du cermet peut également
influer sur les chemins de propagation et sur tesgies de rupture [WITO1]. Des techniques
fiables basées sur la nanoindentation sont subteptd’évaluer cet état a température
ambiante [KES03], mais nous n’avons pas eu l'occade les mettre en ceuvre. Associés a
un refroidissement post-élaboration, des désaccdidsomeétriques entre phases sont a
I'origine de contraintes internes [SEL61]: la nidrest alors sollicitte en compression
radiale et en traction orthoradiale car sa coribacest inférieure a celle des deux autres
phases (annexe 3). Toutefois, la mise en fonctimen de I'anode va annihiler ces effets.
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D. Récapitulatif du chapitre 1lI

L’investigation générale de la résistance mécanideg cermets candidats a I'électrolyse
révéle des propriétés mécaniques modestes powdnamique dense. Pour le matériau A, par
exemple, la contrainte a rupture et la ténacité sespectivement de I'ordre de 110MPa
(moyenne des essais de flexion 4 points) et 2,0MPa(valeur & I'amorcgage). Il est difficile
de comparer les matériaux A et B en raison de l@lifférences de composition, de
densification et de taille de grains. Cependanmédériau B semble présenter une meilleure

résistance a rupture que le matériau A lorsquetkaiyoration est optimisée.

Les essais de flexion ont démontré que la ruptureedmet intervenait principalement dans le
domaine élastique-fragile, a partir d'une brusoxtersion des défauts de volume générés au
cours de la mise en forme et/ou du frittage. Latungpdes éprouvettes de laboratoire est
relativement peu sensible a leur état de surfacesémmutivement a une découpe par
électroérosion ou a une rectification par maching:oLe processus de fabrication d’'une
anode ne semble pas introduire de défauts de vollentilles anormalement élevées par
rapport a ceux identifiés sur éprouvettes de ldboea mais une attention particuliere doit
étre apportée a certaines surfaces libres degitta

De plus, les manipulations d’anode a I'échelle stdalle peuvent entrainer la ruine du

composant avant méme son utilisation. Bien queedemns de protection limitent 'amplitude

des gradients thermiques, les simulations nume&sigéeelent I'existence de contraintes de
traction en surface de I'anode, notamment dansatdepsupérieure. D’apres les calculs du
post-processeur statistique, de faibles gradieatsraient suffire a déclencher 'amorcage
d’'une macrofissure depuis les défauts de volumebghilité de rupture de 10% évaluée au
cours d’un transfert d'anode protégée thermiquenémt CRV étudie actuellement d’autres

solutions industrialisables pour limiter I'impactud choc thermique avec l'air ambiant.

Néanmoins, la présence de gradients thermiquesaserandre en compte au cours de la
premiere chauffe.

Enfin, 'analyse des mécanismes de rupture estatdylus complexe que les fractographies
ne permettent pas d’identifier avec certitude l&ad@a l'origine de la rupture a I'échelle des
éprouvettes, d'une part, et la zone d’amorcagefidssres primaires sur les anodes, d’autre
part. Qu'elles soient introduites volontairement palentation ou qu'elles apparaissent en
service a la suite d'un choc thermique, les fissuse propagent au sein de la matrice
céramique sans privilégier les interfaces spimeligde (propagation majoritairement

intragranulaire au sein des deux oxydes). Toutefessparticules métalliques jouent un réle
dans le renforcement et la ténacification du cenpagetleur déformation plastique a l'origine

d'une dissipation supplémentaire d'énergie parggentles levres de la fissure. La rupture
partielle d’échantillon a la suite d’'un choc thegqo, I'observation de pontages ductiles et la
mesure d’un facteur d’intensité de contrainte empagation (éprouvettes CNB et DT) de

I'ordre du double de celui a 'amorcage (éprouvSiENB) traduisent toutes trois cet effet.

Jusqu’a présent, nous avons uniquement étudié dpects mécanique et thermique du

comportement a rupture des cermets. Or, les papngatie défauts d’'une anode vont évoluer

dans I'environnement corrosif d’'une cuve d’électsel, sous les effets combinés de deux
types de dégradation : une corrosion dite « sechéssltant d’'une oxydation en atmosphere

gazeuse riche en oxygene, et une corrosion ditawgde », résultant d’'une dissolution par des
sels fondus (cryolithe). En raison de la comples#é mécanismes de dégradation par le bain
cryolithique et de la mise en ceuvre expérimentadas nous sommes contentés d’étudier, au
Chapitre IV, les conséquences mécaniques d’'uneabiydsous air des cermets.
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A. Evolution microstructurale et étude cinétique

L'utilisation d’anodes inertes en cermet permetttai produire du dioxygene en lieu et place
du dioxyde de carbone. Le dioxygéne produit s’épkegit du bain par le haut de la cuve et
constituerait, en compagnie de gaz du type fluodiingdrogene, une proportion importante
de latmosphere gazeuse en contact avec la zoneergé® de l'anode. Les pressions
partielles d’oxygéne pourraient donc y atteindre daeurs relativement élevées.

Dans un premier temps, nous analyserons les trguabkés sur I'oxydation du matériau A
pour mieux appréhender les mécanismes et lesqumdtiopérant sur le matériau B.

A.1. Oxydation du matériau A

Al 1 Mécanismes d’oxydation

Les mécanismes d’oxydation du matériau A ont &idiés au cours de la thése de F. Rioult
[RIO05] [RIOO06]. Le cermet n'est pas stable en api@re oxydante et subit une dégradation
mixte, par le biais d’oxydations externe et inte(Réggure IV - 1 a). Environ un tiers de
'oxygene absorbé est responsable de la créatiorcalehes d’oxyde en surface des
échantillons (résultats d’ATG couplés a des obgema microstructurales). Le reste diffuse a
coeur du cermet par I'intermédiaire des joints gengrde la matrice céramique. De I'oxygéne
18 constituant I'atmosphére gazeuse initiale a @iegsé comme traceur en analyse
NanoSIMS, pour mettre en évidence ces mécanisrffasidnnels (Figure IV - 1 b).
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Figure IV - 1 : a) Couches d’oxydes générées parfilision d’espéces chimiques et de lacunes (MEB)
b) Détection de'®0 & coeur de cermet par analyse NanoSIMS [RIO05]

F. Rioult a proposé le mécanisme d’oxydation suivda nickel est le premier élément a
s’oxyder en formant une couronne de monoxyde &élgplpérie du grain métallique et en
consommant le spinelle & proximité (absencé®®. Le cuivre migre ensuite en surface en
s’oxydant en CuO (ténorite) et parfois en,Gycuprite), mais diffuse également a l'intérieur
des autres oxydes constituant le matériau (Figuirell b).

Les diffusions de cations et de lacunes engentiaméation d’une bande poreuse qui transite
a coceur du cermet, paralléelement a la surface. Paisseur est estimée entre 20 et 40um
(Figure IV - 1 a). Les cavités ayant contenu duaingbnt progressivement comblées par une

formation de monoxyde (NiFeCu)O (présence™i® et une précipitation de phase spinelle
(absence d&0).
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A. 1.2 Cinétique d’oxydation

De nombreuses analyses thermogravimétriques (ATGE® réalisées sur de fines pastilles
cylindriques, d’environ 9mm de diamétre et 0,5mmapdisseur [RIO05]. Un basculement
d’atmosphere de I'argon vers l'air est opéré a édampérature pour atteindre la pression
partielle d’oxygene P(£ voulue.

Les mesures ont démontré I'existence d’'un réginaéiosinaire d’oxydation a partir d’'une
durée de l'ordre de 4h a 960°C, pour une pressiotiefle d'oxygene de 1 : le gain de masse
par unité de surface devient alors proportionneteanps (Figure IV - 2 a). Mesurée sur
micrographies (Figure IV - 2 b), la couche oxydéerespondante présente également une
épaisseur proportionnelle a la durée, caractéuistidune diffusion a travers une couche
d’oxyde externe non limitante [ANTO3].

a) 40

— PALFC cupgene 11000 hPaY

0 4 temps (h) 25

-, & . v
Figure IV - 2 : a) Prise de masse a 960°C et a P{@1 (ATG) - b) Pastille oxydée 100h a 960°C et a
P(0,)=0,2 (image MEB) [RIO05]

De plus, F. Rioult a démontré que la vitesse d'aigth augmente avec I'élévation de la
pression partielle d’'oxygéne en-dessous d’'un s#eiib100Pa et devient constante au dela
(Figure IV - 3 a). La vitesse sature en raisonalpression d’équilibre imposée a l'interface
fixe par la formation de deux oxydes externes CtiOwO, CuO étant le seul oxyde détecté
en dessous du seuil [RIO05]. Ainsi, aux bassessjmes, la vitesse d’oxydation ne peut étre
évaluée au moyen de fonctions distinctes de lsse®t de la température (pas de séparation
des variables possible).
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Figure IV - 3 : a) Vitesse de prise de masse a 9@Den fonction de la pression partielle d'oxygéne [05]
b) Rapport de vitesse d’oxydation en fonction di&a température (référence a 960°C)

Sous air ambiant en revanche, F. Rioult a concle tu vitesse d’oxydation suivait
asymptotiquement une loi d’Arrhenius entre 920 80°€, avec une énergie d’activation
apparente estimée a 363kJ/mol. De l'ordre de 2uan860°C, la vitesse d’oxydation du
matériau A serait a priori triplée lorsque la tenapdre augmente seulement de 960°C a
1000°C (Figure IV - 3 b).
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A. 2. Oxydation du matériau B

Les proportions et les natures des phases méwdliqui composent le cermet ont été
optimisées par le CRV pour minimiser la vitessexgdation globale d’'une anode a 960°C.
Plusieurs compositions, élaborées a partir d'unanmg® de poudres métalliques riche en
nickel, présentaient des profils cinétiques intgaass : le matériau B en fait partie.

A 2.1 Observation du phénomene

Les premiers effets de I'oxydation ont été obsemuesours des mesures de module d’Young
a haute température. Bien que le cermet reste gedewhps a 960°C (une heure de
stabilisation thermique plus quelques minutes dgggment mécanique), une dégradation de
la surface des éprouvettes sur une épaisseurrdied’de 20um a été constatée (Figure IV - 4
a). Apres des maintiens respectifs de 10h et 48hyree phase métallique ne subsiste sur une
couche de 50um (Figure IV - 4 b) et de 230um (f&idu - 4 c) d’épaisseur.

oxyde poreux
—

960°C (lotl) : a) aprés 1h (MO) - b) aprés 10h (MO)c) aprés 48h (MEB)

Comme pour le matériau A, une résorption de la gt@anitiale dans la zone oxydée et la
création d'une bande de porosité (Figure IV - 4sont observées. Pour des durées
d’oxydation supérieures a 48h, les différentes bheacformées par I'oxydation (couche
externe dense, cermet oxydé dense et bande posmudjien différenciées.

A.2.2 Mécanismes d’oxydation

Dans un premier temps, les différentes couches é&ét analysées chimiquement. La
guantification a été effectuée sur différents psptau moyen d’'une microsonde de Castaing.
La Figure IV - 5 constitue un exemple de profil2B0um de long, dont I'origine correspond
a la surface d’'un échantillon oxydé pendant 486@Q. La Figure IV - 6 illustre, quant a
elle, les « cartographies X » de la zone entoueaptofil.

Les analyses chimiques nous ont permis d’étableiques analogies avec les mécanismes
d’oxydation identifiés sur le matériau A. En vdies principales conclusions :

e Au cceur du cermet, le nickel consomme un peu dsepsinelle avoisinante, comme
en témoigne l'absence de cuivre autour des phastaslliques dans la zone non
oxydée (a 270um) ;

* Une partie du cuivre diffuse vers la surface potwryner, avec le nickel et 'oxygene
de l'air, une couche de monoxyde de compositionemog (Np 7Cuy29-€0.05O. Du
cuivre est également présent a proximité de I'fater poreuse, comme en témoigne
son image X. Seule une infime quantité de cuiviessie au coeur des anciennes
phases métalliques oxydées ;
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* En comparant les compositions moyennes du spiaeliBones oxydée et non oxydée,
nous avons constaté que I'oxydation favorisait smestitution du fer et de I'élément
X par du nickel et du cuivre ;

» Enfin, la migration du cuivre conduit principalenten la création d’'une bande de
porosité transitoire (soit une interface poreusebilaly qui est progressivement
comblée par la formation d’oxyde a forte teneunehkel : Nip.g(Fe,Cu)O.

¥ b) " | Profil doxydation 48h TAUHO) = ATER)
90 - At% Fe% At%(N) —
-+ At%(Cu

80
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E externe oxyde poreux
E 60 @ >« e >
o
oo [ WYY WY
g |
S 40 ? * i
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Figure IV - 5 : a) Profil et b) concentrations atoniques associées aprés 48h d’oxydation sous air 2096

Figure IV - 6 : Images X correspondant au profil dela Figure IV - 5

Les mécanismes opérant sur le matériau B ont égm@ent confirmés par C. Honvault,
lequel a aussi travaillé sur un modéle cinétiquegpéelau regime mixte d’oxydation [HONOS].
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A.2.3 Cinétique d’oxydation

Bien que les mécanismes d’oxydation des matériauwetAB soient semblables, leurs
cinétiqgues associées sont tres distinctes. En ¢esgela méme procédure expérimentale
(ATG a 960°C pendant 80h), on constate que le daimasse par unité de surface n’est pas
proportionnel au temps (Figure IV - 7 a): en ttéalia vitesse de prise de masse décroit
progressivement. L’empilement des différentes ceaatxydées est clairement visible sur les
deux faces d’une pastille (Figure IV - 7 b) [HONOS]

a) BQ-! 72
5p 4 || = Prise de masse ] mg
i il m 150
.1l Lz
S04\ [14 8
[ "12“
g 5
g¥ T =
8 108 €
33]‘ @
= 106 =

& M

““-“‘M_‘_ﬂ_ﬁ "04§
10 i
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Figure IV - 7 : Oxydation de pastilles lors d’essa d’ATG pendant 86h a 960°C et a P(9=0,2 (lot3) :
a) Prise de masse non linéaire (ATG) - b) Microgihie MEB associée [HONOS8]

Pour ces durées d’essai, C. Honvault a démontrdagci@étique d’oxydation du matériau B
n'était ni linéaire (contrairement au matériau Aj),purement paraboligue, comme dans une
configuration de couche d'oxyde compacte et adhéréihéorie de Wagner). Il a donc
récemment modélisé la cinétique de ce régime néixtaide d’'une loi des lenteurs. Sa loi
cinétique intégre un terme parabolique associécadlahe externe de monoxyde et un terme
linéaire positif qui traduit une diffusion plus rde de I'oxygene a travers le cermet oxyde
qu’'a travers la fine couche externe [HONOS].

En notant A et B les deux parametres dépendantgdedients de concentration et des
coefficients de diffusion de I'oxygene au sein daque couche d’épaisseur h (annotations de
la Figure IV - 8), la vitesse globale de réactiaxprime sous la forme :

dh

globale __ 1

dt  2Ah +Bh

2: Oxyde poreux,
d’épaisseur quasi constante

3: Oxyde dense,
d’épaisseur croissante h,

4: Monoxyde de surface,
d’épaisseur constante h,

. a i N -

Figure IV - 8 : Vue en coupe des couches d'oxydesrinées en surface et a caeur de matériau B (MEB)

Dés les premieres heures d’oxydation, la fine ceuplotectrice de monoxyde se forme
progressivement en surface, pour atteindre unessmai B de I'ordre de 10 a 15um qui
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restera ensuite constante. Simultanément, I'épaishe cermet oxydé;hcontinue a croitre
grace a I'oxygene qui diffuse a travers cette ceusthaux joints de grains du cermet oxydé.

En négligeant la variation d’épaisseur de la cowetierne, on peut déterminer I'évolution de
h; par la solution d’'une équation d’ordre 2 de larferAx2 + Bx + C = t. Les valeurs des trois
coefficients A, B et C étant identifiées au préldala position du front d’oxydationyBoale st
connue d’apres la solution(h, a l'incertitude b pres.

Cette approche analytique a été validée a 960°@phtonvault en comparant les épaisseurs
d’'oxydes données par le modeéle et celles relevéeses faces des pastilles (oxydées lors
d’essais d’ATG), et ce pour difféerentes pressiomstiplles d’oxygene [HONO8]. Sous
P(0,)=0,2, par exemple, la vitesse d’oxydation du matéB décroit progressivement depuis
3um/h en début d’oxydation jusqu’a environ 2um/reapine centaine d’heures. A pression
variable, la vitesse d’oxydation est définie pae donction croissante de la pression partielle
d’oxygene et de deux constantes a et b (fonctitanvd a la pression de référencg)P

[ dhglobalej — F)OzyZ [ dhglobalej

dt ), a+bR*| dt ),

ref

A. 3. Oxydation d’échantillons parallélépipédiques

A.3.1 Validation de lois cinétiques pour des temps courts

Le premier objectif de I'étude est de vérifier lzhérence des lois cinétiques identifiées sur
pastilles avec les relevés d'épaisseur effectuésaiéchantillons parallélépipédiques oxydés
sous air au cours d’essais mécaniques.

Dans un premier temps, nous avons vérifié que &tipo du front d’oxydation relevée en
surface du matériau A était conforme aux prévisiates F. Rioult pour différentes
températures (Figure IV - 9) : aprés 100h a 960r@pees 25h et 75h a 1000°C, sous air
ambiant.

100 +
Oxydation y =362.7x% + 125.2x - 2.4
971 sous air 2
80 - y= 164.3x - 2.5 ‘l—/g—'
e
y =500.0x - 5.0 i
70 /’,7%%_1
/” //

60 A d
g e - /’//
9 50 1 P // B 5
g. v y = 205.6x" +53.8x-1.8

o

2 40 T //I

30 7 ——Modeéle matériau A & 960C

——Modéle matériau B (lotl) & 960C
20 A - = Aa1000T
= = Ba1000TC
10 - < mesures a 960C
B 0 mesures a 1000C
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Figure IV - 9 : Comparaison des épaisseurs d’'oxydegelles et théoriques a 960°C et a 1000°C (soud a
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Ensuite, nous avons constaté que le lot d’éproesele matériau B s’oxydait avec une vitesse
d’avancée de front de 4um/h a 960°C au cours damipres heures d’oxydation, au lieu des
3um/h prédits par C. Honvault sur cette méme dwegour des pressions partielles

d’oxygéne voisines.

Nous avons donc proposé une nouvelle loi cinéttjaedre 2, adaptée a I'oxydation de nos
échantillons parallélépipédiques (détails en ann@xe.es épaisseurs d’oxyde relevées en
surface d’échantillons sont bien prévues par nox das identifiées a 960 et a 1000°C. Les
équations correspondantes sont illustrées dansgylag-1V - 9, ce qui justifie le tracé des

courbes de temps en fonction de I'épaisseur théerignversion d’échelles). On constate
alors que le modele surestime légerement I'épaissesurée en deca de 40h d’oxydation
(130um contre 100um aprés 20h d’oxydation par el@mmges 40h représentent environ la
durée moyenne nécessaire a la formation de la ecextierne de monoxyde [HONOS].

Enfin, nous avons conclu quune méme élévation depérature engendrait une
augmentation des vitesses de diffusion plus imptetau sein du matériau A : en effet
I'énergie d’activation apparente du matériau B J76hol) est environ 2 fois plus faible.

Dans le paragraphe suivant, nous verrons commentamrainte mécanique peut influencer
la cinétique d’oxydation des cermets.

A.3.2 Influence d’une sollicitation mécanique sur la tigée d’oxydation

Les études cinétiques réalisées au cours desdlifés théses ont démontré que la diffusion
des especes au sein du cermet était influencéd'gmaisseur de la couche externe de
monoxyde, par la température (activation thermicetepar la pression partielle d’oxygene,

dont dépend la nature des couches créées.

Ces diffusions sont également perturbées par ds @ramps électrigues [HONO8]. Pour
notre part, nous avons testé une influence évdatwdd sollicitations mécaniques, en
observant la section médiane d’éprouvettes initialet vierges d’oxydation et ayant flué en
flexion sous air pendant plusieurs dizaines d’heufel chapitre Il, nous avons démontré que
la contrainte maximale appliquée était correcterdgatuée avec les lois de I'élasticité.

Nous avons d’abord constaté que I'oxydation du reatéA n’était que Iégeérement affectée
par la contrainte, car les épaisseurs d’'oxyde églesur les faces en traction ne sont pas tres
différentes de celles mesurées sur les faces epression. Apres 100h a 960°C sous 60MPa,
la diffusion de l'oxygéne s’effectue sur 260um eaction, a comparer avec 200um en
compression (Figure IV - 10).

Zone en compression
-60MPa

apres 100h a 960C

Zone en traction
60MPa

T = 15 20 k¥

w_B30k1 o i

Figure IV - 10 : Section médiane d’une éprouvette @ matériau A ayant flué 100h sous 60MPa a 960°C
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Les éprouvettes de matériau B présentent pourpi@udrune trés forte différence d’épaisseur
oxydée entre les faces en traction et en comprgssioce pour de plus faibles contraintes
(Figure IV - 11). Un maintien a 960°C pendant 76bss+/-20MPa affecte par exemple pres
de 400um dans la zone en traction et seulementr25fans la zone en compression (une
profondeur oxydée de 300um est prévue par le mailddique). Une cinétique d’oxydation
dissymétrigue permettrait de prendre en comptéu@mce des contraintes locales sur le flux
d’oxygene qui diffuse a ceeur d’'une structure (uwetiippement est suggeré en annexe 7).

Zone en compression

250um
B o -20MPa

apres 70h a 960C

s Zone en traction
400pm 20MPa

Figure IV - 11 : Section médiane d'éprouvette de ntériau B (lotl) ayant flué 70h sous 20MPa a 960°C

A. 4. Phénomeénes associés a I'oxydation des cermets

A. 4.1 Conséquences d’'une transformation de métal en oxyde

Les mécanismes d’oxydation ont permis d’identifleux modes d’oxydation possibles pour
les phases constitutives des cermets. Le métalagsforme principalement en monoxyde
(oxydations externe et interne) et parfois en dj@rexydation interne). Du monoxyde peut
également précipiter sous forme de spinelle (iere telles transformations de phase
s’accompagnent de changements de volume et/ouafigceent de dilatation [SAROQO].

e Changement de volume

La déformation associée a la croissance d'un oxydtallique est généralement traitée par
des modeles de type Pilling et Bedworth [ANTO3]oxyde formé possédant un volume
molaire généralement supérieur a celui du métailaini’expansion volumique induit une
déformation de croissance donnée par le rapport FBERng-Bedworth Ratio) entre le
volume de produit formé par la réaction et le vadutke réactif consommé pour le former :
PBR=1 V(oxycrld\/l Ob)

a V(métalM)

Du nickel et du cuivre constituant principalemesg phases métalliques, le PBR des phases
métalliques sera compris entre 1,69 (NiO/Ni) e7(Cu/CuO) [RIO05]. Méme s’il n’existe
pas de regle générale, un endommagement de laealickyde (fissures, porosité) est en
général associé aux fortes valeurs du PBR (>1,B)T[#8]. La résistance a la rupture dépend
non seulement de la ténacité de la couche d'oxguds également de son adhérence au
substrat. C’est ainsi que certains oxydes compaetsendommagent pas, ou peu, a linstar
de I'oxyde de nickel NiO.

Dans le cas du matériau B, la croissance extemnmeedfine couche monoxyde Ni(Cu,Fe)O
engendrera peu de contraintes mécaniques en saidacermet. En revanche, une croissance
interne d’'oxyde est susceptible d'altérer l'intégmphysique du cermet en raison de la forte
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augmentation de volume molaire. L'endommagement¢iéples capacités d’accommodation
du gonflement, en l'occurrence par un fort taux plerosité ou une viscoplasticité
significative. Pour une proportion volumique inidiae métal de 20%, par exemple, on estime
que la transformation totale du métal en monoxydpligue une augmentation de volume
globale du cermet de I'ordre de 15% (les détaitsaddculs sont donnés en annexe 7).

* Changement de coefficient de dilatation

L’oxydation de la plupart des métaux se traduit pae diminution de leur coefficient de
dilatation dilatométrique. Les composites conterde® inclusions métalliques n’échappent
pas a la regle. Les données relatives aux phasssitatives du matériau B ont été présentées
dans le Chapitre | : les différentiels dilatoméateg moyens entre I'alliage de nickel-cuivre et
le monoxyde -le spinelle- sont respectivement B;¥°C* et 4,8.1°C™, entre 25 et 1000°C.
Une transformation de métal en monoxyde et/ou @meBe réduit donc significativement le
coefficient de dilatation thermique moyen du cermet

A 4.2 Fissuration d’échantillons partiellement oxydés

Des endommagements caractéristiques ont été obsesué différentes géométries
d’échantillons fortement oxydés. Prenons I'exengilen cylindre maintenu sous air a 980°C
pendant 90h, puis refroidi lentement jusqu’a 25f@npe de 200°C/h) : nous constatons une
décohésion continue tout au long de I'interfaceepse générée par I'oxydation (Figure 1V -
12 a). Pour un méme niveau d'oxydation, ce sontnisofissures qui se créent dans chaque
angle d’'un parallélépipéde (Figure IV - 12 b). EErvanche, aucune décohésion n’est révelée
au niveau des interfaces planes sur les cotés derner.

; T 3 5 5 D Ny i e’ 1] ]—I - ) e o R S |
Figure IV - 12 : Observations a la suite de 90h dxydation sous air a 980°C : a) Décohésion interfealie a

cceur d’'un cylindre (diamétre 3mm) - b) Fissures axiangles, a cceur d'un parallélépipede (c6té 4mm)

Si la géométrie des échantillons est certainememtetire en cause dans I'amorgcage des
macrofissures, ces observations soulignent néarsmi@is conséquences d’'une interface
poreuse sur la tenue mécanique d’'une structureyragisique (type anode), ainsi que
l'influence des singularités (angles). Deux effassociés a la transformation de métal en
oxydes peuvent étre a I'origine des contrainteebigpées au sein de la structure :
* a haute température, par le fait que la structerpuisse pas accommoder totalement
'augmentation importante et rapide de volume ageo& I'oxydation ;
» au cours du refroidissement, en raison d’une ditatalifférentielle entre la périphérie
oxydée et le caeur non oxydé.

Pour déterminer l'influence de chaque phénomenes ravons décidé de caractériser en
premier lieu les propriétés physico-chimiques etanéues des cermets totalement oxydeés,
avant de nous intéresser aux données relativegeriace poreuse.
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B. Caractérisation physico-chimique des cermetsdotaht oxydés

L’objectif de ce travail est d’estimer le temps @€zaire a I'oxydation totale d’échantillons
destinés aux caractérisations mécaniques, puisidigttles évolutions microstructurales et
physico-chimiques sur de longues durées d’oxydation

B.1l. Cinétigue d’oxydation d’échantillons parallélépipédques sur le long terme

B.1.1 Evolution de I'épaisseur oxydée sur chaque face

Dans un premier temps, nous avons vérifié quedisscinétiques établies sur le court terme
(t<100h) étaient extrapolables a plus long termgufie IV - 13 a), en particulier pour le
matériau B. Le modéle cinétique approché préditoplbien I'épaisseur d’oxyde relevée sur
des échantillons parallélépipédiques.

a) 207 . / —~
Oxydatlpn / P
SOous air -~ .
/ -
151 / - (330h)
r'd
- / -,
£ 7
3 Ik (840h)
5 10 !/ 7
I3 e
2 / J/ Modéle matériau A & 960C
& // Modéle matériau B (lotl) a 960C
05 | 4‘! (330h) — "Aa1000T S RE
— B 41000C PR s
, ¢ mesures a 960C g . -1 (840h)
[0 mesures a 1000 T “-:\'r' ___;;'-’ 5
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Figure IV - 13 : a) Comparaison des épaisseurs d'gges réelles et théoriques sur le long terme
b) Sections d’échantillons de matériau B a la suitéd’'une oxydation partielle de 330h et de 840h a 980

A titre d’exemple, deux sections sont illustréesadarigure IV - 13 b), parmi les quatre
échantillons que I'on a oxydés sous air a 960°feta€es du four a intervalles réguliers (330h,
640h, 830h et 1050h).

De plus, la vitesse moyenne d’oxydation du matéBawjui ralentit avec le temps, devient
plus faible que celle du matériau A a partir detb@@xposition a 960°C, et a partir de 100h a
1000°C.

B.1.2 Estimation de la durée d’oxydation complete

D’aprés les résultats précédents, nous avons camqckenviron 1000h et 1500h étaient
respectivement nécessaires pour oxyder totalemmneohantillons de matériaux A et B a
960°C (épaisseur oxydée de I'ordre de 2mm). Pauitdr la durée d’exposition sous air de ce
dernier, nous avons opté pour un maintien a 10008@dant 1000h. Cette équivalence
temps—température permettant une réduction deré&ediu cycle thermique a été justifiée par
des considérations physico-chimiques développédsssous.
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B. 2. Evolution de la microstructure et de la compositiorchimique

B.2.1 Matériau A

F. Rioult a déja étudié les évolutions microstruaiiel et chimique du matériau A induites par
une oxydation totale a 960°C [RIO05]. Si I'on nenti pas compte des oxydes denses formés
a la surface des pastilles, le matériau A oxydéeamte un taux de porosité sensiblement
homogene, de I'ordre de 4 a 5% : il est donc plergéaqu’avant oxydation (Figure IV - 14 a).

a) ! b) % atomique spinelle monoxyde
avant Ni0.8 Fe2.2 Ni0.84 Fe0.16
apres Cu0.18 Ni0.87 Fel1.95| Cu0.39 Ni0.59 Fe0.12

paramétre de maille (A) spinelle monoxyde
avant 8.354 4.194
aprées 8.343 4.197
variation -0.13% 0.07%

snn - BSEZ
Figure IV - 14 : a) Pastille totalement oxydée sousr a 960°C (MEB) - b) Evolution de la composition
chimique et du parameétre de maille des oxydes coiitstants le matériau A

De plus, les compositions chimiques des deux oxgdas relativement homogenes sur toute
I'épaisseur, mais sont devenues trés différentes abenpositions initiales en raison de
I'insertion de cuivre au sein des réseaux cristalliCette substitution ne modifie pas pour
autant de maniére significative les paramétres ailemes deux oxydes (Figure 1V - 14 b).

B.2.2 Matériau B

Concernant le matériau B, les volumes des deuwaungseristallins évoluent trés peu a la suite
des différentes substitutions cationiques (vanmttes parametres de maille inférieure a
0,3%). De plus, les analyses de quatre profils asmnde repérés Figure IV - 15 a) ont
démontré que les compositions chimiques du monoxtddu spinelle formés a 1000°C

étaient trées proches de ceux générées a 960°C'allegune variaient que tres légéerement
entre la surface et le cceur des échantillons (dablg - 16). Ces légeres fluctuations de
composition chimique ont été comparées aux préwsithermodynamiques du logiciel

Factsage® (Figure IV - 17).

N o0 D i)

—l

- Profils

Figure IV - 15 : a) Section médiane d’'un échantillo totalement oxydé a 1000°C et profils étudiés (MO)
b) Présence de porosité (MO) et déplétion en certaés espéces chimiques (images X) a coeur d’échaatill

¥ -.&. i
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Chapitre IV : Etude de I'oxydation et de ses cons@ges mécaniques

surface 0.5mm
spinelle Cu0.13 X0.40 Ni0.87 Fel.60| Cu0.08 X0.48 Ni0.95 Fel.49
oxyde Ni0.68 Cu0.27 Fe0.05 Ni0.76 Cu0.16 Fe0.07
Imm coeur
spinelle Cu0.06 X0.41 Ni0.96 Fel.57| Cu0.09 Al0.45 Ni0.91 Fel.55
oxyde Ni0.83 Cu0.09 Fe0.07 Ni0.75 Cu0.17 Fe0.08

Tableau IV - 16 : Compositions atomiques moyennesed deux oxydes sur 4 profils (matériau B)

Sur une coupe du diagramme de phase Fe-Ni-Ca-@60°C, nous avons représenté les 4
conodes relatives aux compositions moyennes declfpiet de monoxyde relevées a la
microsonde (Figure IV - 17). Les compositions degdes situés a 0,5mm de la surface
(conode rouge) et a cceur (conode rose) sont coaforan 'équilibre thermodynamique
calculé a partir du mélange initial (point bleuh Eevanche, le logiciel ne prévoit ni I'excés ni
le déficit de cuivre relevés respectivement enag@f(conode bleue) et a 1mm de la surface
(conode verte). Les écarts au modéle thermodynasquot d’autant plus plausibles que les
bases de données logicielles ne prennent pas guiedimsertion de cuivre dans le spinelle.

* 0 Fe-Ni-Cu-0,
e 3 060°C, P=1.013 atm, p(Q,) = 0.999% atm thtSage"

Cu

.1* f‘-;‘: v Fe 5] 0E o7 [:1:3 05 04 03 13 0.1 Nf
3 " mol fraction

Figure IV - 17 : Diagramme d’équilibre du matériau B en présence d’'oxygéne et conodes associées aux
écarts de composition chimique entre les deux oxysléstoechiométrie représentée par le point bleu)

Enfin, contrairement a ce qui a été observé smdetériau A, le taux de porosité du matériau
B diminue aprés oxydation (moyenne de 2% calculgarér de trois analyses d’'images). On
constate toutefois deux anomalies dans la densdicaelative des échantillons, mais qui
n'auront pas d’influence significative aux cours daractérisations mécaniques :

* Des zones de porosité plus ou moins marquée appaniisous forme d’anneaux
concentriques (Figure IV - 15 a) : le systeme tloatpmamique pouvant étre saturé
localement en raison d'une évolution de pressiortigh@ d’oxygene, les espéeces
chimiques ne parviennent plus a diffuser au seitadaicrostructure et les porosités
ne sont plus comblées (reprise des phénomenesitifau niveau des zones denses).

» Des les premiéres heures d’oxydation, l'interfaeenmet oxydé/cermet non oxydé
devient poreuse et migre de facon centripéte eecsdur de I'échantillon, ou elle finit
par se concentrer (Figure IV - 15 b).

En négligeant ces variations locales, on considéene que les échantillons totalement oxydeés
présentent in fine une relative homogénéité de asitipns chimiques et de microstructure.
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Chapitre IV : Etude de I'oxydation et de ses cons@ges mécaniques

B.3. Comparaison des caractéristiques physiques de base

B.3.1 Variations de masse et de volume

Nous avons quantifié les évolutions de masse, dama et de densité de plusieurs
échantillons parallélépipédiques des deux composti(Tableau IV - 18), induites par
I'oxydation. On remarque que la diminution de densiu matériau B, moindre que celle du
matériau A, ne peut pas étre expliquée par lareifiée entre les gains de masse. En effet, si
son volume augmente moins, c’est en raison de darpéon d’'une partie de la porosité
initiale : la prise de volume n’implique alors go’'gonflement linéaire de 4,0% contre 5,9%.

matériau A | matériau B
évolution du taux de porosité +2% -3%
prise de masse 6.9% 8.3%
perte densité -10.0% -7.2%
prise de volume 18.9% 12.5%
gonflement linéaire isotrope 5.9% 4.0%

Tableau IV - 18 : Comparaison des évolutions de taude porosité, de masse, de densité et de volume
associées a I'oxydation

B.3.2 Variations de la dilatation linéaire

Nous avons vu précédemment que l'oxydation du métajendrait une réduction du

coefficient de dilatation thermique moyen des mat&. Deux mesures réalisées sur le
matériau B oxydé ont en effet confirmé les estiorai des calculs réalisés a partir des
proportions volumiques et des propriétés dilatoimpéas des couples NiO/Ni et CuO/Cu

(seule la transformation de métal en monoxyde &taitonsidérée).

On avait ainsi évalué respectivement des désacdilatemétriques moyens de 1,9%2C*
et de 10°C* entre 25 et 1000°C pour les matériaux A et B (@abllV - 19).

a moyen (10-6C) matériau A matériau B
avant oxydation 13.2 12.0
aprés oxydation (calcul) 11.30 10.98
aprés oxydation (mesure) X 11.00
écart -14.6% -8.8%

Tableau IV - 19 : Comparaison des coefficients deldtation thermique moyen avant et aprés oxydation
des cermets

B.3.3 Bilan des évolutions physico-chimiques associdasgdation

En théorie, la transformation de métal en monoxgEcompagne de changements de
volume et/ou de coefficient de dilatation pouvanire a I'intégrité physique du cermet. Ces
évolutions microstructurales et physico-chimiquas @€ confirmés par nos caractérisations
expérimentales. Il est donc possible de prévoirr@pmativement les augmentations de
volume et/ou les diminutions de coefficient de t@dileon thermique en fonction de la

proportion initiale de métal, si I'on suppose quaucci se transforme essentiellement en
monoxyde.

Les cermets étudiés ne peuvent étre insensiblestellds évolutions matérielles, que ce soit
en conditions de fonctionnement isotherme ou amésate. Nous allons donc désormais nous
intéresser aux changements de comportement méeaimiduits par une oxydation complete.
Le matériau A ne constituant pas une priorité dé&en@tude, nous n’avons traité que
ponctuellement ces changements, a des fins comprat
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Chapitre IV : Etude de I'oxydation et de ses cons@ges mécaniques

C. Caractérisation mécanique des cermets totalemgdies
C.1. Etude du comportement mécanique

C.1.1 Identification du comportement en fonction de lanposition chimique

La transformation de phases métalligues en oxyaesnadifie pas fondamentalement le
comportement mecanique du cermet, car la matricenigque est toujours constituée de
phases ferrite-spinelle percolantes, dont le cotepmnt est élastique-fragile. En revanche,
les évolutions physico-chimiques que I'on vientcdastater sont susceptibles d’influencer les
parametres élastiques et viscoplastiques, comrmag @fit pu le faire pour d’autres propriétés.
Par exemple, la dureté Vickers du matériau B aiqueament doublé apres oxydation (les
détails de cette évolution sont donnés en annexe 7)

C.1.2 Evolution du module d’Young

Le Tableau IV - 20 récapitule les valeurs de modi¥Moung obtenues par flexion 4 points a
25°C sur trois éprouvettes oxydées de chaque catigpod.a reproductibilité des mesures
est excellente et la valeur moyenne est respectinere 136GPa (-15% par rapport aux
matériaux non oxydes) et de 179GPa (+16%) poummateriaux A et B. Les évolutions
inverses de rigidité associées a I'oxydation trow\eertainement une grande partie de leur
explication dans I'évolution du taux de porosité.

Matériau A oxydé Matériau B oxydé
epr. 1 epr. 2 epr. 3 epr. 1 epr. 2 epr. 3
mesure 1 133.6 140.3 132.6 181.4 175.7 176.8
mesure 2 135.9 140.8 134.9 178.7 181.2 176.2
mesure 3 134.1 140.5 133.1 180.9 182.6 178.1
moyenne 134.5 140.5 133.5 180.4 179.8 177.0

Tableau IV - 20 : Module d'élasticité (en GPa) estié a 25°C sur trois éprouvettes de chaque cermetyaé

Nous avons ensuite étudié I'évolution du moduleadig du matériau B en fonction de la
température, par essai de flexion et par échogeapltiasonore (voir annexe 1). En flexion,
pour prévenir toute rupture prématurée des éprtagienous avons limité la contrainte
maximale a 60MPa et avons effectué I'estimationntdule par régression linéaire sur la
gamme 20-60MPa. Les résultats des différents essatdllustrés par la Figure IV - 21.

200
Matériau B oxydé (lot1)

180

160

140

=— Echographie U.S.
& Flexion [20-60MPa], échantillon 1
B Flexion [20-60MPa], échantillon 2

Module d'Young (GPa)
|

120

100 T T T T T T ‘ ‘ ‘ ‘
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
température (T)

Figure IV - 21 : Evolution en température du moduled'Young du matériau B oxydé
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Chapitre IV : Etude de I'oxydation et de ses cons@ges mécaniques

Le module d’Young mesuré en flexion varie tres pequ’a 600°C (x5%) puis diminue
progressivement pour atteindre une valeur moyeeri26GPa a 960°C. En revanche, aucune
diminution significative n’est détectée par méthadgasonore. Les premiers effets de la
viscoplasticité sont détectés par essai mécanigueekd de 900°C, par I'observation de
déformations inélastiques au cours des cycles degement mécanique (Figure IV - 22 a).
Les estimations de module d’Young sont toutefoisnm@ffectées que pour le cermet non
oxydé, car I'effet de rochet est moins marqué (fagv - 22 b).

140 4 - T0.07 b) so
a) essai a 960C ) Matériau B oxydé

120 1 - 0.06
—900CT _
100 | +0.05 60 7 —
' : 960C
80 0.04

E
S £
= 3
g froee g 2
= I % 40
S 60 T003 € 3 #
Ny [
] § ‘oCJ /
40 - +oo2 € 8
g 20 £ 7
20 +4 —charge Ll 0.01
— déplacement
0 , 0.00 0 . . ,
200 300 400 500 600 700 0.00% 0.02% 0.04% 0.06%

1 .
emps (5) déformation

Figure IV - 22 : Essais de flexion sur le matérial oxydé : a) Dérive du déplacement au cours de cgsl de
chargement a 960°C - b) Cumul de déformation viscdastique au dela de 900°C

C.1.3 Evolution de la résistance au fluage

Le comportement viscoplastique du matériau B oxyéé confirmé au moyen de deux essais
de fluage a 960°C en flexion 4 points sous air.rRies contraintes appliquées de 20 et
40MPa, on constate que les déformations généréas nsoins importantes que pour le
matériau non oxydé (Figure IV - 23), et qu’'un régistationnaire s’établit rapidement sous
I'effet du chargement constant. L'oxydation semblggmenter la résistance au fluage du
cermet. Nous n’avons pas eu le temps de vérifenbservations sur le matériau A.

3.5%
. =—non oxydé 40 MPa
son | Matériau B (lotl) yd —— non oxydé 20 MPa
' 9607C sous air - = oxyde 40 MPa
/ = = oxyde 20MPa
2.5%

2.0% / /

1.5% / /
1.0% // .- ==
0.5% == -

0.0% 1 == T T T 1
0 10 20 30 40
temps (h)

déformation

Figure IV - 23 : Déformations mesurées au cours disais de fluage avant et aprés oxydation (Matériaii)
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Chapitre IV : Etude de I'oxydation et de ses cons@ges mécaniques

L’augmentation de la résistance au fluage provogaed oxydation nous conduira a étudier
l'influence des conditions d’essai oxydantes suwr fésultats fournis par les essais utilisés
pour l'identification des lois de comportement (MGhapitre V). Nous avons donc identifié la
loi de fluage du matériau B totalement oxydé.

C.1.4 Identification de la loi de fluage du matériau Besgpoxydation

D’aprés les conclusions de I'étude du fluage menéehapitre I, il est possible de tester trés
rapidement la sensibilité a la contrainte au calls unique essai constitué de sauts de
charge, a I'image des quatre sauts réalisés efitet 80MPa schématisés sur la Figure IV -
24 a). L'exposant de contrainte reste proche deidufe IV - 24 b), ce qui semble indiquer
qgue les mécanismes de déformation demeurent vraiablement de type diffusionnel.

80 4.0%
a) . b)
Matériau B oxydé, 960C -65
960T
60 3.0% 70 A
s 0,102%/h g v
= S E s
o 40 20% 8 g /
3 0,069%)/ E ° o y=125x-1233
[ ! S g9 2_
= T 8 R?=0.99
S % =
° 20 0,050%/ 10% £ 85S¢
— contrainte
0,018%/h . 4 90 ‘ ‘ ;
— déformation
29 34 3.9 4.4
0 T T T T T T T T 0.0% In (contrainte (MPa))
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45

temps (h)

Figure IV - 24 : Déformation lors d’'un essai a saug de charge a 960°C — b) Représentation logarithmie
permettant I'estimation de n au cours de I'essai ac sauts de charge

Nous avons alors identifié les valeurs des parasei, R et b a 960°C pour n fixé a 1
(Figure IV - 25 a) et I'optimisation a encore coitduun tres bon accord entre déplacements
réels et simulés (Figure 1V - 25 b).

2.0
a) b) Matériau B oxydé
) 960C /
gz(J_Rl(l_exp(_bEvp))_RO] 1.5
K 3
E
E /
E (GPa) 120 £ 10
n 1 8
K (MPa.s) 2.01E+08 ~_§‘ 05
K (MPa.h 5.59E+04 '
Ri (MPa)) 12.7 — déplacement mesuré
b 278 0.0 - - déplacement optimisé
RO 0 0 5 10 15 20 25 30 35 40 45

temps (h)

Figure IV - 25 : Résultats d’optimisation sur le maériau B oxydé : a) Valeurs des parametres
b) Comparaison des déplacements réel et simulé

Comme la composition chimique de la matrice oxyd#ge peu aprés oxydation, I'activation
thermique des mécanismes diffusionnels est sensdniela méme. La loi de fluage a donc
été étendue a d’'autres températures par l'intemirédile I'énergie d’activation identifiée au
Chapitre Il pour le matériau non oxydé. Enfin, n@awons pris le soin de valider la loi
générique sur d’'autres essais réalisés a 960°Co@meant et vitesse de déplacement imposés)
et sur un essai avec sauts de chargement réadlaé haute température (voir annexe 4).
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C. 2. Etude du comportement a rupture

C.2.1 Evolution de la résistance a rupture

Cing essais de flexion 4 points ont été réalisés chiague matériau oxydeé, suivant le
protocole expérimental défini dans le Chapitre_H.rupture est toujours de type fragile et la
contrainte a rupture moyenne s’établit respectivenee 146MPa et 123MPa pour les

matériaux A et B (Tableau IV - 26). Bien que lessores ne concernent qu'un

échantillonnage réduit, nous pouvons raisonnablécwrclure que la résistance a rupture est
ameéliorée par I'oxydation. Le renforcement du cdrest associé au fait que I'oxydation

semble cicatriser une partie des défauts initiatdrmeésents au sein du matériau.

25C Mesures Flexion 4 points Matériau A Materiau B (.k.)tl).
sans/avec rectification
avant nombre de mesures 55 38/21
oxydation contrainte moyenne (MPa) 110.7 77.0/90.7
ecart type (MPa) 9.9 4.6/5.7
aprés nombre de mesures 5 5
oxydation contrainte moyenne (MPa) 145.7 123.0
ecart type (MPa) 4.9 13.9

Tableau IV - 26 : Bilan des essais a rupture effegés sur chague composition avant et apres oxydation

Malgré un échantillonnage réduit, nous aurons Ineguitiliser les parametres de Weibull du
cermet oxydé dans le cadre d’études statistigues@sedans le Chapitre V. L'application de
la méthode du maximum de vraisemblance, décrite Ba@hapitre 1ll, donne notamment des
valeurs respectives dd ,5et del61,9MPapour my, eto,, pour le matériau B.

C.2.2 Evolution de la résistance a la fissuration

Nous avons estimé la ténacité du matériau B oxydémmyen des trois techniques

expérimentales présentées dans le Chapitre IlI. réssltats des essais démontrent que
I'oxydation influence fortement la résistance afilsuration. Les résultats complets sont
donnés en annexe 6. A l'amorcage, le facteur disité de contrainte a été évalué a
2,0MPa.nt? sur éprouvette SENB (Figure IV - 27), soit Iégéeamsupérieur au niveau avant

oxydation du cermet (1,7+0,2 MPa/fu

90
Matériau B (lotl)

81 essai SENB a 25T AN

70

—avant oxydation
= = aprés oxydation
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40 ~

charge (N)
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. <+— Rupture totale

10 A

Rupture partielle — L :

O T T T T 1
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Figure IV - 27 : Variations de charge sur éprouvett SENB avant et aprés oxydation (matériau B)
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En revanche, le facteur d'intensité de contraintxessaire a la propagation a été estimé entre
1,8 et 2,0 MPa.if sur éprouvette DT, soit trés inférieur au niveawaravoxydation
(3,5MPa.nt?) : ceci démontre une nouvelle fois I'influence dewmses métalliques sur la

« ténacification » du cermet, qui ne constituenispdle pontages ductiles une fois oxydées.
Cette évolution de comportement est visible surdesrbes de chargement d’éprouvettes
SENB, avant et aprés oxydation (Figure IV - 27).

Bien que les dimensions des éprouvettes et la Bmguw’entaille (introduite par
électroérosion avant oxydation) soient identiguesnorcage se produit a des niveaux de
chargement différents. En I'absence d’oxydatioamidorcage de la macrofissure depuis le
fond d’entaille est plus progressif et la déformatplastique des phases métalliques entrave
la propagation : I'effet de courbe R s’était tradiotamment par une absence de rupture totale
et brutale de I'éprouvette. Aprés oxydation, lasdi® s’amorce de facon beaucoup plus
brusque et se propage instantanément sur toutaidsgur, I'énergie élastique stockée étant
supérieure a celle nécessaire pour rompre totalei@prouvette.

C.2.3 Evolution de la taille de défaut critique

Le gonflement induit par la transformation du m&maloxydes ne semble pas suffisant pour
combler les plus gros des défauts de volume obsevént oxydation. En effet, la taille du
défaut critique du matériau B oxydé reste supégieurx dimensions moyennes des phases
constitutives, avec un diamétre moyen de I'ordrédgum (Tableau IV - 28).

Matériau B (lotl), valeurs a 25C avant oxydation | apr &s oxydation
contrainte a rupture moyenne (MPa) 77.0/90.7 123
f.i.c moyen a I'amorcage (MPa.m1/2) 1.69 2.01
diamétre moyen du défaut critique (um) 308/221 170

Tableau IV - 28 : Comparaison de la taille des défas critiques moyens du matériau B (lot 1), avantte
aprés oxydation

Les observations fractographiques d’éprouvetteamaéériau B semblent confirmer cette

évolution de taille du défaut critique, mais réwmlesurtout un changement de faciés de
rupture correspondants. Comme nous l'avons déjacgnau chapitre Il, I'interprétation de la

fractographie illustrée Figure IV - 29 a) est tdif§icile tandis que la Figure IV - 29 b) laisse

entrevoir une zone plus lisse qui s’apparenterailnamiroir de rupture créé par une

accélération plus rapide de la fissure, non eng@at les phases ductiles.

o St R

2mm » L min : L Ok Tmm
CERHMET BL1 (s] CERHET B OXYDE BCOH ENHSHEP HAP

Figure IV - 29 : Fractographies d’éprouvettes de miriau B, lot 1 (MEB) : a) avant - b) aprés oxydain
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En revanche, les observations fractographiques amtipes réalisées sur le matériau A
n'apportent pas de différences significatives (Fégly - 30). A noter que l'on retrouve de
nombreux pores a coeur d’éprouvette.

15KV 9mm
BCDH ENSHP HMAP

Figure IV - 30 : Fractographies d’éprouvettes de mi&riau A (MEB) : a) avant - b) aprés oxydation

EHT = 15.00kV

imm —————————
CERMET A OXYDE

C. 3. Synthese des changements physico-chimiques et mégaes

Le Tableau IV - 31 résume les principales évolgiomuites par I'oxydation sur le matériau
B, pour lequel nous avons établi une base de denc@mpléete. Aux évolutions de densité
relative et de rigidité pres, on peut considérer geitableau s’applique aussi au matériau A.

matériau B (lot1)

zone non oxydée

zone oxydé

physique

épaisseur

!

gonflement

=0

densité relative

+

dilatation thermique

rigidité

résistance a rupture

résistance au fluage

mécanique

résistance a l'amorgage -
résistance a la fissuration + -
Tableau IV - 31 : Synthése des évolutions matéried du cermet en conditions oxydantes

Les évolutions relatives a l'interface poreuse rfehprésentes dans un matériau en cours
d’oxydation vont faire I'objet du paragraphe suizan

- 103 -



Chapitre IV : Etude de I'oxydation et de ses cons@ges mécaniques

D. Caractérisation mécanique de l'interface cermgtiéfcermet non-oxydeé

Il est trés difficile de caractériser directememtcbmportement mécanique de linterface en
raison de sa faible épaisseur. Néanmoins, nousopsuvaractériser ses propriétés physico-
chimiques et tenter de quantifier certaines depsmwriétés mécaniques a partir de son taux de
porosité. Enfin, sa tenue mécanique peut étre éstiau moyen d’essais destructifs et non
destructifs.

D. 1. Evolution du taux de porosité

D.1.1 Origine de la porosité

Pour chaque composition, une interface poreus®adeddum d’'épaisseur migre de la surface
vers le coeur du cermet au cours de I'oxydationpdusité interfaciale serait générée par la
diffusion de cations métalliques en direction deslaface car les pores correspondent aux
anciennes phases métalliques, tant dans leur tépadue dans leurs dimensions [HONOS].

D’aprés ces conclusions, le taux de porosité maxseeait de I'ordre de grandeur de la
proportion volumique initiale de phases métalliquesit entre 20% et 25% selon la
composition étudiée. Nous allons mesurer le taupaltesité réel pour le matériau B.

D.1.2 Taux de porosité sur le matériau B

La fraction surfacique de porosité du cermet eantjfiable au moyen d’un logiciel d’analyse
d'image. La Figure IV - 32 a) illustre un exemple whicrographie MEB binarisée pour étre
traitte sous Matlab. Une moyenne glissante a akiés réalisée dans la direction
perpendiculaire a l'interface poreuse et le tauxpdeosité a été calculé sur des zones
d’épaisseur de 5um ou de 2um d’épaisseur. La Fiyure32 b) représente I'évolution de la
fraction surfacique de porosité du matériau B dé gtad’autre de I'interface.

b) 18% - .
Matériau B
16% -
149 1 _ 2T ﬂ
° —5um
© 12%
3
S 10%
2 I
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8 \ A
2 6% )
fg \
image . | VV
N i 2% -
binaire®, -1 -
.~ e s 0% T T T T T T 1

-80 -60 -40 -20 0 20 40 60
distance au front (um)

Figure IV - 32 : Image MEB binarisée et traitée soa Matlab pour quantifier les fractions surfaciquesdes
pores du matériau B - b) Evolution du taux de poroigé en fonction de la distance au front d’oxydation

LN
23pxX=5upr -
» ~ul

Les légeres variations observées de part et d’autront d’oxydation s’expliquent par la
répartition aléatoire de la porosité : les valeneximales y sont analogues a celles estimées
avant (4-6%) et apres oxydation (1-2%). Ainsi, nposivons conclure que la forte porosité
relevée au niveau du front d’'oxydation n’était paésente initialement au sein du cermet. La
valeur maximale du taux de porosité ne dépendg@#u&®paisseur de zone choisie en deca de
2um : la valeur de 16% alors mesurée correspoimidad de grandeur attendu.
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D. 2. Etude du comportement mécanique

D.2.1 Identification du comportement en fonction de lanposition chimique

L’interface étant constituée majoritairement densfi¢ et de quelques phases monoxydes
dispersées, nous pouvons supposer que son compattemcanique est analogue a celui du
cermet totalement oxydé, au paramétre porosité. jpregerface poreuse présenterait, en

particulier, une transition de comportement élastig viscoplastique a haute température.

D.2.2 Evaluation de la résistance a la rupture en tmactio

Nous avons tenté de mesurer directement la résestarrupture en traction de l'interface
poreuse au moyen d’une procédure expérimentalésadil pour la caractérisation de
'adhérence de dépdbts céramiques sur substratslliméta [COL88]. L'amarrage d'une
éprouvette constituée d’'un tel empilement se réselesent difficile en raison de la fragilité
de certains matériaux constitutifs. L'usage d’umésif présentant une bonne résistance en
traction peut parfois suffire pour atteindre latuurp d’une interface de faible adhérence.

Toutefois, nous n'avons jamais obtenu d’amorcageugture a partir de I'interface poreuse,
I'interface adhésif/échantillon cédant régulieretreus des contraintes inférieures a 20MPa.
Nous aurons 'opportunité de calculer, indirectemean ordre de grandeur de la contrainte a
rupture en traction de I'interface sur des cylirsdpartiellement oxydés (voir Chapitre V).

D.2.3 Evaluation de la résistance a la fissuration

En revanche, nous avons pu analyser la résistatedigsuration de l'interface poreuse en
observant les chemins de propagation privilégiés fidsures issues d'une empreinte
d’indentation. Plusieurs empreintes ont été intitedusur une interface plane et saine d’'un
échantillon partiellement oxydé (Figure IV - 12 &), moyen d’un indenteur de macro-dureté.

La charge appliquée a été augmentée progressivetadaton a amorcer une fissure a partir
d’'un angle pour une charge critiquge Rucune fissuration n’est constatée pour une hedey
50N (Figure IV - 33 a), tandis que plusieurs figsuse sont propagées le long de linterface
de part et d’autre de 'empreinte pour une chaeg@@DN (Figure IV - 33 b).

A g . RN TG A | o A

Figure IV - 33 : Micfogfaphies d’empreintes de maco dureté au niveau de l'interface (MO) : a) Pas de
décohésion (50N) - b) Décohésion interfaciale (10PN

Cette observation traduit une faible résistancetrantion orthogonale de l'interface par
rapport celle des zones oxydées et non oxydéesobDstate €également la dissymétrie de
'empreinte, avec une demi-diagonale deux fois piade du coté du cermet oxydé de plus
grande dureté et non renforcé par phases métallique
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D. 3. Evaluation de la tenue mécanique de l'interface adute température

D.3.1 Présentation de la démarche expérimentale et ngu&éri

Il n’existe pas de solution technique optimale psuailficiter I'interface cermet oxydé/cermet
non oxydé en traction a haute température. En,elfefragilité et la faible résistance
mécanique du cermet restreignent encore les teobwid’essai applicables. Des essais de
flexion 4 points ont été réalisés sur des éproasette matériau B ayant subi des pré-
oxydations de plusieurs dizaines d’heures dansued’essai, sans retour a I'ambiante. Pour
un chargement donné, l'intérét est de déclencheeeatévéler un éventuel délaminage qui
affecterait la réponse mécanique de la structure.

Le paragraphe suivant présente les résultats dseassociés a une pré-oxydation de 60h : la
simulation numérique associée sera traitée da@bdpitre V. Toutefois, des essais similaires
ont été réalisés pour de plus longues durées dexydation (non présentés dans le mémoire)
et ont permis d’aboutir aux mémes conclusions expntales et numeériques.

D.3.2 Comportement mécanique d’'une éprouvette partietemeydée

Un échantillon de matériau B a été pré-oxydé pené@@h a 960°C, avant de subir une série
de chargements mécaniques : test de rigidité (eesal) et essai de fluage (essai long). Aprées
un premier chargement destiné a éliminer les jeansde dispositif, nous avons augmenté
progressivement la charge appliquée puis 'avonmteraue pendant 10h. Estimées par les
lois de I'élasticité appliqguées a un matériau hoamay(*), les déformations générées lors ces
deux phases sont représentées Figure IV - 34.

a) 70 0.07% b) 100 — - - 1.0%
— contrainte Matériau B pré-oxydé 9 Matériau B pré-oxyde 0.9%
60 ) - 0.06% Essai de fluage a 960C
— déformation Test de rigidité a 960C 80 / 0.8%
= 50 = 0.05% E 70 / 0.7%
«
s T 2 60 0.6% S
N 1004% 5 T e g
* = 0 ©
5 § g 50 / 05%
= c =
£ 30 A TO003% 5 & 40 0.4% 9
= E 5 3 P 0.3% ©
§ 201 1 0.02% 3 e
20 / 0.2%
10 /_/ 0.01% 10 0.1%
T T T T B 9
0 : : : : : 0.00% 0 0 ) 4 5 8 100 0%
60 80 100 120 140 160 180
temps (s) temps (h)

* Approximation matériau homogéne

Figure IV - 34 : Déformations mesurées sur une éprwette de matériau B pré-oxydée pendant 60h a
960°C : a) au cours d'un test de rigidité — b) auaurs d’'un essai de fluage

A posteriori, aucune fissure interfaciale n’a pie &bserveée, ni sur la section médiane (Figure
IV - 35 a), ni sur une section transverse, a prixgimte la face en tension (Figure IV - 35 b).

EH]

Figure IV - 35 : Sections médiane et transverse ddouvette observées aprés une sollicitation a chaud
(MEB) : a) Epaisseur oxydée homogene - b) Absence fissure a l'interface située en zone de traction
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Il restera a vérifier, au moyen de simulations nugues, que les réponses élastiques et
viscoplastiques de I'éprouvette sont bien carestiies d'une absence de décohésion
interfaciale (Chapitre V). Nous allons confirmertteeabsence d’endommagement majeur
induit par le processus d’oxydation a I'aide d’uspssitif d’Emission Acoustique.

D. 4. Detection dendommagement de l'interface par Emissh Acoustique

Des examens par Emission Acoustique (EA) ont perahes révéler, in situ, les
endommagements potentiels en lien étroit avec tlakgn. Le principe de cette technique
non destructive et les résultats d’essais prélimgnaa I'étude sont présentés en annexe 5
[EPAQ9]. Les parametres physiques associés a lgageret la propagation de fissures ont été
quantifiés au préalable sur des éprouvettes spaedide matériau B avant et apres oxydation
(essai de rupture sur éprouvettes de flexion, ®s$aifissuration sur éprouvettes CNB et
DT...).

D.4.1 Protocole expérimental

Dans un premier temps, nous avons fixé des cylindeematériau B (3 a 4 mm de diametre et
entre 14 et 17mm de hauteur) a I'extrémité d’'urdgui’onde en alumine, au moyen d’un

ciment réfractaire (Figure IV - 36). L’'ensembleta élors introduit au sein d’un four a lampes
calfeutré et régulé en température, puis le caeaiié collé a I'autre extrémité du guide. Les
couplages acoustiques ont été vérifies a l'aideadsés de mine sur chaque échantillon.

I

Four a ~ Ciment

lampes
\ Guide
]

d’'onde

_Echantillon

—v
Capteur EA

Figure IV - 36 : Schéma de I'essai de mesure deigssion acoustique au cours d’'une oxydation sousrai

Trois cylindres ont été oxydés sous air a 960°@dpet des durées respectives de 85, 120 et
200h, puis ont été refroidis lentement jusqu’a térafure ambiante (montée et descente a
200°C/h). Les signaux détectés par le capteur neregistrés sur toute la durée du cycle
thermique. Aucune activité acoustique n’a été misevidence au cours de I'élévation de la
température des trois échantillons, ce qui tendaafirouver que le cermet ne s’est pas
endommagé durant le chauffage.

D.4.2 Activité acoustique détectée au cours de I'oxyaafi®60°C

Des EA ont été régulierement détectées au courspdisrs isothermes. Pendant 85h

d’oxydation, par exemple, une centaine de signaugosit élevés a moins de 800 coups au-
dela du seuil de détection de 40dB (Figure IV -a37Les amplitudes ne dépassent jamais
67dB, les fréequences vont de 200 a 280kHz et lesedusont inférieures a 500us (Figure 1V -

37 b).
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QO

Amplitude (dB) ~—
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Figure IV - 37 : Détection d’'EA d’amplitude supérieure a 40dB — b) Forme d’onde caractéristique

temps

Les formes d’ondes sont caractéristiques d’'un emdagement peu énergeétique. En tout état
de cause, les signaux ne peuvent pas coincider @veamorcage de fissures. Ainsi, le
processus d’oxydation ne génére pas a priori denthie macroscopique significatif pour le
cermet.

D.4.3 Activité acoustique détectée au cours du refrogfisemnt

Le refroidissement des cylindres partiellement @syést la source de trés nombreuses EA,
d’amplitude supérieure a 70dB et de fréquences asegentre 160 et 250kHz. Cette forme
d’EA a pu étre corrélée avec l'observation de fissuamorcées au niveau de linterface
poreuse.

Apres 85h d’oxydation par exemple, deux sériesraitds de signaux d’amplitude supérieure
a 60dB ont été relevées aux alentours de 680°@ 860°C (Figure IV - 38 a). La premiere
série d’'EA pourrait étre associée a I'amorcageadiiskure observée a l'interface, au niveau
de I'angle (Figure IV - 38 b). L’autre série d’EAwrait étre attribuée au réamorcage et a la
propagation de ces fissures en zone oxydée, comniéneignent les formes d’onde ou le
nombre de franchissements du seuil de détectidonetion de 'amplitude (Figure IV - 39).

1000

a)

(1)

680C 5)

— .|-200C/h <
m m
<) 5
m 70 "é’
E g
i g0 . ¥ %
e = 2" =
< " s om . . "

- : %{ ) 25

0 temps 5h
Figure IV - 38 : Endommagement du cylindre partielement oxydé pendant 85h a 960°C : a) Détection
d’EA d’amplitude supérieure a 60dB au cours du refoidissement — b) Coupe transverse (MO)
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b)

Nombre de coups (log)

1000

@
=
=]

100

arfﬂ\plituaue

Figljre IV - 39 : Exploitation des signaux de la Figre IV - 38 : a) Forme d’onde de la salve a 80dBb)
Représentation logarithmique du nombre de coups efonction de I'amplitude de la seconde série d’'EA

La température associée a I'émission des premignasx de forte amplitude et la longueur
des macrofissures dépendent du degré d’oxydatisrédeantillons. En effet, les premieres
EA apparaissent dés 760°C aprés 120h d’oxydatigqui& IV - 40 a) contre 800°C apres
200h d'oxydation (Figure IV - 40 b). Les séries A’'Euivantes traduiraient la fissuration
ultérieure de l'interface : la décohésion deviedme totale aprés 200h d’oxydation.

&
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Figure IV - 40 : Emissions acoustiques associées iroidissement de cylindres partiellement oxydéa
960°C : a) aprés 120h - b) aprés 200h

Seule la dilatation différentielle entre le cceunraxydé et la périphérie oxydée peut étre
responsable des contraintes de traction engenkgiamircage des fissures lors des premieres
séries d’'EA. Dans le dernier chapitre, les simatainumériques vont notamment permettre
de localiser et d’estimer un ordre de grandeurcdesraintes critiques a partir de ces résultats.
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E. Récapitulatif du chapitre IV

Dans une atmosphére riche en oxygéne, la dégradd#s cermets est la résultante de
nombreuses diffusions d’especes chimiques au seinlad microstructure. Une petite

proportion de I'oxygéne réagit avec les phases liitgtas a proximité de la surface pour
former une ou plusieurs couches externes d'oxyadst de nombre est fonction de la

composition chimique de l'alliage et de la presgiamtielle d’oxygene imposée. Participent
également a cette transformation de phase lesncati@talliques parvenant a diffuser depuis
le cceur du matériau jusqu’a la surface. Une granojgortion de I'oxygéne parvient toutefois

a traverser la couche nouvellement créée, diffumel’mtermédiaire des joints de grains

céramiques et contribue notamment a la formatiormde@oxyde. Ces transformations de
phase interne et externe se produisent surtouétamment des phases meétalliques.

Les études cinétiques démontrent que la diffusienl’dxygene au sein du cermet est
influencée par la perméabilité de la (des) coughexserne(s), activée par la température
et/ou par I'application de contraintes. Les anayg®rmogravimétriques et les observations
microscopiques démontrent que la vitesse d’oxydadio matériau A est proportionnelle au
temps tandis que celle du matériau B diminue pssijvement au cours de I'oxydation. Le
matériau A présente alors une meilleure résistantadégradation sous air que le matériau B
a 960°C et sur de courtes durées, mais il est bepuplus sensible a I'élévation de
température. En revanche, la diffusion d’'oxygeneo@ur de structure est moins sensible a
I'application de contraintes sur le matériau A.

D’'un point de vue thermomécanique, les mécanismiegydation affectent le module
d’élasticité entre 25 et 1000°C et augmentent Isisténce a rupture moyenne. Ce
renforcement s’explique par la cicatrisation dead&§ et par une résorption d’'une partie de la
porosité. A I'opposé, I'oxydation du métal tendéauire la résistance a la fissuration (par la
suppression des pontages ductiles) et le coeffiderdilatation thermique moyen du cermet.
Par rapport a son homologue vierge, le cermet oxymserve toutefois une transition de
comportement élastique a viscoplastique aux alestde 900°C, mais il flue beaucoup plus

lentement sous un méme chargement mécanique.

La diffusion des cations provenant des anciennesgsh métalliques provoque I'apparition
d’'une bande de porosité paralléle a la surface,lipur une épaisseur caractéristique de 20 a
40um. La zone poreuse est facilement repérableegax forts contrastes optiques et
chimiques entre les zones oxydée et non oxydéenddebreuses observations ont mis en
évidence que linterface constituait une zone [@giee d’amorcage de rupture et de
propagation de fissures.

Des capteurs d’Emission Acoustique ont détectéfaifide activité au cours de I'oxydation
partielle d’échantillons a 960°C, tandis que lagghde refroidissement est source de signaux
de forte amplitude. Ces émissions caractérisens tpgobablement I'amorcage de
macrofissures depuis l'interface, en raison d’'usagéord dilatométrique entre le cceur non
oxydé et la périphérie oxydée. Les fissures indusie sont propagées préférentiellement le
long de l'interface, du fait de sa faible adhérence

Un des objectifs du dernier chapitre consisteraéeahtrer, au moyen de simulations

numeriques, si une transformation de phase a haatpérature peut étre a l'origine d’'une
décohésion interfaciale, a I'image du refroidissetme
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A. Modélisation des effets mécaniques induits pasyldation du cermet
A. 1. Bilan des effets mécaniques induits par I'oxydation

A l1l Possibilités d’'accommodation du gonflement parglua

Au chapitre 1V, nous avons mis en évidence queriésanismes d'oxydation généraient une
fine couche poreuse parallele a la surface librenel’ structure en cermet. Le front
d’oxydation est plan, d’épaisseur fine et bien migfiar les contrastes optiques et chimiques
entre les zones voisines. Nous avons par ailleursqwe la transformation des phases
métalliques en oxydes s’accompagne d’une priseotlene importante et d’une diminution
du coefficient de dilatation. Le gonflement volumnga haute température et/ou le désaccord
dilatométrique au cours du refroidissement sordrégline de différentiels de déformation qui
peuvent causer des décohésions interfaciales, nwamsur des cylindres. Outre les
contraintes développées, un affaiblissement loeal propriétés mécaniques par déplétion
d’espéces chimiques a l'interface est sans dowtkedggnt a I'origine de ces ruptures.

Toutefois, le cermet est susceptible d’accommodar fluage les déformations locales
engendrées par sa périphérie qui s’oxyde car, ta tetnpérature, les différents composés
peuvent présenter des déformations viscoplasti{uas Chapitre Il et 1V). En tout état de
cause, le taux de porosité initial du matériau 62@ ne suffit pas a lui seul pour compenser
la forte augmentation de volume (12 a 19%). Sieceltrniere n'est pas suffisamment
accommodeée par les déformations viscoplastiquesflaege, les contraintes qui se
développeraient pourraient provoquer un amorcadissigres a I'interface.

Dans un premier temps, la vitesse de déformatitdalie associée au gonflement a pu étre
évaluée analytiqguement pour les deux matériauxpi@sles observations du Chapitre 1V, le

coeur non oxydé et la périphérie oxydée sont ségmmésépaisseur de l'interface poreuse,

soit environ 40um. Pour une vitesse d’avancée dot fromprise entre 2 et 4um/h, il faut

donc compter entre 10 et 20h pour qu’un point dsriacture évolue d’'un état non oxydé vers
un état totalement oxydé. Ainsi, pour une dilatatiméaire isotrope estimée entre 4,0% et
5,9%, des vitesses de déformation maximales coegestre 0,2 et 0,4%/h pourraient étre
atteintes dans la zone non oxydée en avant du(fableau V - 1).

a 960C matériau A | matériau B
vitesse d'oxydation (um/h) 2 2-4
durée minimale (h) 20 10-20
dilatation linéaire 5.9% 4.0%
vitesse de déformation (h-1) 0.30% 0.2-0.4%
K (MPa.h) 6.24E+04 1.31E+04
contrainte de traction (MPa) 185 26-52

Tableau V - 1 : Comparaison des sollicitations génées par le gonflement volumique

D’apres les conclusions de I'étude du fluage meméeChapitre Il (le paramétre K a été
identifié pour chague matériau au 8C.2.3), de gelitesses de déformation pourraient donc
générer des contraintes non négligeables par rapfdarrésistance a rupture en traction des
matériaux non oxydés, ce notamment pour le maté&iabes simulations numériques nous
permettront par la suite d’affiner I'influence ddéformations de croissance locales sur le
comportement global de différentes structures, anmtiqulier pour des configurations
axisymetriques.
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A 1.2 Criticité d’une interface poreuse dans une strectle révolution

Dans une structure de révolution, pour que la oorng interfaciale soit respectée, les
gradients de déformation précédemment identifiéenflgment volumique a haute
température et désaccord dilatométrique au regsannent) sont susceptibles de générer des
contraintes radiales au niveau de l'interface ppeeaomme schématisé par la Figure V - 2.

Interface

poreuse mobile Oxydation a Lors du

HT refroidissement
- Perlpgu’arle AV /4/4 AV \
Contraintes Oxydee
radiales
~ Coeur non _
oy AV=0 AV \\

Figure V - 2 : Représentation schématique des corgintes de traction susceptibles d’étre générées au
niveau de l'interface cermet oxydé/cermet non oxydédans une structure de révolution

A une toute autre échelle, une anode inerte enateglans sa conception actuelle, présente
également une symétrie de révolution (voir ChapityeNous avons donc entrepris d’estimer
ces contraintes pour évaluer les risques de figearmterfaciale, ainsi que la probabilité de
rupture du cceur non oxydeé et de la périphérie oxydé

A. 2. Intégration des effets induits par I'oxydation dansun code de calcul

A 2.1 Principe du modéle numérique d’oxydation

L’outil numeérique a été développé a l'origine parFdachon et J. Besson, dans le but de
modéliser I'oxydation interfaciale au sein d'un t&yse barriere thermique déposé sur un
superalliage monocristallin a base nickel [FRAG®R]. cours de sa these, J. Frachon a étudié
les conséquences mécaniques d’une croissancerapesofalumine depuis la sous-couche en
NiCoCrAlY, en grande partie responsable de I'éagl de ces systémes multicouches.

L’outil permet de traiter de facon progressive nffement multidirectionnel de certains
éléments d’'un maillage prédéfini. L’avancée du fréloxydation se traduit, au niveau d’'une
zone de transition élémentaire, par I'évolutionladraction volumique de matériau oxydé,
notée §. Comprise entre 0 (non oxyde) et 1 (totalementléxyune valeur dg £st attribuée a
chaque élément du maillage, en fonction de la jposde son (ou ses) point(s) de Gauss par
rapport a une position virtuelle du front, notég (igure V - 3).

a b f,(h;, h
) ) f =0 v( fl trans) fV:l surface
\'
---------- T“"""" R 1
Point de DI
Gatss gonfleme%nt : o
Non -l-: h oxydé 1 T 2
oxydé r—f— : |
I -
IIIII I J I
htransl I
=7 f “ B no '
non oxydé (0)  oxydé (1) Zone de transition

Figure V - 3 : Principe de gestion numérique du frat d’oxydation : a) Taux d’oxydation d’éléments d'un
maillage — b) Zoom sur la zone de transition (repréentations 2D)
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Les contraintes effectives sont calculées par ppecghe de type Voigt (loi des mélanges) au
sein de chaque élément de transition, a partiradieakction volumique fet des propriétés
meécaniques des matériaux (élasticite, fluage) degpa’autre du front, de sorte que :

Jtransition = Joxydé. fv + Unon oxydé. (l_ fv)

Le calcul est réalisé en hypothese de grandesrdafmms.

A 2.2 Adaptation du modele a I'oxydation des cermets

Nous avons adapté le modele numérique a la proliguead’oxydation des cermets. Les lois
de comportement élastiques et viscoplastiques ataagres oxydation sont celles qui ont été
identifiées dans les chapitres Il et IV. Les camdints de dilatation associés ont été mesurés
en annexe 1. Toutes les caractérisations du matérign particulier la loi de fluage aprées
oxydation) n’ayant pas été réaliséastude numérique a éteé limitée au cas du matériaB.

Pour simuler l'avancée du front d’oxydation et ldathtion qui I'accompagne, l'outil
numérigue nécessite un format de loi cinétiquerfit®m 1 ou 2) et I'expression du tenseur
d’expansion volumique dans le repere global derlecire. Dans cette étude, udiG@atation
linéaire de 4% sera appliquée dans les 3 directions du repéreafjleprésentée par le
tenseur isotropedes déformations de croissargg:

004 0 O
g,=| 0 004 O
0 0 00

Avant de I'appliquer a des structures plus commereus avons tenu a vérifier la pertinence
du modele sur les principales géométries d’échansilétudiées, a savoir des parallélépipédes
et des cylindres.

A. 3. Veérification des données intégrées au modéle

A.3.1 Adaptation du maillage a la géométrie étudiée

Les échantillons parallélépipédiques étudiés ptésémoujours des angles qui se traduisent,
en cours d’oxydation, par une courbure de lintegfgFigure V - 4 a). Pour faciliter le
traitement numérique de I'avancée du front au nivea ces singularités, nous avons choisi
d’'imposer, dés les premiers instants de I'oxydationrayon de courbure constant de 200um,
correspondant a une moyenne des valeurs mesurédifférentes micrographies. Dans le cas
des éprouvettes de flexion, les erreurs sont mg@es par le fait que la singularité présente
une rotondité initiale induite par le chanfreinadgs arétes. Les maillages des pieces sont
adaptés en conséquence, afin d’éviter que le chseafaire associé au parameétyenté
présente de discontinuité au niveau des élémeptatgmant a l'interface (Figure V - 4 b).

R~100-200pm

: @) Courbure du front pres de la singlarité — b) Zooms sur les maillages de singularité
réalisés avec et sans courbure des éléments (20épaisseur)
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A.3.2 Validation du modéele cinétique

L’oxydation progressive de nos difféerents échamil est bien reproduite au moyen du
modele cinétiqgue présenté dans le chapitre Ill.u&e loi linéaire constitue une bonne
approximation sur des temps courts (environ 4urollr p<100h), I'usage d’une loi d’ordre 2

est impérative sur des temps plus longs. A 960HC,epemple, I'épaisseur oxydée simulée
pour une éprouvette de flexion a différentes duréss bien conforme aux valeurs
expérimentales (Figure V - 5).

W, & 330h b) 620h c) 830h

.
i v : it d SR S
: P " i
i L T A
/ . | - 7
O ot e ks A et

Figure V - 5 : Oxydation progressive de la sectiod’échantillons parallélépipédiques a 960°C (matéria B)

A.3.3 Dimensions des échantillons aprés oxydation complet

Les variations dimensionnelles relatives a I'expamsvolumique des échantillons sont
globalement conformes aux mesures effectuées apgekation compléte. Pour un cube de
4mm de c6té par exemple, dont le quart d'une seasi représenté par la Figure V - 6,
I'oxydation s’accompagne d’'un déplacement uniforebdhomothétique des faces de I'ordre
de 0,08mm.

a)u, o> == - - - - - 0,08mmb) | Fe====-=—----- -

e initiale

Figure V - 6 : Champs de déplacements finaux aprésydation d’une section carrée : a) - b) U,

En revanche, pour des échantillons présentant tunéfancement (cas des éprouvettes de
flexion), les déplacements finaux calculés tenderstéloigner des mesures. Par exemple,
pour un parallélépipede de longueur 50mm et deosedinmx4mm totalement oxydé, nous
avons mesuré un gonflement moyen de 5 a 5,5% (4,2mheu de 4mm) pour une variation
de longueur de seulement 1% (détail en annexearylilatation linéaire mesurée associé au
gonflement semble surtout affecter les dimensiessplus faibles de I'échantillon, alors que
le calcul prévoit un gonflement isotrope lié¢ a pegssion de€, ci-dessus.
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B. Simulation de I'oxydation d’éprouvettes de flexion
B. 1. Simulation de la réponse en fluage d’éprouvettes erours d’oxydation

B.1.1 Présentation des objectifs et des hypothéses trdsca

Apres avoir vérifié que le modele d’oxydation dé&pgé au Centre des Matériaux pouvait
s’appliquer au cas d’'un cermet, nous avons simaigdation progressive d’éprouvettes de
flexion, en y appliguant les lois de comportemeistaplastique identifiées au Chapitre Il
Les caractérisations menées au Chapitre IV ont déaue I'oxydation du matériau B

ralentissait notablement sa vitesse de fluage. dwrscde I'étude du fluage, nous avions
toutefois supposé que, vu la faible épaisseur dériaa oxydée durant I'essai, les conditions
d’essais oxydantes avaient peu d’influence sugpamse des éprouvettes.

Plusieurs simulations numériques ont été réaliad&sde du modéle (8A. 2. 1) pour vérifier
gue l'oxydation jouait effectivement un réle négladple sur la réponse de la structure au
cours des essais. Le fléechissement d’'une éprousetts I'effet d’'un chargement mécanique
constant, a été comparé avec et sans prise en eampibxydation des différentes faces, sous
air, a une température d’'essai de 960°C. Plusienmfigurations 2D et 3D ont été testées
pour évaluer la sensibilité d’'une éprouvette demetra I'oxydation : oxydation uniforme
identique en traction et compression (symétriqueplois rapide en traction (dissymétrique).
Dans les cas d’oxydation uniforme des différentase$, nous avons choisi d'imposer une
cinétique moyenne de 4um/h

B.1.2 Influence d’une oxydation symétrique (calcul 2D)

Dans le Chapitre Il, nous avions identifié unedeifluage a 960°C a partir de la mesure du
flechissement de trois éprouvettes, sous l'effetaetraintes de 20, 30 et 40MPa. Dans ce
nouveau calcul, le processus d’oxydation depuigdess en traction et en compression d'un
maillage 2D a été considéré. Les maillages sofiinésf en surface avec des éléments de
20um d'épaisseur (Figure V - 7). Les calculs sombee réalisés en hypothese de contraintes
planes.

symeétrie |

Elément en cours
d’oxydation (20pum

Figure V - 7 : Maillage 2D avec oxydation dissymétque des faces en traction et en compression

Pour chaque essai, le fléchissement simulé avee pri compte de I'oxydation a été comparé
a celui sans oxydation (Figure V - 8). Les effetand oxydation uniforme a 4um/h
commencent a se faire ressentir a I'issue de ShalHsai, au travers d’un ralentissement du
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flechissement de I'éprouvette. Sous 20MPa par eleripcart entre les deux déplacements
simulés reste limité a 3% apres 30h d’essai. Ltémagmente Iégérement avec I'élévation de
la contrainte : il atteint 9,5% apres 17h de fluages 40MPa.

3.0
. Matériau B ~ 49,5%
) hY P
Fluage 2D & 960C oo Y ~16.39
’g /<><> ’_ﬂf‘,"<><><>613A)
€ 2.0 ©40MPa <5 5
~ 7 o - o<
@ © 30MPa % =000
é 15 020MPa| o © =00
2 §° £5°° 3,0%
<o vl 0
C_E_ 1.0 46//0/00 ﬂo‘fﬂszf’o"??mvmi ’
\GJ <>
S 4 €7 o5 50T _
2 A T = = sans oxydation
0-5 p'{v e~ & @avec oxydation
%’ﬂ < symétrique
00 & ‘ | ‘
0 10 20 30

temps(h)

Figure V - 8 : Comparaison des déplacements numénigs 2D avec et sans prise en compte de |'oxydation

D’apres ces premiers résultats de simulation 2Disren déduisons que lidentification des
parametres de la loi de fluage a été réalisée amecincertitude inférieure a 10% sur la
gamme de contraintes [20-40MPa] et pour des duféssais de 30h.

B.1.3 Influence d’une oxydation dissymétrique (calcul 2D)

Nous avons intégré aux calculs 2D une cinétiqueydlation plus fidéele aux observations
microscopiques, c'est-a-dire une vitesse d’oxydatigpérieure sur la face en traction que sur
celle en compression. Pour chaque élément du mei(leigure V - 9 a), on considere que la
dissymétrie se limite a une simple différence desge d’avancée du front d’oxydation
(développement en annexe 7), les vitesses de fldegenatériaux oxydeés restant identiques.
Les fléchissements correspondants sont alorsri#lsigtar la Figure V - 9 b).

a) b) 3.0 7 .
25 Matériau B -~ 3 11,0%
compression | Fluage 2D & 960C P _
p £ ., s ”'—‘:AAA¢7,6%
d g s * o pattt
1 5 15 A — a0t
| % ' A/A /A/A A D . 0
| S 104 4£/A/A L TEE A K ADTE ¢4,0A)
3 e
I traction ° AA/Af ) PR ST — — sans oxydation
05 ™ avec oxydation
., ; 3 ?’A dissymétrique
Elément en cours d’oxydation 0.0 ‘ ‘ ‘
0 10 20 30
temps(h)

Figure V - 9 : a) Maillage 2D avec oxydation dissy#trique des faces en traction et en compression
b) Comparaison des déplacements numériques 2D avetcsans prise en compte de I'oxydation
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Les écarts de fléchissement générés par ces nesigaithulations sont quasi identiques a ceux
obtenus par les calculs de structure 2D avec uneaton symeétrique. On peut donc
s’affranchir de la prise en compte de la dissyraéidur réaliser un calcul 3D visant a évaluer
I'impact d’'une oxydation des faces latérales.

B.1.4 Influence de I'oxydation des faces latérales loms aalcul 3D

Les simulations 3D ont I'avantage de pouvoir prendn compte I'oxydation des faces
latérales des éprouvettes de flexion, mais demarneplus longs temps de calcul. Un quart
d’'une éprouvette a été maillé par des élémentsrgtiqdes de 0,5mm, excepté en surface ou
le maillage a été raffiné a 50um (Figure V - 10 B@s déeplacements yUd’'un point
d’application de la charge sont compareés, avearet prise en compte de I'oxydation. A titre
d’exemple, les réponses a un essai de fluage 0B sont représentées Figure V - 10 b).

. b) 1.5
a) Pression Matériau B 3.4%
Section Fluage 3D sous 20MPa a 960C !
JORH [} -—
médiane 3 _ =57
B— —
& 10 —3
€ - °
2% “o
cE “o
c £ =
[T P
S A
y % 0.5 r
5 R &
i g e
X . T S / — sans oxydation
; i o e Ve © avec oxydation
z Face latérale ™
=== 0.0 ; : ‘ ‘ ‘ |
0 5 10 15 20 25 30
D | o,
20 -15 10 -5 0 5 10 15 20 temps (h)

Figure V - 10 : Calcul 3D d'un essai de fluage eteixion sous 20MPa : a) Maillage et champ de contnaties
6, associé - b) Déplacements calculés avec et sanglaxion

Comme dans les cas précedents, les effets d’'urdat@g uniforme sont perceptibles des 5 a
10h d’essai, au travers d’un ralentissement dihiésement de I'éprouvette. Par rapport au
cas 2D, I'écart entre les déplacements reste etiamdimité apres 30h d’essai. Pour ces deux
temps caractéristiques, I'évolution du taux d’oxjala de chaque élément et les champs de
déplacement associés sont illustrés a la Figurd, -

pression
10h 30h

ST u

A

A
déplacementvertical U,
* I

16 -14 -12 -1 -08 -06 -04 02 0 02

i1
1]

Figure V - 11 : Effets de I'oxydation des éprouvetts aprés 10h et 30h a 960°C : a) Taux d’oxydatiored
éléments — b) Champs de déplacement vertical U

En définitive, I'oxydation des faces latérales @galement que peu d'effet sur la réponse
d’'une éprouvette de flexion. Cela valide notre higpee concernant la faible influence des
conditions d’essai oxydantes sur la loi de fluag@lément identifiée, qu’on pourra donc

considérer avec une bonne approximation comme telfluage du matériau vierge.
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B. 2. Simulation du comportement mécanique d’une éprouvéd pré-oxydée

B.2.1 Présentation des objectifs et des hypothéses trdsca

Au 8D. 3 du Chapitre IV, un essai de flexion 4 peia été réalisé sur une éprouvette de
matériau B ayant subi une pré-oxydation de 60h tafeur d’essai, sans retour a 'ambiante.
Les chargements mécaniques courts et a faible aiotgr (mesure de rigidité) et longs
(caractérisation du fluage) ont donc été simulésparticulier pour analyser la cohésion de
I'interface cermet non oxydé/cermet oxydé.

Apres 60h d’oxydation, une épaisseur d'oxyde dedte de 210 a 240um s’est formée sur
chaque face de la section (Figure V - 12 a). Leezaxydée se compose alors d’une couche
d’'oxyde dense de 170 a 210um d’épaisseur et d'onehe interfaciale d’oxyde poreux de
40um d’épaisseur environ. Ainsi, un quart de I'éweite a été maillé en utilisant des
éléments quadratiques de 0,5mm de coté, excemidriate ou le maillage est raffiné a 50um
(Figure V - 12 b).

a) b) pression
Yy S
- :
z
deplacementvertical U, 4 A
H o Mom del"‘.:ZM!E.'H.}‘*;::DS_I;JA.;:I\IN_!HEW.Dr_“J;D_ e
-Oxydé Interface - non Oxydé -1 08 -08 -07 06 -05 -04 03 -02 -01 0 o1

Figure V - 12 : a) Section d’éprouvette oxydée 7Gn960°C - b) Maillage 3D associé

Les parametres élastiques et viscoplastiques desamn oxydée et oxydée sont connus. En
revanche, une inconnue subsiste quant aux propriletda couche oxydée poreuse. Faute de
modele viscoplastique pertinent pour I'oxyde porenxus supposons que cette couche flue
au moins aussi vite que le cermet oxydé : nousattribuerons donc la loi de fluage du
matériau oxydé. De la méme maniere, nous consm@grour l'interface poreuse le module
d’élasticité du cermet oxydé. Notons que dans msxcas (élasticité et fluage), le fait de
négliger la présence de porosité conduit a souswestles capacités de déformation de
I'interface, donc a surestimer les contraintes @égs a une vitesse de déformation imposée.

Les conséquences d’'une avancée du front d'oxydptiamant étre négligées sur la durée des
essais (cf. 8B. 1. 4), seuls des calculs 3D statiqant été réalisés. Les contraintes générées
auparavant par la croissance d’oxyde sont supposéggigeables (démonstration ultérieure).

B.2.2 Simulation du test de rigidité

Deux calculs 3D ont été realisés selon que liasefest liée (rigide) ou glissante (susceptible

de donner lieu a des délaminages) : ces deux cascoématisés sur la Figure V - 13 a) : au

cours d’essais de cyclage en régime élastiquéplanse expérimentale est comprise entre les
deux cas. Elle est toutefois nettement plus praltheas sans décohésion interfaciale, ce qui
justifie a posteriori notre hypothese de continuit#eérielle a I'interface.
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0.10 4

— mesure R p ,
a) - simulation sans décohésion Test de rigidité b) Cermet OXyde Cermet non OXyde
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Figure V - 13 : a) Comparaison des réponses élagtigs d'éprouvettes pré-oxydées avec ou sans décobisi
interfaciale b) Champs de contraintes principales d traction maximales dans chaque zone

()

pl

Par rapport a la répartition des contraintes au @eine éprouvette homogéne, les contraintes
se distribuent diffefremment dans chaque sectioégeouvette partiellement oxydée, en
raison des difféerences de module d’élasticité etdsezones constitutives. La contrainte
maximale augmente par exemple a 62MPa sur la fatcension aprés le second chargement
(Figure V - 13 b) mais reste trés inférieure adatrainte a rupture moyenne du cermet oxyde
(123MPa) : cela confirme que la rupture fragilevaid gu’'une tres faible probabilité de se
produire depuis la face sollicitée en traction.

B.2.3 Simulation de I'essai de fluage

Le fléchissement mesuré au cours du fluage est ksraptre les fléchissements calculés
numeériguement pour des éprouvettes non oxydée yeteex(Figure V - 14 a). Ici aussi, le
fléchissement calculé sur une éprouvette ne présepts de décohésion interfaciale est en
excellent accord avec la mesure. Cet essai vafjdeesent la pertinence des lois de fluage
identifiées sur matériaux homogénes (non oxydéxgtl®. De plus, la déformée réelle est
bien prédite par la simulation (Figure V - 14 by ¢ontrainte principale de traction maximale
de 76MPa reste la aussi faible par rapport a lategge a rupture moyenne.

1.0 4 -
a) Essai de fluage o |[——mesure . |b)
. - = simulation mixte sans décohésion
o + simulation cermet non oxydé abscisse (mm)
0.8 * ¢ simulation cermet oxydé

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20

-0.1
-0.2

-0.4 s
0.5 1 :
-0.6 <
0.7 IS ~. e
-0.8 1 + mesure iy —
09 +—" " simulation‘ -

déplacements (mm)
déformée (mm)

temps (h)

Figure V - 14 : Comparaisons des réponses réellessimulées de I'éprouvette aprés 60h de pré-oxydati
et 10h de fluage sous 50MPa a 960°C : a) déplacemeglatif entre appuis — b) profil final de I'éprouvette

B.2.4 Conclusions

Cette étude numérique a permis de valider certdiypstheses faites lors de I'étude du
fluage du matériau B. D’une part, nous pouvonssetilavec confiance les différentes lois de
comportement identifiés, avant et apres oxydatihautre part, l'interface poreuse
présenterait une certaine cohésion a haute terapératous allons vérifier cette tendance en
simulant le processus d’oxydation sur des échansltylindriques.
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C. Simulation de I'oxydation d’échantillons cylindrgs

C.1. Objectif de I'étude

L’objectif de ces simulations est de quantifier éemitraintes générées a coeur d’échantillons
cylindriques durant le processus d’oxydation efedeutiliser pour analyser les événements
acoustiques et les endommagements observés a iposters des essais d’oxydation
(résultats expérimentaux présentés dans le Chdyit&D.4).

C. 2. Calcul des contraintes de traction maximales au cos de I'oxydation

C.2.1 Réalisation des simulations numériques

Des calculs de structure ont été réalisés a I'aidemodele numérique d’oxydation pour
chacun des cylindres de matériau B, dont I'émissicoustique a été mesurée. Les résultats
de simulation d’'une oxydation de 85h a 960°C seffispour estimer les risques potentiels
d’amorcage de fissures associés au gonflementtipdui’oxydation des échantillons.

Le calcul repose sur des conditions aux limitespéifides pour intégrer I'avancée du front
d’oxydation au sein de la géométrie de révolutieigyre V - 15 a) :
» Conditions d’axisymétrie et éléments périphériqgiépaisseur 20um ;
» Demi-maillage par symétrie selon I'axe z : blocaggical des nceuds de la base ;
« Cinétique d’oxydation de 4um/h depuis la surfa@dgur moyenne sur 85h) ;
» Instauration d’'une courbure de l'interface au nivele la singularité (angle) dés les
premieres heures d’oxydation (rayon de I'ordre dewan).

b) 10h 85h

e
|

1S

3

26 o !

Figure V - 15 : a) Maillage axisymétrique de I'échatillon — b) Taux d’oxydation des éléments

Les simulations numériques sont exploitées a distale I'extrémité de I'échantillon car la
singularité géométrique (angle) est a l'origine d'artefact numérique qui provoque des
surcontraintes locales causées par I'expressiadertieur de dilatation dans le repéere global.
Les niveaux de contraintes radiales et tangergié€lléa base du cylindre sont, quant a eux,
beaucoup plus représentatifs de la réalité. Noossatout d'abord évalué l'effet du fluage en
réalisant des calculs avec un comportement pureglastique, avant de réaliser un calcul
plus réaliste des niveaux de contraintes en preeranompte le fluage.
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C.2.2 Résultats de calculs sans prise en compte du fluage

Un premier calcul a été réalisé avec le modéle ydiaon en négligeant les possibilités
d’accommodation du gonflement par fluage. Le chalapontrainte radiale, généré a cceur
d’échantillon par sa périphérie qui s’'oxyde, egrésenté par la Figure V - 16.

120 -
Oxydation d'un cylindre a 960 sans fluage
100 4===—==== == = = = = = = = = = = = = === === -=-=.=-,
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Figure V - 16 : Champ de contraintes radiales en frction du rayon aprés 6h et 8h d’oxydation

Le processus d’oxydation entrainerait rapidememtiae de la structure si le comportement
du cermet était purement élastique car, en avanfraii d’oxydation, les contraintes de

traction radiales deviennent supérieures a la aon& a rupture moyenne dés 6 a 8h
d’oxydation (Figure V - 17).

a) | b
' 6h | 8h

1
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Figure V - 17 : Contraintes radiales en comportemerélastique entre 6h (a) et 8h (b) d'oxydation

C.2.3 Résultats de calculs avec prise en compte du fluage

En réalité, un échantillon de cermet est capatdeammoder par fluage les déformations
locales associées a I'oxydation du métal. Les sitiaris numériques ont tout d’abord permis
de démontrer que les contraintes de cisaillement/gient étre négligées, en particulier a
I'interface.

Les champs de contraintes radiale et longitudingémérées a coeur d’échantillon par la
périphérie qui s’oxyde, ont été représentés sufigare V - 18. Comme attendu, la zone
oxydée est soumise a des contraintes de compresmimles et tangentielles tandis que
I'interface et la zone non oxydée sont soumises faibles contraintes de traction radiales.
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Figure V - 18 : Champ de contraintes radiales (a)tdongitudinales (b) avec fluage en fonction du ragn

La Figure V - 19 illustre les champs de contraintadiale et longitudinale aprés 10h
d’oxydation, durée pour laquelle la contrainte detion o, atteint un maximum de prés de
13MPa en avant du front d’oxydation.
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Figure V - 19 : Champs de contrainte a la base dwlindre aprés 10h d’oxydation : a) Composante radik
o, — b) Composante longitudinales,

Compte tenu des résultats obtenus lors de la mesuierésistance a la rupture (chapitres Il
et IV), le gonflement ne semble donc pas susceptiel générer de contraintes de traction
auxquelles le cermet ne pourrait pas résister.

Les évolutions temporelles des contraintes radialegitudinale et orthoradiale de nceuds
situés a 0, 100 et 200um de la surface sont repéese Figure V - 20. Les oscillations
visibles sur les courbes a 100 et 200um sont defaats numeériques associés au modéle de
croissance, dont la période correspond a la dui@e/ahtion de I'élément : ces parasites
pourraient étre réduits en jouant sur la finessmdillage.

Tout d’'abord, on constate que la surface est saunisdes contraintes de traction
longitudinales atteignant 38MPa entre 10 et 20kytlation et diminuant progressivement
jusqu’a 31MPa par la suite (Figure V - 20 b). Lagance de ces contraintes de traction est
liée a 'axisymeétrie de I'’échantillon. La composatrthoradiale suit une évolution similaire.
L’amplitude de ces deux composantes pourrait grd@raine éventuelle multifissuration de la
surface, connue chez les céramistes sous le ndaieteage.
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Figure V - 20 : Evolution des contraintes a différates distances de la surface

Ensuite, chague élément de la structure est preigezsent sollicité en traction avant
oxydation (entre 9 et 19MPa selon la composantg} @n compression lors du passage du
front, et enfin en légére compression radiale (-AMRt en tractions longitudinale et
orthoradiale (inférieure a 31MPa) aprés oxydatidiigure V - 20 c et d). Aux « effets de

bords » pres, I'avancée du front engendre un cliBngontraintes qui se translate radialement
vers le cceur de I'échantillon.

C. 3. Calcul des contraintes de traction maximales au cos du refroidissement

C.3.1 Réalisation des simulations numériques

Des salves d'émissions acoustiques (EA) ont étégestrees au cours du refroidissement,
associées a l'amorcage et la propagation de fissoteservés majoritairement le long de
l'interface poreuse. Le premier pic d’activité diée pourrait correspondre a I'amorcage
d’'une fissure circonférentielle a chacune des extés de I'échantillon. Les contraintes de
traction ont été calculées, a la température aelmse manifeste 'activité acoustique, avec
I'épaisseur d’oxyde initiale correspondante grace naodéle numérique d’oxydation, en
négligeant les déformations de croissance.

Le calcul se base sur des conditions aux limitegpkiiées pour intégrer la position du front
d’oxydation au sein de la géométrie de révolutieair( Figure V - 15). Il tient également
compte des évolutions des propriétés thermoélastigssociées a I'oxydation du cermet, car
le fluage a une influence limitée au début du idfssement a 200°C/h :
» Epaisseur d'oxyde égale a celle relevée a la finreftoidissement (I'avancée est
supposeée négligeable au cours du refroidissement) ;
» Contraintes de traction nulles a l'interface auudétiu refroidissement a 960°C en
raison des relaxations permises par le fluage ;
* Absence de délaminage a l'interface (interface liée
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C.3.2 Résultats de calculs thermoélastiques

Les contraintes de traction maximales sont locadisg'interface au niveau de la singularité
géométrique (Figure V - 21). Leur direction esthogonale au plan de l'interface et on
calcule leur amplitude aux instants ou les prersi&A ont été détectées. On constate que le
point d’amplitude maximale de la contrainte se ¥mwien sur le chemin des fissures
observées, et que sa direction est orthogonaléaawde fissuration.

b)

001

] 4 8 12 16 20 24 28 32 36 40

Figure V - 21 : a) Maillage du cylindre et taux d’oydation des éléments — b) Champ de contrainte
principale de traction dans I'angle (illustration : 35MPa pour 330um oxydés et T=680°C)

Le Tableau V - 22 récapitule les résultats des utglgour les trois configurations
partiellement oxydées : on estime, de facon repiole, entre 31 et 37MPa la contrainte
principale de traction ayant conduit a 'amorcgags fissures interfaciales.

durée épaisseur [température ler contrainte
oxydation (h)| oxydée (mm) pic EA () principale (MPa)
85 0.33-0.38 680 35-36
120 0.39-0.42 760 31-36
200 0.60-0.70 800 32-37

Tableau V - 22 : Contraintes principales de tractia calculées a la température des premiéres série¥cé

A partir de ces résultats expérimentaux et numésgnous pouvons ébaucher un critere de
rupture : la résistance a la rupture en tractidghogonale de l'interface est de 'ordre d’'une
trentaine de MégaPascals. Cet affaiblissement logabrtant du matériau devra étre pris en
compte lorsqu’on évaluera la résistance mécanigueednode réelle en cours d’oxydation.

-128 -



Chapitre V : Simulation numérique de I'oxydation

D. Simulation de I'oxydation d’'une anode
D.1. Cinétique d’'oxydation

D.1.1 Observation du phénomene

Les ingénieurs du CRV ont laissé une anode de raatér s’'oxyder sous air pendant six
mois. L'objectif était de comparer la cinétiquelet évolutions chimiques avec les données
obtenues sur éprouvettes de laboratoire. Plusfeagsnents de I'anode ont été analysés au
MEB [CHAOQ6]. La Figure V - 23 illustre, par exemples dégradations de l'intérieur et de
I'extérieur d’'une tranche de I'anode : I'épaissdercermet oxydé n’est pas homogéne, mais
la position du front obéit globalement a la cingédinéaire proposée par F. Rioult (entre 4,8
et 8,6mm apres 6 mois d’oxydation sous air entfeed060°C).

i

|

, ;:I5mm [ - §
,

Figure V - 23 : Anode oxydée six mois sous air : térieur — b) Extérieur [CHAO06]

D.1.2 Modélisation de I'avancée du front d’oxydation

En conditions de fonctionnement réel, le dispositibdique est concu de telle maniére que la
corrosion se limite a I'extérieur de l'anode : ué@mnchéité est réalisée au niveau de la
fixation et des pieges a oxygene sont disposéatarieur. L'avancée du front d’oxydation se
fera donc uniquement depuis la périphérie. Géndeie, I'anode présente un gradient
thermique vertical entre la fixation et la partieniergée, d’environ 50°C, le gradient radial
étant, quant a lui, négligeable. Les simulationt &g réalisées en conditions d’oxydation
isothermes pour faciliter leur analyse (Figure ¥4-b), mais il serait possible d'attribuer des
cinétiques d'oxydations différentes en fonction té@spératures locales mesureées.

910C 1 b) 960C
5mm !
!
I
I
I
I
;‘
I
I
I
960<C I 960C
I
|

Figure V - 24 : Représentation schématique de I'oxation d’une anode de matériau A apres six mois
passés sous air : a) en présence de gradients théjoes — b) a 960°C
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D. 2. Sollicitations mécaniques consécutives a une oxydat isotherme

D.2.1 Réalisation des simulations numériques

Nous avons démontré que le gonflement associéxgdaiion d’'une structure de révolution

engendrait un champ de contraintes se déplacdatpiiphérie vers le coeur (voir Figure V -
20). Dans un premier temps, une étude numérigusééasur une centaine d’heures suffit
pour évaluer les contraintes en traction maximalggues pour le cermet, en I'occurrence la
composante radiale a l'interface et les contraiategentielles dans la zone oxydée.

N'ayant aucune information quant aux contraintesmsionnées par la fixation de I'anode, les
conditions aux limites spatiales se sont résumees klocage vertical d’'un nceud et a un
déplacement vertical uniforme de la partie supéeieie I'anode (Figure V - 25 a).

a) | —

I U, uniforme

| U, uniforme
5 i

& Zaﬁm

Figure V - 25 : a) Conditions aux limites spatialesur une anode - b) Maillages d’'une anode et d’'une
portion d’anode, affinés a 20um en surface

Q00O

Un premier maillage axisymétrique de I'anode aréétisé au moyen d’éléments quadratiques
de 20um d’épaisseur a la surface de 'anode, érdeénts de 1mm pour le reste (Figure V -
25 b). En raison des longs temps de calculs regois une anode compléte, nous avons
réduit le maillage a une portion d’anode de 0,1mépaisseur (5 éléments), en autorisant un
déplacement uniforme de la face supérieure (démplestnul pour la partie inférieure).

Enfin, I'avancée du front d’'oxydation a été traipee le modéle présenté au 8A. 2. 1.

D.2.2 Conséquences d’'une oxydation a 960°C

Un premier calcul a permis d’évaluer le niveau destraintes générées pendant les 1000
premieres heures d’oxydation d’'une anode de matdiaa une température homogene de
960°C. Dans la partie non oxydée de l'anode, |é&réntes composantes du tenseur de
contrainte demeurent toujours inférieures au Mégedta en raison de l'accommodation
permise par le fluage a haute température. En diweoce, 'amplitude de la composante
radiale est maximale en avant du front d’oxyda(ed,3MPa) et diminue lentement au fur et
a mesure que I'on s’en éloigne (Figure V - 26).
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Figure V - 26 : Contraintes de traction radiale gégrées au cours de I'oxydation d’'une anode a 960°C

La surface de l'anode est, quant a elle, rapidersetfiicitée en traction longitudinale et
orthoradiale a la suite d’'une bréve compressidamplitude de cette derniere augmente
progressivement, d’environ 8 a 11MPa entre 20 éh2floxydation (Figure V - 27 a). A
cceur d’'anode, la zone oxydée n’est jamais soumitss &Zontraintes de traction supérieures a
15MPa. La Figure V - 27 b) illustre, par exempéss évolutions temporelles des composantes
a 100um de la surface.
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Figure V - 27 : Contraintes générées au sein d’'urenode qui s’oxyde : a) en surface — b) a coeur

Enfin, comme nous l'avions déja constaté pour ditspéchantillons, I'avancée du front
d’oxydation développe toujours de fortes contrarde compression localisées dans la zone
qui vient tout juste de s'oxyder (de I'ordre deOBIPa).

D.2.3 Influence de la vitesse d’oxydation a comportensentiuage identique

Pour un méme comportement en fluage du cermet ECO@Xydé et non oxyde), nous avons
étudié linfluence de la vitesse d’oxydation swantiplitude des contraintes générées a coeur
d’anode. La Figure V - 28 illustre les amplitudes adontraintes radiales et longitudinales en
fonction du rayon apreés 100h d’oxydation, pour diéssses d’oxydation dix fois forte et dix
fois plus faible que la vitesse moyenne évaluéeb@°®: plus la vitesse diminue, plus
I'amplitude des contraintes de compression etatgitn diminue.
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Figure V - 28 : Contraintes de traction radiale a)et longitudinales b) générées au cours de I'oxydati
d’une anode a 960°C pour plusieurs vitesses d’oxytian

D.2.4 Influence du changement de température d’oxydation

Deux autres calculs de structures similaires antréalisés a 920 et a 1000°C. La diminution
de température de fonctionnement de 40°C n'altereéem les capacités d’accommodation
viscoplastique permises par le fluage : les amisudes contraintes de traction restent
toujours tres faibles.

D. 3. Sollicitations mécaniques consécutives a des gradis de température

D.3.1 Conséquences de gradients thermiques stationmgiresctionnement

D’aprés les résultats de simulation numérique pléats, les capacités d’accommodation du
cermet permettent de limiter I'amplitude des cantes de traction radiale (a l'interface) et
longitudinale (dans la zone oxydée) générées paydation sous air, et ce sur une gamme
étendue de température d’électrolyse (920 a 10003@) variation de température de +40°C
au sein de I'anode n’aura donc qu’une incidencééensur ses capacités d’accommodation.

D.3.2 Conséquences d’'une oxydation partielle et d'uroréfssement

Nous avons démontré précédemment que la ruptureapontervenir depuis une portion
d’interface cermet oxydé/cermet non oxydé pour eordrainte de traction d’'une trentaine de
MégaPascals, a I'image de celles générées par abédadilatométrique sur des cylindres
partiellement oxydés. A une autre échelle, nousypasi envisager qu’'une anode subisse un
changement de température au cours de son utilisatomme par exemple lors de son
transfert entre le four de préchauffage et la cuve.

Manquant de données sur les sollicitations thergsqtransitoires qu’'une anode serait
susceptible de rencontrer durant sa vie, nous asfonisi de traiter le cas schématique d’'une
anode se refroidissant de sa température de fometioent a la température ambiante.

Dans le calcul suivant, une anode a été refroidiéagon homogene entre 960°C et 920°C.
N'ayant aucune information quant aux contrainteasionnées par la fixation de I'anode, les
conditions aux limites spatiales se résument engane blocage vertical d'un nceud de I'axe.
Le maillage est constitué d’éléements de 0,2mm d&Sear qui s’'oxydent a partir de la
surface externe. Par exemple, la Figure V - 29résgnte une anode oxydée de maniere
homogene sur une épaisseur de 4mm.
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b)

pl

40

Pr=47%

Figure V - 29 : Refroidissement d’une anode oxydésur 4mm : a) Degré d’oxydation — b) Carte de
contrainte principale de traction (matériau B)

La Figure V - 30 illustre les sollicitations critigs générées lors du refroidissement d’anodes
présentant des degrés d’oxydation croissants (@Mranl de cermet oxydé pour 30mm
d’épaisseur d’anode). Les contraintes de tracti@ximales sont radiales a l'interface et
longitudinales dans la zone non oxydée et leurdiardps augmentent au fur et a mesure de
I'avancement du front a coceur d’anode. Pour unesgépar de 4mm par exemple, celles-ci sont
respectivement de I'ordre de 14 et 35MPa.
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Figure V - 30 : Contrainte maximales générées dares différentes zones d’'une anode de matériau B et
probabilité de rupture depuis les différents défaus de volume (parameétres statistiques relatifs autd)
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Quelque soit le degré d'oxydation de l'anode, l'itnde de la contrainte de traction

orthogonale a l'interface demeure toujours inféréea la valeur a rupture estimée sur de
petits cylindres (cf. 8C. 3. 2). Puisque la ruptoeepeut se produire a partir de linterface
poreuse, nous avons évalué les risques de ruptpestia des défauts de volume dispersés
dans les zones oxydée et non oxydée. Le calculapiidie nécessite I'identification de la

contrainte principale de traction au sein de chaéléenent du maillage. Par ailleurs, la
contrainte principale de traction maximale est liséa dans la courbure interne de I'anode,
dans la partie non oxydée (Figure V - 29 b).

Les probabilités de non rupture des zones oxydasrebxydés ont été calculées par le post-
processeur statistique a l'aide des parametres eibulV relatifs au lot 1. La probabilité de
rupture globale de l'anode est alors représentéelasidrigure V - 30. Celle-ci demeure
négligeable pour des épaisseurs d’oxyde infériea@sm mais augmente rapidement entre 3
et 5mm. Apres une oxydation sur 4mm par exemplerddabilité de rupture est évaluée a
47% (Figure V - 29 b). Dans ces conditions, |la uoptinterviendrait donc préférentiellement
a partir d’'un défaut de volume et non a partir’'ohedrface.
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E. Récapitulatif du chapitre V

Le phénomeéne d’oxydation du cermet a été modélisaide d’'un modeéle de croissance
développé au Centre des Matériaux. Le modéle ngoeeprend en compte I'évolution des
propriétés mécaniques induite par I'oxydation, iaigsie I'expansion volumique qui
I'accompagne lors de I'avancée du front d’oxydatilenla surface vers le cceur de la structure.

Le calcul a confirmé que l'oxydation superficietletée lors des essais de fluage n'avait
gu'une influence négligeable sur la réponse desugpttes et validé en cela la loi de fluage
du cermet non oxydé identifiée a partir de cesigssa

Les simulations associées a I'oxydation d’échamtgl cylindriques et d’anodes ont démontré
gue les mécanismes d’oxydation ne généraient pasltieitations critigues pour le cermet.
Grace a l'accommodation permise par le fluage dstdacture, I'expansion volumique
n'‘engendre que de faibles contraintes de tractidrales et tangentielles dans les différentes
zones, en particulier pres de et dans l'interfaceegse. En revanche, I'avancée du front
d’oxydation peut développer localement de fortagtreintes de compression en zone oxydée,
particulierement en début d'oxydation, lorsquedache oxydée est fine. Cette observation
requiert une certaine vigilance car un flambementiad couche d'oxyde peut intervenir, a
l'origine d'écaillages. Ces écaillages pourraiémtsaoccasionner une corrosion accélérée de
I'anode en bain cryolithique.

De plus, les simulations numériques des essaig/dhbbion instrumentés pour I'écoute de
I'émission acoustique ont permis d'estimer a umetdine de MégaPascals la résistance a la
rupture en traction de l'interface poreuse.

A l'échelle d’'une anode, les déformations viscofdpes permettent d’accommoder le
gonflement périphérique induit par I'oxydation. §dométrie en forme de doigt de gant
n'engendre pas de surcontraintes car le rayon debue du fond d’anode est relativement
grand par rapport a son épaisseur. Enfin, desduoesles sollicitations thermomécaniques
transitoires susceptibles d’étre appliqguées a umale réelle seront mieux connues, deux
criteres numeériques doivent étre impérativemernifigérau cours des simulations numériques
visant a prévenir une rupture accidentelle de kino

* L’interface ne doit pas céder en traction lorsqué&dnt avance ;

» La probabilité de rupture de la structure doiteestans des limites acceptables.
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Récapitulatif et perspectives

Le travail réalisé au cours de cette thése a pedmiprogresser dans la connaissance des
propriétés thermomécaniques de cermets candidateraplacement d’anodes en carbone
dans le procédé délectrolyse de I'aluminium. Lampoéhension des meécanismes
d’endommagement et de rupture des cermets a ééiegrossible par des caractérisations
expérimentales et des simulations numériques deméaséprouvette de laboratoire jusqu’a
une anode échelle 1.

La rupture du cermet intervient principalement démglomaine élastique-fragile, par une
brusque extension des défauts de volume distrilé&soirement au cours de la mise en
forme et/ou du frittage. Une étude statistiquealedkistance a la rupture peut étre réalisée a
partir de mesures sur éprouvettes de flexion 4tpaimais les analyses fractographiques ne
permettent malheureusement pas d’identifier aveittwde le défaut a I'origine de la rupture.
L’identification des causes de rupture est d’aufdns difficile que les opérations d’usinage
nécessaires a la réalisation des éprouvettes r@deasion, rectification) peuvent affecter
I'état de surface. Enfin, il n’est pas exclu queptecessus complexe de fabrication d’'une
anode introduise de nouveaux types défauts, adenke I'état de surface « brut de frittage ».

Bien que les particules métalliques contribuentopposer a la propagation des fissures par
effet de courbe R, sa faible ténacité a 'amorgagel le cermet vulnérable aux sollicitations
d’origine thermiques. Des précautions doivent déine prises pour prévenir tout gradient ou
choc thermique qui pourrait étre préjudiciable ddlaue mécanique d’'une anode. Un post-
processeur statistique d’'un code de calcul par &tésnFinis peut étre utilisé pour optimiser
le design et les conditions d'utilisation, en ayaoime objectif de réduire la probabilité de
rupture d'une anode soumise a des sollicitatioastbmécaniques types, incluant la fixation
de I'anode. Toutefois, une telle approche doit \Etigue prendre en compte la température
élevée de fonctionnement et les transitions de col@ment mécanique qu’elle peut induire,
ainsi que les effets de I'environnement oxydant) (au corrosif (bain cryolithique) que
rencontre I'anode.

Le cermet commence a présenter un comportemenbplastique significatif pour une
température inférieure a celle des conditions nafagde fonctionnement. Les nombreux
essais de fluage réalisés ont démontré que salidudtait assez étonnante pour une
céramique, les déformations pouvant atteindre 3% Hexploitation des courbes de
fléchissement a révélé que le régime primaire dage ne pouvait étre négligé et que les
mesures obtenues en conditions d'essais oxydaptes, des essais de durée limitée a
quelgues dizaines d’heures, constituaient une tasknnées acceptable pour I'identification
d’'une loi de comportement viscoplastique du cemigige. Une loi de fluage symétrique en
traction/compression avec écrouissage isotropena éi@ établie puis validée a partir d’essais
de flexion et de compression, en minimisant I'éeatre les prises de fleche expérimentale
(mesurées lors des essais) et numérique (issuedalds de structure).

L’oxydation du cermet est la résultante de nomhesuffusions d’especes chimiques au sein
de la microstructure. Des transformations de pleasernes et surtout internes se produisent
au détriment des phases métalliques, qui modifiestpropriétés mécaniques globales du
cermet : rigidification en grande partie causéelpagsorption de la porosité, augmentations
des résistances a la rupture et au fluage, dinoinsitide la ténacité et du coefficient de
dilatation thermique. De plus, I'oxydation est arigine d’'un gonflement de la zone oxydée
et de la création d’une fine interface poreuseaildd résistance mécanique, transitant & coeur
de matériau, de la surface libre vers le coeurékestance a la rupture de cette interface a été
estimée a partir de ruptures causées par le désagditaométrique entre matériau non-oxydé
et matériau oxyde, au cours du refroidissementhdi@tlions partiellement oxydés. L'usage
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d’un dispositif d’émission acoustique a permis dealiser dans le temps I'amorcage et la
propagation des fissures interfaciales.

Le fluage et I'oxydation des cermets sont tous dessociés a des mécanismes sous-jacents
de type diffusionnel. Les déformations viscoplastis] sont peu sensibles a I'élévation de la
contrainte (vitesse de déformation environ proparielle a la contrainte). Pour évaluer
l'influence de l'oxydation sous air, un modéle nuigée a été appliqué a différentes
structures en cermet (développement au Centre dé&rislux et intégration au code de calcul
ZéBuULoN). Expérience et simulation prouvent que tEformations de croissance sont
suffisamment accommodées par fluage pour ne pasoquer de contraintes locales
importantes dans un échantillon de révolution (tgp@de) : aucun amorcage de fissures
depuis l'interface poreuse n'a ainsi pu étre olsemnw cours d'oxydation. En revanche, la
propagation du front d'oxydation génere des camtigai non négligeables dans le volume,
dont la criticité doit étre évaluée a I'aide dutppcesseur statistique.

Pour les perspectives a court terme, de nouvelgactérisations thermomécaniques et
microstructurales devraient étre menées pour colesahos bases de données matériaux, en
particulier pour les cermets partiellement et wtant oxydés (mesure de résistances a
rupture, identification de lois de fluage). Leqqtiss d’endommagement et de rupture associés
aux différentes sollicitations thermomécaniquesad@nts thermiques, oxydation par I'air
et/ou corrosion par le bain cryolithique, fixatian reste du dispositif,...) devront toujours
étre évalués avant de parvenir a I'étape d’indaigtdtion des anodes. De ce point de vue,
I'émission acoustique constitue tres certainemenbutil d'investigation intéressant. D’un
point de vue purement matériau, si notre étude migga s'est surtout intéressée a une
population volumique de défauts de taille analogwelle des entités microstructurales, elle a
aussi révélé quelques défauts atypiques de tdille importante susceptibles d'affecter le
volume ou les surfaces "brutes de frittage”.

Enfin, plusieurs développements peuvent étre pegas plus long terme. Le modele
numérique utilisé dans notre étude considére deiamampurement phénoménologique le
gonflement induit par I'oxydation. Y introduire plde physique, nhotamment en considérant
les mécanismes diffusionnels a l'origine du l'oxima et du fluage, lui conférerait un
caractére d'universalité plus important et perraitttte prendre en compte les phénoménes de
couplage avec les contraintes. Par ailleurs, surbdae de données nécessitant des
développements expérimentaux ambitieux, le modeélarpit également étre adapté pour
traiter la corrosion « chaude » d’'une anode en bajalithique, notamment en considérant le
rble particulier joué par les joints de grains diengrocessus de dégradation.
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Annexe 1 : Caractérisations complémentaires des cer  mets

A. Propriétés thermiques

L’objectif de 'annexe 1-A est d’établir une basedbnnées utile a la modélisation thermique
des cermets au sein de la cuve d'électrolyse. lrar€ele Recherche de Voreppe dispose de
données thermiques fournies par le Département AGBIAUNiversité de Liege. Aprés avoir
constaté des anomalies concernant le matériau U8, aons décidé d’effectuer de nouvelles
caractérisations au moyen de dispositifs du CEAayat du Centre des Matériaux.

A. 1. Mesure de diffusivité thermique par la méthode « ish » [CEAQ7]

A.1.1 Principe de la méthode

La méthode « flash », initialement développée parkdé, est une meéthode couramment
employée pour la mesure de la diffusivité thermidaematériaux. Elle consiste a exciter un
échantillon plan cylindrique de petites dimensipas une bréeve impulsion thermique sur sa
face avant. On mesure ensuite sa réponse en teomeersoit du cb6té de la face « irradiée »
(technique « face avant »), soit sur la face opp@Ehnique « face arriere »). La mesure de
température est réalisée, soit par un détecteugueptde type infra-rouge dans le cas de
mesures a hautes températures, soit par un theuplecdar la suite, la diffusivité thermique
est calculée par un logiciel, a partir de l'augragoih de température en fonction du temps.
Des corrections sont apportées pour prendre en teolep pertes thermiques par les faces
avant, arriere et latérale, grace a des coeffigidatpertes calculés a partir des caractéristiques
de I'échantillon et de I'impulsion laser (méthode@owan).

Un laboratoire du LA2M au CEA Saclay dispose d’umsallation appelée « Flash 1000 »,
permettant de réaliser des mesures de diffusiiggntique entre 20°C et 1000°C sous
atmospheére « statique » d’hélium. La source thasm@ssurant un chauffage uniforme de la
face avant de I'échantillon est constituée d'urelaéype Nd-phosphate) délivrant une
impulsion breve (<200us). La mesure de I'élévatiten température est effectuée via un
thermocouple placé en face arriere (thermocoupbe t§). Le schéma du dispositif porte
échantillon et un exemple de thermogramme soneptés a la Figure Al - 1.

i bi-tube en . "
connecteur ~ Molette de compression support d'échantillon

alumine de 0,018
a - des ressorts masse thermique maintien des en alumine b)
' en molybdéne capillaires / diaphragme 0,016 +
en graphite
I i / 0,014 + MH
! 0012 f r
_F i —— L 0011
— -
—L oanl—] échantillon 0,008
| /
0,006 Série2 |
0,004 j calcul

/ " . cylindres de / écart*s
fils de thermocouple gainés .
type K diametre 3p00ugrr| guidage des fils de thermocouple 0,002 ’

bouchon

P capillaires type K diamétre 50pm oA . = =
étanche ressorts plaquant les [
capillaires sur I'échantillon capillaires en alumine guidant _010023 0 u 800 leO 1800 2300

les fils de thermocouple
Figure Al - 1: a) Schéma du dispositif « porte éamtillon » - b) Thermogramme aprés ajustement avec
programme « Blitz » (abscisse 1000=2s)

A. 1.2 Résultats des mesures sur le matériau B

Deux fines pastilles de matériau B provenant dunfdt ont tout d’abord été carottées puis
polies au laboratoire avant d’'étre testées au CRAS Urvoy. Avant expérimentation, les
dimensions et la masse de chaque échantillon esisuiivantes (Tableau Al - 2).
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Référence N Epaisseur s
o . . . Diamétre moyen Densité en
N° essai échantillon moyenne en Masse en g
en mm mm glent
FM2_1405 N 9,983 1,9164 0,80483 5,36
FM2_1406 N2 10,006 1,9074 0,80517 5,37

Tableau Al - 2 : Résultats de la métrologie effecée sur les échantillons

L’échantillon N°1 a été cyclé deux fois en tempédmat(la premiére fois jusqu’a 600°C en
raison de la rupture du thermocouple) tandis géehintillon N°2 n’a été cyclé qu’une seule
fois (Figure Al - 3) : dans les deux cas, on cdastae diminution de la diffusivité jusqu’'a

400°C puis une stabilisation au-dela.

T (T) D (mm?/s) T (°C) D (mm?2/s)
FM2_1405 FM2_1406
19,5 2,00 19,6 1,97
53,8 1,83 52,5 1,85
102,7 1,70 103,1 1,71
153,4 1,59 153,5 1,60
203,3 1,52 202,1 1,52
2525 1,45 253,2 1,46
305,4 1,37 304,5 1,38 be
354,7 1,30 354,6 1,30 ’ | |
404,8 1,29 402,7 1,26 | |
4559 1,25 454,9 1,07 1% | |
505,6 1,30 504,6 1,29 s B a " | |
556,4 1,31 555,9 1,33 > fa, 4@ an288EER T‘E 3 &
605,7 1,33 605,7 1,34 T ‘
658.0 1,30 655,4 1,36 g coTTT T poe
704.,9 1,29 709,9 1,36 ; —
756,6 1,30 757,0 1,35 051 ; ;
807,7 1,31 808,2 1,33 : ;
858,8 1,31 857,9 1,35 0 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
0 200 400 600 800 1000
906.0 1,31 908,7 1,33 T(©

Figure Al - 3 : Résultats sur échantillons N°1 et 72

La différence entre les mesures réalisées au CEA elepartement ASMA est relativement
importante aux basses températures (Figure Al EW®.peut peut-étre s’expliquer par une
légére différence de densité des échantillonssésli(5,4 contre 5,7g/én L'allure de la

courbe CEA se révele toutefois analogue a cellbliétaur le matériau A au département

ASMA.
2.0 \
\  Matériau B ——mesure ASMA
\ — —mesure CEA
18 \
\
\
— \
2L \
T 16 <
1S AN
e ~
@ N
= N
S 14 «
© N e T
-~ ~
—_—
1.2
10 ! ! T T T T T T T 1

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000

température (C)

Figure Al - 4 : Comparaison des mesures de diffusté effectuées au département ASMA et au CEA
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A. 2. Mesure de capacité calorifique [CEAQ7]

A.2.1 Principe

Encadrées par T. Guilbert, des mesures de capzainéfique ont été effectuées au CEA
Saclay par l'intermédiaire d’'un calorimetre diffétiel qui comprend deux tubes paralléles en
alumine, un restant vide et l'autre contenant l&dhlon. Un signal proportionnel a la
chaleur libérée par I'échantillon est obtenu gragalusieurs thermocouples disposés autour
des tubes. La capacité calorifique se calcule emaui moyen de la quantité de chaleur libérée
(surface du créneau signal crée) et d'un coefficibétalonnage (reliant le signal fourni par
les thermocouples a la puissance dégagée), audoarincrément de température.

A. 2.2 Résultats des mesures sur le matériau B

Déduites des essais de calorimétrie sur deux éttbastcylindrigues de diamétre 5mm et
d’environ 12mm de longueur (Figure Al - 5), la walenoyenne de la capacité calorifique
croit de 0,75 a 0,85 J/°C/g sur l'intervalle de p&mature 200-1000°C (Figure Al - 6). Les
résultats obtenus par le département ASMA sonte éeis-ci, identiques (Figure Al - 7).

Fichier mesure essai Masse an:alysee i Observations
(avant / aprés essai)
F_ 1554 Blanc 0 Aucune
F 1555 référence Alumine 9276 /927 6
F 1556 Echantillon N7 1250,9/1250,9
F 1557 Echantillon N2 1228,5/1228,5 Essai non retenu
F_1562 Echantillon N2 1228,5/1228.4 Aucune

Figure Al - 5 : Récapitulatif des essais réalisés

Valeurs de Cp en J{°Clg (a +-5%) il pr=rr———
Température {*C}) Echantillen 1 Echantillen 2 Moyenne 035 | = Moyanne dch. 2
a) 300 0,72 073 072 b) o Monarme atabate
250 0.7 074 0.74 030 operne g
300 0.76 077 0.76 y:
350 0.8 0.70 0.78 088
400 0,78 073 079 I )/
450 0,78 079 0,78 5 0 T = 3
500 ikl 077 0,77 5 1 Aﬁ“ I _Lj#a‘.f i
550 078 0.75 0.75 FRl # T T =
600 0,74 0.74 074 & g ! H[ !
[] 0.74 0,73 074 "
700 0.74 0.74 0.74 05
750 078 075 0.75
800 0.77 0.76 076 050
B850 0.78 077 0,77
900 0.78 078 0.79 055
950 0.82 080 0,81
1000 0.7 085 0,66 o0
200 300 400 500 €00 700 00 00 1000
Tampsératurs (T}

Figure Al - 6 : Mesures de Cp sur 2 échantillons ére 200 et 1000°C (3°C/min)

1.0

Matériau B —mesure ASMA
— = mesure CEA

0.9 1

0.8

0.7

capacité calorifique (J/gK)

0.6

0.5

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
température (T)

Figure Al - 7 : Comparaison des mesures de capaciéfectuées au département ASMA et au CEA
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A. 3. Données fournies par le département ASMA

2.4

= matériau A

2.2 - .
\ —matériau B
2.0

Q \
£ 18
£
2
2 16
=3
£
o
1.4 / \
1.2
1.0 T T T T T T T T T ]
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
température (T)
1.2

114 — matériau A
’ — matériau B

g
=}
.

o
©

capacité calorifique (J/gK)
o
©

0.7 4
0.6
0.5
0.4 T T T T ]
0 200 400 600 800 1000
température (T)
10

— matériau A
— matériau B

conductivité thermique (W/mK)
~

M

4 T T T T ]
0 200 400 600 800 1000
température (T)

Figure Al - 8 : Comparaison des données ASMA surdematériaux A et B (mesures sous argon)
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B. Propriétés dilatométriques
B.1. Principe

B.1.1 Présentation du dispositif

La dilatométrie consiste a mesurer en continu katian de longueur L de I'échantillon au
cours d’'un cycle thermique. Un four cylindrique ipet de chauffer I'échantillon avec une
rampe de température donnée ou de maintenir I'etecen palier isotherme (Figure Al - 9).
Une fois le four en position, le dispositif peuteetendu étanche (une pompe ou une arrivée
de gaz permettent la mesure sous vide ou sous pit@scontrélée).

Mesure du Four régulé en
déplacement température
AL(T) i
I
alumine
| % S——

\ R v =
Thermocouple  Echantillon (longueur y.a T,)
Figure Al - 9 : Dispositif en alumine du dilatomete ADAMEL DI-24 (Centre des matériaux)

B.1.2 Présentation du dispositif

La mesure du déplacement est effectuée avec unssipréde 1um a l'aide d’'un palpeur en
alumine en appui sur I'’échantillon. Une petite geagst appliquée sur le palpeur pour assurer
le contact. La température est mesurée par un teeple situé en dessous de I'échantillon.
La variation de longueuAL et la température T sont enregistrées en continais la
déformation mesuréaL(T)/Lo n'est pas la déformation réelle de I'échantillamsgue le
support en alumine se dilate aussi d’'un facteyT).

Si le matériau est considéré isotrope, la valeucakfficient de dilatation linéairer(T) se
calcule au moyen de la déformation réedle(T) engendrée sous l'effet d'un gradient
thermique (T-), depuis une température de référenga laquelle la déformation est nulle :
£, (T)
T-T,

ay (T) =

tel que £,4(T) = (ALL“)J + £ (T)

Si les propriétés dilatométriques du matériau $sotropes et que la masse de I'échantillon
reste constante, on peut estimer la variation iieéan fonction de la température de la
densité (ou de masse volumique), a partir de laureede déformation thermique :
A
P = 3¢, (T)=-3a,,(T)x(T -T,)

0
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B. 1.3 Correction de la déformation

Connaissant la déformation du support en fonctienadtempérature a partir des données
connues de l'alumine (Figure Al - 10) ou a partrrdesures réalisées sur un échantillon
étalon (Figure Al - 11), il est alors possible dicaler la déformation réelle de I'échantillon.

1.4%
Dilatation équipage en alumine
1.2% -
1.0% - y = 1.42E-09x” + 5.84E-06x
. 2
R“=1.00E+00 T(T)_ Jalpha (10-6T-1)
20 0
g 0.8% 100 5.71
= 200 5.82
£ 300 5.97
S 400 6.14
5 0.6% - 500 6.36
o 600 6.58
700 6.80
800 7.00
0.4% - 900 7.16
1000 7.32
1100 7.45
0.2% - 1200 7.58
1300 7.68
1400 7.78
1500 7.88
0.0% T T T T T T T 1
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600

température ()

Figure Al - 10 : Données dilatométrique sur I'équipge en alumine

Avant de réaliser nos mesures depuis la tempéraimitdante (§=20°C), nous avons pris
soin de vérifier la pertinence de la correctionblgnc ») a l'aide de la dilatation d'un
échantillon étalon, en I'occurrence un Inconel @gure Al - 11).

1.6%
IN625 sous air .
1.4% -
*
—— mesure avec correction
1.2% 71 - - mesure sans correction N
¢ données
1.0% -
c
il
g 0.8%
S T(C)__[alpha (106 T1)
s 0.6% - B 93 12.8
. e 204 13.1
e 316 13.3
- 427 13.7
0.4% ~ 538 14.0
649 14.6
760 15.3
0.2% 1 871 15.8
927 16.2
0.0% T T T 1
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000

température (C)

Figure Al - 11 : Validation de la démarche correctie sur un échantillon étalon (IN625)
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B.2. Mesures sur les deux compositions de cermet

Le Département ASMA de I'Université de Liége a fauau CRV les premieres valeurs de
coefficients de dilatation thermique des deux cositms étudiées : ces essais ont été
réalisés sous argon jusqu’a 1000°C selon une raleapgempérature de 10°C/min et ont été
doublés sur des échantillons cylindriques (entee 8mm de diamétre et 25mm de longueur).

Nous avons réalisé de nouvelles mesures pour e€léipertinence de ces données et pour
évaluer l'influence d’une atmosphére oxydante ssrpropriétés dilatométriques.

B.2.1 Matériaux initialement non-oxydés

Le Tableau Al - 12 récapitule les caractéristigies échantillons utilisés pour nos mesures
sous air et sous vide, pour lesquelles nous avzisiaine rampe de température de 2°C/min.

matériau atmosphére | diamétre (mm)| longueur (mm)
air 6.0 20.6
A .
vide 6.0 21.8
B air 6.0 16.0
vide 6.0 16.6

Tableau Al - 12 : Dimensions de nos échantillons stnés a la dilatométrie

La Figure Al - 13 donne la valeur moyenne du coffit de dilatation thermique des
matériaux A et B sur la gamme [20-1000°C] et illadtévolution du coefficient en fonction
de la température sous trois atmosphéeres (tempémdauéférence de 20°C).

14
—A
i
- —B
0O
© 131 . .
o — air ¢ ¢ Py . . . . .
*
% - vide ’ C T o
cfr @ argon ¢ P —3—7‘- —_—
£ 12 -
£ 7
c
=
< 11 4
ks .
<
w - -
Z 10 / Gypc Moyen (10T 1) air vide argon
3 ) / A 127 | 132 | 132
5 . B 113 12.0 126
o
3 9 ol Yt ‘ ‘ | |
0 200 400 600 800 1000

température (T)

Figure Al - 13 : Dilatation thermique des cermetsmre 20 et 1000°C sous différentes atmospheres

Les allures des courbes sont similaires pour leg deatériaux, a savoir une augmentation du
coefficient de dilatation thermique jusqu’a une pé&mature de I'ordre de 550-600°C, puis une
légere diminution au dela. La position de ce maximuoincide avec la température de Curie
T. de chaque spinelle : alors qugekt de I'ordre de 590°C sur les ferrites de nitki€le04,
Bhosal 'a mesurée a 550°C sur un spinelle voisicelui constituant le matériau B, de type
Xo,4NiFe1,604 [BHOO6]
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Enfin, les conditions d’essais (atmosphere et/owpeade température) n’ont pas d’influence
significative sur la valeur moyenne du coefficieexcepté sous air. En effet, la présence
d’'oxygene réduit la dilatation du cermet, notammesptle du matériau B, comme le
démontrent les caractérisations suivantes.

B.2.2 Matériaux oxydeés

La réduction du coefficient de dilatation thermigeeus air a été confirmée par deux
nouveaux essais réalisés sur des échantillons ti&rienaB totalement oxydés (cylindres de
3mm de diameétre et de 17mm de long). Nous avoestefément constaté que le coefficient
de dilatation thermique moyen diminuait d’envirdd?4 a la suite d’'une oxydation complete
(mesures sous vide et pour une rampe de 2°C/mia).Figure Al - 14 illustre les
déformations mesurées sur l'intervalle de tempéea20-960°C.

1.2% :
Materiau B
Sous vide a 2T/min
1.0%
=—non oxydé
08% - = = oxydé, echantillon 1
»»»»»»»»»» oxydé, échantillon 2 " y=1.20E-05x - 3.59E-04

R?=9.98E-01
0.6% -|

déformation

0.4%

R?=9.96E-01

0.2%

0.0% T T T T 1
100 300 500 700 900 1100
température (C)

Figure Al - 14 : Comparaison des déformations moyees avant et apres oxydation

Ce résultat est logique compte tenu du fait queleses métalliques se sont transformées en
oxydes qui se dilatent moins. Ce faible écart rdapas d’influence significative sur la
variation de volume d'un échantillon ayant subi cycle thermique d’oxydation 20°C-
1000°C-20°C, mais il peut donner lieu a d'imporgagtadients de déformation au cours du
refroidissement d’'une structure partiellement oxydé
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C. Propriétés élastiqgues mesurées au moyen detjémphie ultrasonore
C. 1. Principe de la méthode

C.1.1 Présentation du dispositif

Cette méthode dynamique permet de suivre in situvdeiations du module d’Young en
fonction de la température : elle est relativenfeiile pour un matériau homogene ou pour
un matériau multiphasé a faible contraste élastantee les différentes phases constitutives,
ce qui est le cas de nos cermets.

La Figure Al - 15 illustre le principe de I'échopghge ultrasonore. Dans une configuration de
« barre longue » (petite section devant la longuede I'échantillon), un guide d’onde en
alumine transmet une onde ultrasonore a un éclmmfilacé dans un four, celle-ci étant
générée au moyen d'un transducteur situé en zamdefr Un ciment réfractaire a base
d'alumine assure un contact permanent entre legliahde et I'échantillon.

LIGNE ULTRASONORE
transductear
- barreau guide d'onde alumine R
ferromagnétique
Qe -~
VL]
W JJ. longueur : 1m 50
vitesse de propagation : 10070 m/s '
l propag L ) P
4
. ECHOGRAMME
I L\f T
\ | I
| ‘ f \” 1
n ‘IL/ J“l r‘u‘l\{m "|h\ ‘II"r‘r_ ""L A
\ — | ;“ =Y
t= 0 7 |‘| | ' la, 'ac
[ |l Ay A
» M T
>
temps nécessaire pour un aller-retour
dans le guide en alumine

Figure Al - 15 : Schéma de principe de I'échographiultrasonore [HUGO02]

C.1.2 Calcul du module dYoung

La vitesse de propagation des ondes au sein deah@tion est estimée a partir de la mesure
du retardr entre deux échos successifs du signal : la valeunodule d’Young est ensuite
reliée a cette vitesse et a la dengithu matériau par la formule de Newton :

2
E= p(—ZLj

En connaissant la valeup B la température ambiantg (Fetardty), on estime la valeur de
module d’Young a la température T en fonction darcet et de la variation de longueur de
I’échantillon, par I'intermédiaire du coefficienedlilatation thermiquery :

E= E(%j (- ay, (T)x(T -T))

Les échos du signal ultrasonore de nos échantillons été ensuite exploités par
auto/intercorrélation a l'aide du logiciel USANALY&veloppé au sein du Groupe d'Etude
des Matériaux Hétérogenes de I'Université de Linso@geEMH) [HUGO02].
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C. 2. Mesures sur les deux compositions de cermet

C.2.1 Matériaux initialement non-oxydés

Trois essais ont été réalisés sur des éprouvettelniensions initiales 50x2,5x2,5mnba
température de chaque échantillon est augmentéeegssivement a 1000°C a une vitesse de
5°C/min, puis diminuée jusqu’a 'ambiante a la méritesse. La Figure Al - 16 illustre les
évolutions de modules d’Young obtenues au courdadenontée et de la descente en
température.

170 ~

Echographie uItrasM
160 N _

- =B - échantillon 1

== B - échantillon 2

150 +

module d'Young (GPa)
=
N
o

\\\
~ =
\\b

120

110 T T T T T T T T T 1
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
température (T)

Figure Al - 16 : Evolution du module d'Young des aenets en fonction de la température

On constate tout d’abord que les deux composittsermets n'ont pas la méme réponse
élastique au cycle thermique 20°C-1000°C-20°C :

* Matériau A : lors de la montée en température aldation de module est identique a
celle établie par méthode de résonnance et par dsgkexion instrumente, a savoir
une augmentation jusqu’a environ 550°C (+10% pppoa a la valeur a 25°C) puis
une diminution au-dela (-10% par rapport a la viale@5°C). Lors de la descente en
température, l'allure est globalement réversiblsqjua 550°C, puis la valeur de
module reste plus élevée en deca (jusqu’'a la pautesignal a 300°C suite au
décollement de I'échantillon) ;

* Matériau B (lotl) : les deux essais réalisés dondes résultats reproductibles, mais
iIs ne révélent pas l'augmentation de module dYpunise en évidence sur le
matériau A et au cours des essais de flexion. En, é& valeur du module semble
décroitre lentement depuis 25°C jusqu’a -15% a 100@n constate également une
légére rigidification des échantillons au courslalelescente en température mais on
peut considérer que le cycle est quasi-réversfids (le décollement des échantillons
ces fois-ci).
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C. 2.2 Matériaux oxydés

La Figure Al - 17 permet de comparer les évolutid@snodule d’Young du matériau B au
cours du méme cycle thermique 20°C-1000°C-20°Cntagt aprés oxydation. On constate
que le cermet oxydé est plus rigide (168GPa cobi@GPa a 25°C) et que son module
d’Young varie peu avec la température (quasi-révidité, excepté en fin de cycle, avec une
valeur de 155GPa a 25°C).

200 -
Echographie Ultrasonore non oxyde
Matériau B (lot1) - oxyde |
180 -
E -l e w ".’.."‘»\ \d
[0} - ',n.‘)‘\-"'asw_.v..”v'u'h"l:uv‘.‘”
> wte - TN,
5 _r"",.‘ Bt
3 160 - &
> -
:D e
o
=]
©
(=]
=
140 | \
120 : : : :

0 200 400 600 800 1000
température ()
Figure Al - 17 : Comparaison de I'évolution de modie d'Young avant et apres oxydation du matériau B
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Annexe 2 : Elaboration et caractérisation des monop  hasés
A. Bilan

Afin de compléter notre base de données sur le rraatd, nous avons élaboré des
monophasés de méme composition que ses deux phagks constitutives (Figure A2 - 1).
Pour respecter les proportions atomiques des émenus avons réalisé des mélanges de
poudres oxydes de 62,2% de,BGg 11% de XO, et 26,8% de NiO pour €élaborer le spinelle,
et de 16,6% de K©; et 83,4% de NiO pour le monoxyde. Ces élaboratmmgylobalement
été une réussite, malgré une porosité résiduddévement importante.

BT IRSGT 7 \ \
R T )

L]

-4"1“ '_-' :L-' W ‘ 0. 5 - , ' -

e MY p ur'-' e : ' e
RERTPN byt s 5 o

\ “.'.7., ..:- Lt . : " Nk g " 1:-‘ o FL ’ .:'_'_, - \
10um AR e 10pm e e & ¥

Figure A2 - 1 : Images MEB des microstructures elabrees a) spinelle — b) monoxyde

A.1l. Spinelle

Les principales étapes de I'élaboration et lesyeeal sont décrites de la Figure A2 - 2 a la
Figure A2 - 7. Le frittage de cette phase n'a pasépde probleme. A l'aide du logiciel
FACTSAGE, il a été établi que I'on obtenait une giaouplée spinelle et monoxyde a
1450°C sous atmosphére d’argon et 100ppm d’oxyggmaur éliminer toute trace de
monoxyde il suffit alors de terminer le frittage atmosphére oxydante pendant une heure.
Aprés frittage, nous avons mesuré une perte deemsd,8% et une densité de 4,87dlcm
La distribution de taille de grains est bimodaldestaux de porosité est estimé a 13% par
analyse d'image. Enfin, le parametre de maillerdéte par DRX est trés proche de celui de
la phase spinelle du cermet, ce qui laisse présagerbonne élaboration : I'analyse a la
microsonde révele en effet une composition moyel®n@ 4dNip sF€1 69 Os.

A. 2. Monoxyde

Les principales étapes de I'élaboration et lesyeeal sont décrites de la Figure A2 - 8 a la
Figure A2 - 12. D’aprés les prévisions thermodyrares du logiciel FACTSAGE, il est
impossible d’obtenir du monoxyde sans présencepdele (transformation de phase dés
1200°C a P(©=10°). Voila pourquoi nous détectons quelques tracesmige spinelle.

Deux échantillons ont été élaborés avec une fircydde thermique différente : trempe a
1200°C (Tr) et refroidissement libre (Ref _lib). Agrfrittage, nous avons mesuré une perte de
masse de 3,4% pour les deux et des densités déT3)5& 5,56 (Ref _lib). Dans les deux cas,
le taux de porosité est estime a 24%. Le parandetr@aille est identique a celui de la phase
monoxyde du cermet (4, 136 tandis que celui du ferrite spinelle minoritaést trés différent

(8, 35A contre 8 2&) Enfin, les analyses a la microsonde révelentaameposition moyenne
de (Nb.sdf&.190O pour le monoxyde majoritaire, avec un bouclage éléments détectés de
seulement 95%.
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B. Elaboration et caractérisations du spinelle

B.1. Préparation

1)
2)
3)
4)
5)
6)
7
8)
9)

Pesée poudres

Mélange poudre + eau distillée

Mixage du mélange a 3300 tr/min pendant 20 min
Etuvage

Chamotage sous argon pendant 24h a 1100°C
Broyage a boulets pendant 10h

Tamisage manuel 250um

Analyse granulométrique du chamotage

Mélange poudre + APV + eau distillée

10)Mixage du mélange a 3300 tr/min pendant 20 min
11)Tamisage mécanique 200um

12)Mise en forme (remplissage moule + pressage isgstéal50 MPa)
13)Pesée des échantillons (+ volume approximatif)

14)Déliantage sous air pendant 1h a 600°C

15)Frittage sous argon pendant 12h & 1400°C

16) Trempe a 1200°C ou refroidissement libre

17)Pesée des échantillons + densimétre (pesée eau/air)

B. 2.  Prévisions thermodynamiques (logiciel FACTSAGE)
Fe-Ni- X-0,
mole X/(Fe+Ni+X)=.16, mole Nif(Fe+Ni+X) =.265 thtsage"‘
1500 . = . ‘
tage argon . .
T AMonoxide + FCC_A1 + spinel_/+100ppm O, ) L frltt-age
AMonoxide + Spinel ' : Sous air
1320 :
I
I
1 SPINELLE
I
1140 _FCC_A1 + Spinel : i
I
g 1
= l
1 M203(Corundum) + Sping|
960 |- | .
by
I
I
I
780 |- I
I
M203(Corundum) + Spi M23(Corundum) + M203(Corundum)#2 + Spinel
I
¢ I
600 N 1 A 1 .|I I|‘ A 1

-10 -8 6 ” > .
log,(p(0,)) (atm) ‘Pe=

Figure A2 - 2 : Prédiction de I'élaboration du spirelle en fonction de la pression partielle d’'oxygéne
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nombre de pixels

B. 3. Cycle thermique de frittage

Température (T)

t b &
; 14505 8h Lih :
15007 | :

1000+ -607h
Trempe a
900°
500 +
180%h : environ 13 h : environ 10 h
5 10 15 20 25 Temps (h)
Déliantagei Frittage Frittage |
sous air 100 ppm i sous air

Figure A2 - 3 : Cycle de frittage du spinelle
B.4. Analyse d'image
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Figure A2 - 4 : Estimation de la porosité par analge d'image
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B.5. Analyse DRX

60000 +

(311)

50000

Longueurd’onde : 1.7889 A

Structure comparative : Nip gFe, 40
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Figure A2 - 5 : Analyse DRX de la phase spinelle

B. 6. Composition chimique
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A%(0) | A%(X) A%(Fe) A%(Ni) ratio X/X+Fe+Ni | ratio FeXI+Fe+Ni | ratio Ni/’X+Fe+Ni | ratio Metal/Spinelle| ratio O/spinelle
Moyenne 52.2 7.2 24.6 11.9 0.49 1.69 0.82 3.06 3.65
Ecart-type 0.5 0.1 0.2 0.2 0.00 0.01 0.00 0.03 0.03

Figure A2 - 6 : Profil et composition chimique moyane associée (microsonde)
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B.7. Analyse granulométrique

Alcan - CRV / Unité EMRA ‘ "|||||
|
AL.(.‘:A&'\Ii i

Rapport d'analyse granulométrique

Nom de I'échantillon : 5294-P704 chamottée broyée 10h Référence de lot: 24 Ha 1100°C ss Ar
Origine : CRVK1 Ref SOP : DP-VH Eth.USpm oxyde mixte
Mesuré par:  millerjl Mesuré le:  mardi 3 juillet 2007 11:25:47 Calculé le: mardi3 juillet 2007 11:25:48
Accessoire : Hydro 2000S (A) Modéle de calcul : Analyse standard
Particule : oxyde mixte Indice de réfraction particule : 2.300 Absorption: 1
Dispersant : Ethanol Indice de réfraction dispersant : 1.360 Vitesse pompe : 2800 tr/min
Résiduel pondéré : 0.387 % Obscuration : 22.34 % Niveau ultrasons : 50 9%
Type de distribution : Volume Concentration : 0.0062 %Vol (j =

Diamétre moyen en volume D[4,3]: 18460  ym Span (10%-00%) : (23,560

dv(10): 0959  pm dv(50): 2396 pm dv(90) : 57.420 pm

Dlstribution ranulométrique des particules A
|

8 ' Bl
7_5!._._ - __L
7

|
|
|
1
| |

o
o

Volume (%)
5
|
|
I
|

1.5

l | . Ll
2.5 A e
2 / i mEEl

|
1 H1 : _ —
[ 1 RV EE U1
-t 1 O N
.01 0.1 1 10 100 1000 3000
Taille des particules (um)

— 5294-P704 chamottée broyée 10h, mardi 3 juillet 2007 11:25:47

3.5 L A A | -+ V | - 7 L
|
|

Notes de I'opérateur:

e MASTERSIZER <2iaae

[} & 8 T R U M § N T 8]

Malvern Instruments Ltd. Mastersizer 2000 Ver. 5.12F Nom de fichier : div
Malvern. UK Numéro de série : MAL 101282 Numéro d'enreaqistre

Figure A2 - 7 : Analyse granulométrique du mélangele poudre servant a I'élaboration du spinelle
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C. Elaboration et caractérisations du monoxyde

C.1. Préparation

1) Pesée poudres

2) Mélange poudre + APV + eau distillée

3) Mixage du mélange a 3300 tr/min pendant 20 min

4) Etuvage

5) Tamisage mécanique 200um

6) Mise en forme (remplissage moule + pressage isgg&eal50 MPa)
7) Pesée des échantillons (+ volume approximatif)

8) Déliantage sous air pendant 1h a 600°C

9) Frittage sous argon pendant 12h a 1400°C

10) Trempe a 1200°C ou refroidissement libre

11) Pesée des échantillons + densimeétre (pesée @au/air

C. 2. Prévisions thermodynamiques (logiciel FACTSAGE)

Fe-Ni- X-0, T
mole X/(Fe+Ni+X ) = 0, mole Ni/(Fe+Ni+X ) = .843 thtSage"'
1500 \ T g T !

Frittage argon

FCC_A1

FCC_A1 + AMonoxide

MONOXYDE

1320 |

AMonoxidi

'Y

o
[

Trempe ou L
refroidissement libre 4

1140 el + FCC_A

T(C)
- ————

960

280 MONOXYDE+SPINELLE

600 L . 1 R L . L -
-10 -8 -6 -4 -2 0
log,,(p(O,)) (atm)

Figure A2 - 8 : Prédiction de I'élaboration du monayde en fonction de la pression partielle d’'oxygéne
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nombre de pixels

C. 3. Cycle thermique de frittage

Température (T)

A

t; t,
15001 14007 12h

-100%h ] e @

100071 Trempea T Descente
1200° ‘\\ libre
600° 1h |
500 +
1807h é environ 18h30
Déliantageé 5 10 15 20 .25 Temps (h)
sous air Frittage sous argon |

Figure A2 - 9 : Cycle de frittage des monoxydes

C.4. Analyse dimage

70000 +

130000px
60000 -
50000 -
40000
A Y
30000
a0 | POrEs ". = ﬂ
0, g v

10000 | (24 /0) . ! 12“113’ ‘ o - t.

’ 71 51 101 151 201 251 .ﬁt E' “$ I'JF' ﬁ

niveau de gris

Figure A2 - 10 : Estimation de la porosité par analse d'image (Tr)
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C.5.

Analyse DRX

— Trempe
— Refroidissement libre

parameétre de maille (A)

fin de frittage trempe refr_libre
monoxyde  ==—p 4.184 4.186
spinelle — 8.357 8.353

Longueur d’'onde : 1.7889 A
Structures comparatives : NiO et Nij gFe, 40,4

angle 2*theta (9

Figure A2 - 11 : Analyse DRX de la phase monoxyde

C.6. Composition chimique
50
>~ —— W
0] T o
[}
g
S 30
:1; ——A%(0) W= A%(Fe) —— A%(Ni)
'g 20
3
]
2
10 4
——— ——a—a—s——8—8—s—a
0 T T T T T T |
0 4 6 8 10 12 14 16 18
distance (um)
A%(0) A%(Fe) A%(Ni) ratio Ni/Ni+Fe | ratio Metal/O| % Métal
Moyenne 45.0 7.7 42.0 0.84 1.11 49.8
Trempe Ecart-type 05 0.1 0.2 0.00 0.01 02
Refroidissement | Moyenne 44.5 8.5 41.0 0.83 1.11 49.5
libre Ecart-type 0.6 0.8 1.2 0.02 0.02 0.5

Figure A2 - 12 : Exemples de profil et compositionshimiques moyennes (microsonde)
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Annexes 3 : Homogénéisation sur le matériau B
A. Mise en données

A. 1. Les différentes techniques d’homogénéisation

L'objectif de cette étude est de trouver une retatsimple permettant d’exprimer une
propriété du composite en fonction des proportieoismiques et des données intrinseques
des différentes phases le constituant.

Des méthodes d’homogénéisation numériques permeti@ntenir une solution unique mais
sont plus complexes et plus lourdes a mettre erveostar elles nécessitent de définir un
Volume Elémentaire Représentatif du matériau (Még¢htes Eléments Finis par exemple).

La plupart des méthodes analytiques se basentesucriteres géométriques simplifiés pour
établir un domaine borné de valeurs possibles. Baumatériau biphasé par exemple, on
obtient plusieurs niveaux d’encadrement d’'une péb@r notée X, en fonction des propriétés
intrinséques Xet X; et de la proportion de phase telle quecg=1 :

e OrdreO: min(X,X2)<X <max (X, X2)
* Ordrel: Reuss=1— < X ¢ X, +¢,X,=Voigt
i S’
><1 ><2
e Ordre 2: X, + 1 G S < XX+ 1 G (Hashin-Strikman)
+ 2 +
X, =X, 3X, X, =X, 3X;

Une loi des mélanges décrite par la borne supérige I'ordre 1 (Voigt) suffit souvent pour
retranscrire la plupart des propriétés physiques ahatériau multiphasé (densité, dilatation
thermique...). En notang; la proportion volumique d’'une phase dont la valgeita propriété
Xi est connue, on généralise I'expression d’une @K sous la forme :

X =3 4,00%,

ou n est le nombre de phases dans le matériau.

L’approximation d’ordre 1 n’est jamais valable palés propriétés mécaniques telles que les
parametres d’élasticité : on utilise généralemestehcadrements du second ordre [HAS63].

A. 2. Caractérisation des propriétés intrinseques

Il est tres difficile de répertorier dans la liiure I'ensemble des propriétés physico-
chimiques et mécaniques des phases constituaerieet Voici donc pourquoi nous avons

choisi d’élaborer des oxydes monophasés (annexen2)evanche, la composition des phases
métalliques est tres proche de celle de l'alliaddSUN04400 : les principales propriétés sont
détaillées par la fiche technique illustrée aadé cette annexe (Figure A3 - 1).
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Specification Sheet: Alloy 400 (UNS N04400)

A Nickel-Base Alloy with Resistance to a Variety of Corrosive Conditions

Alloy 400 (UMS NO4400) iz a
ductile nickslooppsr alloy with
resistancs to a varisty of comoaie
corditione. The alloy B most
frequently gpecified in ervironments
rangirg from mildhy oxidizing through
rieutral ared in moderateby reducing
corditione. An additional application
areq of the material is in marine
arwironmeants and other nonowidizing
chloride solutions.

The alloy has a long history of use
as a cofrosion resistant metsrial,
dating back to the sarty 20th century
when it was developsd as an
attempt to uss a high coppsr contznt
nickel o, The nicksl and copper
contents of the ore were in the
approsimate ratic which i noew
formally epecified for the alloy.

Ba with commercially pures nickel,
Allcy 400 i low in strength in the
annealsd condition. For this mason,
a varisty of tempsers are ussd which
have the sfiect of increazing the
strength level of the matsrial.

Applications

* Marine and chamical processing
scpipiment

= Vahlvea, pumps, propelier shafie

* Marine fixtures and fastanars

* Gasolne and freeh water tanka

* Proceas veesel and piping

# Heat sxchargsns

Standards

BASTM ... B 127
ASME ... 5B127
Federal or

Military ... Q02-M-2E

Cormrosion Resistance

Alloy 400 2 more comosion
reaigtant than commercially pure
rizkal (LMS MOZ200) undsr reducing
conditions, ard rmors eistant than
refined coppsr allys under
cxidizing conditions.

In moderately reducing acids,
rieutral or alkaline solutions, Alloy
A0 ey ba considersd for uss, The
alloy is maistant to most alkalies,
zalts, organic substances and
atrnosphenc conditiors. Alloy 400 is
a consideration for coolar alkaline

caustic conditions, although high termperaturs, high strees, and high
concentrations of caustic bave produced caustic strees comosion cracking in
the material. The alloy i usad in educing acids liks sulfurc and hydmochlenc,
sap=tially in the absence of ssration and owidizing species.

Alloy 400 i exceptiorally maeistant to chloride stress comosion cracking.

Application in waters, nchding 2ea and breclish water, is a majoer use of the
rraterial.

Alloy 400 g attacked in sulfur-bearing gases above spprowimatehy TO0°F
371G and maolen sulfur attacks the alloy at tempsratures ovar
approximatshy S00CF (260°C).

Chemical Analysis

Typical Analysis Waight %)

Balbrcef 320 1a

“By difterenios - For material Wumibshed b CO-M-281, 1sad, Hn, andzing ars aach typkoalfy <0003,

Mechanical Properties

The following ars typdcal room termpsraturs mechanical propsriae of Alley 400,
The loweat strangth and most duetils cond fion is the annsaled condition with
typical preparties a8 shown below,

Matzrial furnished in the hot rolled condition is somewhat stronger as
indliceted balow.

Wisid Strargth Tareslle: Etrangth Parcant In 2" Modules [Ej
pal MPa) | pa MPa) it = MPa)
45,000 Ein | snoo [E50) 30 2ex 10" [190)

WMaoteh irmpact values for all of thess conditiors ranged frorm 100 to
240 fdba (135 to 325 Joules) &t room termpsrature.

Short Time Elevated Tempsrature Propsrties

The fallorwing tabks illustratas the short firmes high tarmperatur tersiks
properties of Alloy 400 inthe annsaled condition. Creep resistance should b= a
considaration sbove spproximatsly BS0FF (34570,

SAMDMEYER STEEL

OME SAMDOMETEM LaRKE =

COMPARMNY
PHILADELFHIA, Fao 1511 S-S865
HO0-ESE-REEE « FAX 2 1E-E77-1430 =

Wi, Bmreminyer-sitenl cam
Family Owned and Managed - Making Sfainfass
Sleal and Nickel Alloy Plate Products Sinca 195
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Physical Properies
Drnsity

0.319 Iksin

8.3 glem?

Specific Gravity
B.23

Magnetic Permeakility

In the annsaled condition the alloy is often modsratsly to fainty megnetic at
raom temperaturs, The Curie temperaturs of the matsial iz closs to wom
temperature. Abowve the Curie tempsrature, the material is nonmagretic. The
Carie temperature is influenced by minor composition vanations, so soms
heats of material will be magnetic at mom temperaturs and others will not.

Specific Heat

Rioom ternperaturs valuss
0.10 B’k - °F

430 Jouleadg - *K

Electrical Resistivity
51.0 Mizrahm - e

Linear Cosfficient of Thermal Expansion

200 { = 7T EE)
400 {204) B 185
o0 L B.5 158
o0 (427 B2 a0
000 {zag 0.1 a4

Heat Treatment

The anneal cyclke conducted on Alloy 400 i typically in the 14007 to 1800°F
[TE0* to 2205 randges for short times at temperature. The purposs is to soften
the matenial after farming opsrations whils rmaintaining a ralatively fins grain sizs

Annsaling should b2 dore in an atmosphars as fres of sulfur compounds as
poasblk ainc: sulfur will smbitle the metsrial in sxtended exposurs times at
the anneal tempsraturs rangs.

A e ternperature stress mief may b conductad on cold deformmed
matsrial by heating to approximately S7T5°F (300°C) for 1 to 3 hours,

A large percentags of Alley 400 B put inte service without final et
tatment. This is dons to increass the strength of the material.

Processing

Caold Forming

Alloy 400 exhibits excellart cold foming chamscteristics nomnally associabed
with chrormiurn nickel stainkes steala. The allyy hes a kwer work hardening
raite than Alleys 207 or 304 etainlass stesl and can be used in muliple draw
farming operatiors where slativaly lamge amounts of deformation ooewur
beteiesn annsals.

Welding
Alloy 400 ey be joined by a varsty of processss including gas tungsten-
arz, gas metal-anc, and shiskded metal-arc processes. In all of these

processes, thorough cleaning of the
joint area is necessary to avoid
arbrittkernent friom such sourcss as
lubricantz and paints. The material
et b free of ecale for beat
wakding.

Walding proceduras for Alkey 400
ar aimilar to thoss usad for
austanitic stainkas steals. Maither
prehestivg nor poet-sweld heat
tatment ars gererally raquirad.
Joint design iz similar to that ussd for
austenitic stainkes steals with twe
excaptiong. The first s the need to
accommodate the slagish naturs of
the moltan weld metal, neceesitatirg
a joint design sufiicianty opsn to
allore full filler wirs acczes to fill the
joint. The sscond is the high themmal
conductivity and purity of the
rraterial which makes weld
penetration lower than in austanitic
gtainless stesla,

SANDMEYER
STEEL COMPANY

Figure A3 - 1 : Caractéristiques de UNS N04400 prisomme référence pour notre alliage
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A. 3. Estimation de la proportion volumique de chaque phse

A.3.a) Analyse DRX

La méthode de Rietveld permet d'identifier la pndjpm massique des différentes phases
d’'un matériau a partir des résultats d’analyse ifigadtion par rayon X couplés a une
simulation du mélange. En effet, grace a cette atgtlue quantification « sans étalon » basée
sur la théorie de diffraction d’un cristal, il gsbissible de déterminer la position des pics de
diffraction (voire leur surface) en connaissanstaicture cristallographique, la nature et la
position des atomes au sein de la maille, les destele diffusion et les coefficients
d'absorption. Le dispositif DRX du Centre des Mai#x n’étant pas équipé de cette méthode,
NouUs avons eu recours a deux autres techniques.

A. 3. b) Analyse d'image

Les logiciels d’analyse dimage permettent d’obterdle bonnes approximations
bidimensionnelles a partir de micrographies réellefaut notamment définir des seuils de
niveau de gris pour séparer les différentes ph@sgare A3 - 2) : dans I'exemple suivant, la
matrice oxyde représente prés de 67,9% de la nhicobsre (61,4% de spinelle et 6,5% de
monoxyde) pour 26,5% de particules métalliquesngbux de porosité de I'ordre de 5,6%.

50000

40000 I

spinelle

30000

20000

nombre de pixels

e

10000 Seuils porosité : 1-100

’5; ‘ e a et

1 4 101 151 201 251
niveau de gri_s B

800000 pixels traités sous Image J

avec porosité] sans porosité
pores 5.6%
spinelle 61.4% 65.0%
monoxyde 6.5% 6.9% e
alliage 26.5% 28.1% 0-179

Figure A3 - 2 : Exemple de traitement d'image au mgen du logiciel Image J

L'utilisation de cette technique sur différentesages permet d’obtenir une proportion
moyenne des difféerentes phases. Le Tableau A3és@me la proportion moyenne issue de
trois analyses au moyen du logiciel Image J, sarsdefaces d’environ 2000um2.

moyenne sans
analysel analyse?2 analyse3 moyenne L
porosité
pores 5.6% 4.6% 3.7% 4.6%
spinelle 61.4% 68.0% 77.1% 68.8% 72.2%
monoxyde 6.5% 4.1% 4.1% 4.9% 5.1%
alliage 26.5% 23.4% 15.0% 21.6% 22.7%

Tableau A3 - 3 : Proportions de phases calculéesrstiimages (logiciel Image J)

Pour affiner la représentation du cermet, il estsme d’employer des outils d’opérations
ensemblistes de la morphologie mathématique éétdai microstructure en volume.
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A. 3.0) Analyse chimique du mélange initial de poudres

Nous avons estimé la proportion des differentessghan partir des quantités de matiere
introduites dans le mélange de poudres et de lgposiion atomique moyenne (relevés
microsonde). Apres avoir constaté que deux desetltnse trouvaient exclusivement au sein

de phases distinctes, nous avons pu calculer lgogron atomique de chaque phase avant
d’évaluer les proportions massique et volumiquaide des masses molaires et des densités

intrinséques (déduites des profils microsonde staalyses DRX).

Ainsi, notre démarche analytique se base sur gipqtheses :
» Conservation de la matiere pour les différents él@sconstitutifs des poudres
» Pas de défauts dans les cristaux (empilement, éacuinslocations,...)
» Pas d’apport de matiere par 'atmospheéere contioléedu frittage
* Présence de cuivre uniqguement dans le métal (&@slgns le spinelle ou I'oxyde)
* Présence d'élément X uniqguement dans le spineéls fteu dans le métal ou I'oxyde)

Dans un premier temps, on calcule la fraction melaies poudres par le rapport entre la
fraction massique et la masse molaire (Tableau A3 -

fraction | masse molaire| fraction

massique (g/mol) molaire

spinelle 72.3% 41.6%
NiO 2.3% 74.6 3.9%
Ni 18% 58.6 39.4%
Cu 75% 63.6 15.1%

Tableau A3 - 4 : Fraction massique et molaire desoastituants du mélange de poudres

Ensuite, on calcule la fraction atomiqug(E) de chaque élément E a partir de ses teneurs
t,(E) au sein des phasesle fraction molairevo(¢), selon I'expression :
Dt (E) fuua ()

f (E)=-2
A S XNCINT
¢

Pour le nickel provenant de 3 poudres différerdasa par exemple pour 1 mole de cermet :
thj (Ni) f, (2) :tspinelle(Ni) fo (SPINElle) +ty,o (Ni) f, (NIO) +t; (Ni) f,, (Ni)
¢

=101x 0416+ 0039x1+ 0394x1= 085

Ainsi, 0,85 élément Ni représente 24,1% d’un td@l3,54 éléments. Les autres proportions
atomiques ainsi calculées sont données dans led@ald3 - 5.

alliage spinelle monoxyde
élément fract_lon utile restant utile restant utile restant
atomique

Cu 4.3% 4.3% 0.0%

X 4.7% 0.0% 4.7% 4.7% 0.0%

Ni 24.1% 14.0% 10.1% 8.4% 1.7% 1.7% 0.0%

Fe 18.7% 1.2% 17.5% 17.6% -0.1% 0.4% -0.4%

(@) 48.2% 0.0% 48.2% 40.9% 7.2% 2.1% 5.1%
Total | 100.0% 19.5% 71.6% 4.2% 5.1%
(sans O restant) 20.4% 75.2% 4.4%

Tableau A3 - 5 : Fractions atomiques des élémentge @dhaque phase et des phases elles-mémes

- 175 -



Annexe 3 : Homogénéisation sur le matériau B

La proportion atomique de l'alliage a été calcidéeconsidérant que la totalité des atomes de
cuivre (4,3%) le composait, avec 14% de nickel,2¢4d. de fer pour respecter la proportion
Niop 7L 2 & 06 Ces proportions sont alors déduites du mélanigaljrie reste étant réparti
entre les autres phases. La proportion atomiquespiioelle a été calculée de la méme
maniere : le spinelle est constitué de la totaléé atomes X (x%), de 8,4% de nickel, de
17,6% de fer et de 40,9% d’oxygene pour respeatprdportion (X%Nig.gF €. 189)Oa.

Le reste du mélange doit normalement constituendmoxyde mais nous constatons qu'il
manque un peu de fer pour constituer la phase nyoleo0,4%) : cela ne représente qu’une
infime partie de la proportion initiale (18,7%) @t peut attribuer cet écart aux nhombreuses
incertitudes expérimentales (imprécisions de mesumeyennes des mesures, nombre de
profils, fer détecté dans le métal...). En revandmeconstate que I'oxygéne est en exces : |l
peut se trouver au sein du spinelle (typique dasnles cationiques, voir chapitre 1), ou encore
s’étre volatilisé au cours des différents traiteta¢hermiques.

A partir des fractions atomiques précédemment ifi@es dans chaque phase, on détermine
alors la fraction molaire d'une phase a partir denbre d’atomes les constituant, puis leur
fraction massique par I'intermédiaire de leur masséaire (produit de fraction molaire par la
masse molaire) et enfin la fraction volumique al@a masse volumique (rapport fraction
molaire par masse volumique). Les résultats saumés dans le Tableau A3 - 6.

alliage spinelle monoxyde

fraction atomique 20.4% 75.2% 4.4%
atomes/mole 1 7 2

fraction molaire 61.2% 32.2% 6.6%

masse molaire (g/mol) 59.6 74.2

fraction massique 32.5% 63.2% 4.4%

masse volumique (g/cm3) 8.88 5.16 6.72
fraction volumique 22.1% 74.0% 3.9%

Tableau A3 - 6 : Fractions atomique, molaire, masgue et volumique de chaque phase du cermet

Le calcul de fraction massique met en évidence&dbsnges de matiére au cours du frittage
réactif puisque pres de 32,2% et 4,4% constituespactivement le métal et le monoxyde,
contre 25,5% et 2,25% initialement (diffusion dedede nickel originaires du spinelle). Sous
réserve de validité des cing hypothéses utiliséasr étude, on estime finalement la
proportion volumique du cermet a 74% de spinel/@¥8de monoxyde et 22,1% de métal (a
0,4% pres). Ces données sont en accord avec lpsrpoms moyennes déduites des analyses
d’'image.
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B. Densité
B. 1. Acquisition d’'une base de données

B.1.a) Données de la littérature

Le Tableau A3 - 7 récapitule les données cristadiplagiques qui proviennent de la littérature
et qui seront souvent utiles pour cette étude [IQDO

. masse | parameétre o .
. N motifs ) . densité masse molaire
composition systeme 7 molaire M| de maille a (g/cm3) (g/mol)
(g/mol) (nm)
NiO (pattern 47-1049) cfc Fm3m| 4 74.7 0.4177 6.807 ©] 16.0
FeO (pattern 06-0615) cfc Fm3m| 4 71.9 0.4307 5.972 Fe 55.9
Nickel (pattern 04-0850) cfc Fm3m| 4 58.7 0.3524 8.909 Ni 58.7
Cuivre (pattern 04-0836) cfc Fm3m| 4 63.6 0.3615 8.934 Cu 63.6
Ni0.6Fe2.404 (pattern 87-2338) |cfc Fm3m| 8 233.3 0.8361 5.301
NiFe204 (pattern 10-0325) cfc Fm3m| 8 234.4 0.8339 | 5.369 | _Na |6.023E+23]

Tableau A3 - 7 : Données cristallographiques sur decompositions de la bibliographie

B.1.b) Données issues de nos caractérisations physicdegres

Le Tableau A3 - 8 récapitule des données propresaériau B et a ses phases constitutives.
Les densités cristallographiques du monoxyde dtatlmage sont conformes aux prévisions
d’une loi des mélanges et de la loi de Végard.

motifs| Masse paramétre | paramétre densité densité (mélange
composition 7 molaire M| maille a | loi Végard | cristallographique| ou d'aprés Végard) | Ecart
(g/mol) (nm) (nm) (g/cm3) (g/cm3)

spinelle 8 5.16
o monoxyde 4 74.2 0.4186 6.72 6.66 0.9%

aliage 4 59.6 0.3546 0.3545 8.88 8.88 0.1%
\§ spinelle 8 5.15
I
é- monoxyde 4 74.2 0.4185 6.73 6.44 4.2%
S spinelle du monoxyde 8 219.7 0.8355 5.00
£ | 90% Monoxyde + 10% spinelle (90%,10%) 6.30

Tableau A3 - 8 : Comparaison des densités cristatioaphique et réelle des différentes phases du cerine
B.2. Homogénéisation

B.2. a) Relation entre densités théorique et apparente

Nous avons calculé la densité théoriqgue des deuxaositions de cermet par une loi des
mélanges a partir de la densité cristallographigiede la proportion volumique des
différentes phases.

En réalité, le matériau présente une certaine iérgénérée au cours de la mise en forme et
du frittage. On associe alors la densité appargptea la densité théoriquancau moyen du
taux de porosité p :

dapp = dth (1_ p)

B.2.b) Applications aux cermets

Le Tableau A3 - 9 donne les densités cristallogoash et réelle des deux compositions
étudiées, ainsi que le taux de porosité associé.
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densité théorique densité réelle Taux de porosité Porosité par analyse
(g/cm3) (g/cm3) équivalent (%) d'image
matériau A 6.25 6.14 1.7% 1.4%
matériau B 6.04 5.35a5.65 entre 6.5 et 11.5% 4.6%

Tableau A3 - 9 : Taux de porosité estimé a partir @s densités théorique et réelle

La densité théorique du matériau A est estimé@%gfnt. Pour une densité réelle de I'ordre
de 6,14g/cry on en déduit que le taux de porosité équivalehtle I'ordre de 1,7%, ce que
confirment les analyses d’images.

La densité théorique du matériau B est estimé®4gnt. Pour une densité réelle comprise
entre 5,35 et 5,65g/chfselon le lot d’échantillon analysé), le taux aeqgsité équivalent est
estimé entre 6,5 et 11,5%. Ce taux est en revanigmeplus élevé que celui déterminé par
analyse d’'image : on en déduit que la présenceodesme suffit pas a expliquer la faible
densité de certains échantillons ou que la detigigrique est surestimée.

B. 2.¢) Application aux monophaseés

Pour chague oxyde composant le matériau B, on lealoutaux de porosité plus faible que
celui déterminé par analyse d'image (Tableau AG)- 1

- densité théorique densité réelle Taux de porosité Porosité par analyse
matériau B o -
(g/cm3) (g/cm3) équivalent (%) d'image
spinelle élaboré 5.16 4.87 6% 13%
monoxyde élaboré 6.30 2 6.73 5.56 entre 12 et 17% 24%

Tableau A3 - 10 : Taux de porosité estimé a partides densités théoriques et réelles des monophasés

C. Coefficient de dilatation thermique

C. 1. Résultats de mesures sur échantillons monophasés

Nous avons tenté d’évaluer le coefficient de dilatathermique moyen des phases oxydes
constituant le matériau B en supposant que la gérdes monophasés élaborés n'affectait pas
de maniere significative les mesures. Les dimesstes échantillons utilisés sont données
dans le Tableau A3 - 11.

Echantillons cermet spinelle monoxyde
diamétre (mm) 6 6 6
longueur (mm) 17.1 20.1 12.7

Tableau A3 - 11 : Dimensions des échantillons deaséis a la dilatométrie

Nous avons mesuré la déformation des échantillotre 0°C et 960°C, selon une rampe de
température de 2°C/min. Les essais ont été réalsmes vide afin de limiter les
transformations de phases en présence d’oxygeteninment pour le monoxyde).

La Figure A3 - 12 illustre I'évolution de la défoation du matériau B et de ses phases
constitutives en fonction de la température. Lagees courbes donne la valeur moyenne du
coefficient de dilatation thermique. Ainsi, nousoas mis en évidence les désaccords
dilatométriques entre les inclusions et le spinefpeur des coefficients moyens de 10,6.10
o pour le spinelle, de 13,4.28C™* pour le monoxyde et de 15,6:X€* pour I'alliage, on
calcule un écart de 2,820C* pour le couple spinelle/monoxyde et de 5,5°" pour le
couple spinelle/alliage.
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1.4%
120 | Matériau B

e Mesures sous vide a 2C/min
1.0% -

—cermet /
0.8% —— ——spinelle
— monoxyde
alliage ////

déformation

y = 1.34E-05x - 1.91E-04
R? = 9.98E-01

0.4%
y = 1.20E-05x - 3.59E-04
R? = 9.98E-01
0.2%
’ / y = 1.06E-05x - 5.02E-04
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Figure A3 - 12 : Déformations mesurées en fonctiote la température et coefficients de dilatation
thermique moyens associés (régression linéaire)

C. 2. Homogénéisation

D’aprés les résultats d’'une simple loi des mélantgexoefficient de dilatation thermique

moyen du matériau B est estimé a 11,8°00", soit moins de 1% d'écart par rapport a la
valeur mesurée. De plus, I'évolution du coefficieit dilatation thermique en fonction de la
température est bien prédite, au moins jusqu’'a G50f.Figure A3 - 13) : il n’existe pas de

données sur l'alliage au dela. Enfin, on constaie lgs coefficients de dilatation thermique
du cermet et du spinelle atteignent tous deux waleuy maximale pour une température
avoisinant la température de Curie (550°C).

18
Données sous vide a 2C/min

16
()
>
=)
E 14
Q
ES
c g
o
=0 12 -
g9
s g
q) N—r
S 10
c
()
8 / — cermet
D —spinelle
38 8 — monoxyde B

alliage (données hiblio)
& loi mélange
6 T T T T T T T T T 1
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000

température (T)

Figure A3 - 13 : Evolution du coefficient de dilatéion thermique en fonction de la température
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D.Parametres d’élasticité

D.1. Généralités

Si l'on peut considérer le matériau comme homoganééchelle macroscopique, les
propriétés élastiques sont hétérogénes a I'écimeiteoscopique : le module d'Young du
cermet dépend des modules intrinseques des phagedésence, de leur fraction volumique et
de leur géométrie, du taux de porosité, voire dix tdendommagement (fissuration). Les
propriétés élastiques de chaque phase sont coasgliéotropes.

D.1.a) Matériaux hétérogenes

Se basant sur des criteres géométrigues simpliigsnéthodes d’homogénéisation actuelles
permettent soit de déterminer un domaine bornéalieuxs possibles (calculs analytiques),
soit de définir une solution unigue par simulatrmmmeérique (homogénéisation complexe a
mettre en ceuvre). La plupart des modeles analgicgimples supposent une parfaite
cohésion aux interfaces et une compatibilité demédtions des différentes phases.

D.1.b) Matériaux poreux

La plupart des approches classiques ne prennemnpesmpte la topologie de la structure ou
I'arrangement des pores mais en donnent de borpm®xamations. Dans tous les cas, la
présence de porosité engendre une baisse du mdifideng plus ou moins importante par
rapport au matériau dense.

Les modéles de Mackenzie [MAC50] ou d’'Hasselman $82] considerent une répartition
de sphéres isolées dans une matrice plus rigidaprBs le modeéele de Mackenzie, les
parametres relatifs E’ @t dépendent linéairement du taux de porosité pnddule d’Young

E et du coefficient de Poisserintrinseques :

E= E[l_sa-v><9+5v> pJ [13<1><15v> pj [MAC50]
2(7 -5v) 20(7-5v)

D. 2. Propriétés élastiques des différentes phases

D.2.a) Phases oxydes

Nous avons mesuré le module d’Young des deux crania 25°C sur des éprouvettes de
flexion découpées dans nos échantillons élaboré&SRAl La faible résistance a rupture des

échantillons nous a contraints a restreindre langarde contrainte sur laquelle la régression
linéaire est effectuée : pour information, les @peites de spinelle et de monoxyde se sont
rompues respectivement sous 35MPa et 58MPa powitesse de chargement de I'ordre de

1MPal/s.

Sur l'intervalle de contraintes [10-30MPa], nous@s mesuré un module d’Young apparent

de 167MPa pour le spinelle et de 123MPa pour leaxyate (Figure A3 - 14). Ces ordres de
grandeur ont été confirmés ultérieurement par éepdge ultrasonore (Figure A3 - 15).
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spinelle monoxyde
coefficient de Poisson 0.32 0.21
E par flexion (Gpa) 167 123
E par U.S (Gpa) 166 121
taux de porosité 6% entre 12 et 17%
E intrinseque (Gpa) 189 entre 162 et 187

Figure A3 - 14 : Modules d'Young apparent et intrhseque (i.e. sans porosité) des échantillons
monophasées a 25°C
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Figure A3 - 15 : Evolution du module d'Young des aamiques avec la température (essais sous air)

De plus, le module d’Young du spinelle ne varietigteement pas avec la température (-20%
a 1000°C) tandis que celui du monoxyde présentg dexsques augmentations a 200°C puis
a 850°C : il est possible que ces deux rigidifmasi soient associées a l'instabilité physico-
chimique des échantillons en atmosphére oxydante.

Enfin, nous avons tenté d’estimer le module d'Youleg céramiques denses a l'aide de la
relation de Mackenzie. On évalue le module du d$lgindense a 189MPa et celui du
monoxyde entre 162 et 187MPa. Les valeurs de coisiti de Poisson des deux oxydes
proviennent de la littérature (respectivement @B@,21).

D.2.b) Phases métalliques

D’aprés la fiche technique de l'alliage UNS N0440€s phases métalliques auraient un
module d’Young de l'ordre de 180GPa a températunbdiante (pour information, il est
respectivement de 210GPa et 120GPa pour le nitkelauivre). Son coefficient de poisson
est estimé entre 0,31 (nickel) et 0,34 (cuivre).

Le module d’Young du métal diminue fortement ave@ddmpeérature et on peut considérer

que sa rigidité est négligeable a haute températawant celles des deux autres phases
céramiques (comportement viscoélastique complexe).
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D. 3. Homogénéisation

Tout d’abord, on peut raisonnablement estimer ga@ésaccords élastiques entre phases sont
relativement faibles & température ambiante. Déaite on calcule un module d’Young a
25°C compris entre 185 et 186GPa pour un cermedejaan utilisant la borne supérieure de
Hashin et Strickman (Tableau A3 - 16). Le coeffitide Poisson est estimé 0,32.

Mesures calcul
spinelle | monoxyde| alliage cermet | Borne HS + formule Mackenzie
proportion volumigue 74% 4% 22% porosité 5% | porosité 10%
E &4 25C (GPa) 189 162-187 180 155 185-186 168 149
v 0.32 0.21 0.32 0.32 0.31 0.30

Tableau A3 - 16 : Bilan des paramétres d’élasticitdu matériau B et de ses différentes phases

Grace a la formule développée par Mackenzie, ooutmlensuite un module d’Young
apparent de I'ordre de 168GPa et un coefficienPdisson de 0,31 pour un taux de porosité
de 5%. Cette valeur de module est supérieure aimat®ons faites par différentes techniques
de caractérisation des constantes élastiquesvalesrs réelles correspondraient plutét a des
taux de porosité de I'ordre de 10%.

En revanche, nous pouvons affirmer que le mat@iatiest pas fortement endommagé car
cela se traduirait par une réduction considérabtepiopriétés élastiques.

E. Calcul analytiqgue de contraintes internes

E. 1. Expression des contraintes au sein d’un matériau phasé

Nous allons étudier une configuration simple deémati biphasé, constitué de particules
sphériques dispersées (p) dans une matrice isotfope Dans une analyse purement
élastique, il est possible d’estimer la pressiodrbstatique P a l'interface inclusion/matrice
engendrée par une variation de températreet par des coefficients de dilatation thermique
om etapdistincts [SEL61] :
b (a,—a,)AT
1+v,, N 1+ ZI/ID

2E 2E

m p

[SEL61]

Les contraintes radiale et orthoradiale a I'integfa’expriment respectivement par :

P

arad =-P et Uorth = E

E. 2. Applications numériques

E.2. a) Contraintes résiduelles associées au refroidissepositélaboration

On considére que le comportement de la matricgp@sment élastique en deca de 900°C
(voir Chapitre 11), et celui du métal en deca deD¥L En supposant que les interfaces
spinelle/monoxyde et spinelle/métal sont parfaiteimahérentes a 900°C, nous pouvons
réaliser I'application numérique pour les deux gypgénclusions, métallique et oxyde, a partir
des propriétés thermo-élastiques estimées suckeméllons monophasés du matériau B.
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La contraction de la matrice étant inférieure decele la particule dans les deux cas de
figures, la matrice est progressivement sollicigfe compression radiale et en traction
orthoradiale au cours du refroidissement. Cettepression radiale justifierait le fait que la
fissure tend a se propager en rupture intragraneulail sein de la matrice spinelle. En
revanche, l'intensité de la contrainte de tracbaimoradiale est susceptible de conduire a une
décohésion interfaciale (Tableau A3 - 17).

AT (T) 880 | 320
spinelle/monoxyde spinelle/métal

contrainte radiale (MPa) -306 -643 -234

contrainte orthoradiale (MPa) 153 322 117

Tableau A3 - 17 : Estimation des contraintes interes a 20°C au sein du cermet

E.2.b) Résistance au choc thermique

Dans I'annexe 5, nous avons étudié la réponse mampamue du matériau B au moyen de
I'analyse thermoélastique de Kingery. Les écartted®gérature critiquAT. ont été évalués a
138 et 185°C selon le lot testé (Tableau A3 - 18).

De son coté, Li a étudié la résistance au choamigere d’'un cermet a matrice (LONiIO-

NiFe,O,4) avec différentes proportion de nickel [LI 06]alldéterminé le seuil de température
critique AT en termes de désaccord dilatométrique entre kaiceeet les phases métalliques,
de telle sorte que. :

AT = (am—ap)ZUR
¢ 14y, 1t
M+

2E 2E

m p

D’aprés cette approchAT est évalué entre 150 et 200°C pour le matériaun Bonction du
lot testé : ces ordres de grandeur sont donc amedog ceux d’une analyse thermoélastique.

matériau B lotl lot2

oR moyen 3pts, 20T (MPa) 103 137
ATc (T) 138 185

ATc' (T) 150 201

Tableau A3 - 18 : Comparatif des seuils de tempénrate critiques pour le matériau B

F.Bilan des différentes homogénéisations analytiques

D’une part, des différentes homogénéisations aialgs réalisées sur le matériau B, nous
pouvons déduire que certains échantillons présentsn densité et une rigidité inférieures
aux prédictions. D’autres phénoménes semblent igalepouvoir étre associés a une moins
bonne qualité du frittage sur le lot d’éprouvettés : faible conductivité électrique (découpe
par électroérosion délicate), faible densité (fgrteosité), faible tenue mécanique (faible
contrainte a rupture) et forte oxydabilité.

D’autre part, des méthodes d’homogénéisation paments finis seraient mieux a méme
d’estimer les contraintes résiduelles a une tentyperalonnée sur un maillage d’'un Volume
Elémentaire Représentatif. Ce changement d’écimédt@it pas une priorité de la thése. Il
pourrait néanmoins constituer une étude intéresspotur tenter de comprendre certains
phénomenes observés au cours des caractérisati@osnigques et thermiques : évolution
atypigue du module d'Young des deux matériaux, ungst prématurées d’éprouvettes de
matériau B...

- 183 -



Annexe 3 : Homogénéisation sur le matériau B

- 184 -



Annexe 4 : Etude complémentaire du fluage des dsrme

Annexes 4 : Etude complémentaire du fluage des cerm  ets

A. Présentation des différentes lois de comportemevisagées

Les auteurs utilisent différents modéles pour rdpime les déformations viscoplastiques
observées sur les céramiques, mais le modele igo® commun a été développé par
Bingham [BESO07]. A une température donnée, I'exgices générale de la vitesse de
déformation viscoplastiqug,, s'écrit sous la forme :

Ep = <¢> signgo — X)

ou X et R représentent respectivement les variailesrouissage cinématique et isotrope.
Plus concretement, le terme d’écrouissage estiasdame extension du domaine d’élasticite.

La simplification du modele générique dépend du panement intrinseque du matériau et
du type de réponses a quelques sollicitations i@gfigue I'on souhaite reproduire le mieux
possible : variation de chargement, variation deprature, cycles.

A.1. Modéle de Norton

Le modéle le plus couramment utilisé pour décerdldage stationnaire est celui développé
par Norton. Il se caractérise principalement pabdence de variables d’écrouissage. Au
cours d’'un essai isotherme, la vitesse de défoomatépend uniquement de la contrainte et
des deux parametres n (exposant de contrainte)@tilkCaractérise la viscosité).

Pour peu que le fluage soit uniquement activé parrdécanismes de type diffusionnel sous
I'effet de la température, on peut étendre la lei Morton a d’autres températures en
introduisant un terme d’énergie d’activation Q (st @lors supposé indépendant de la

température) :
e 0[] exd =2
K RT

Sur la base de ce modele, Timoshenko a démontréagueours d’'un essai de fluage en
flexion 4 points, la répartition des contraintesigld’'éprouvette évoluait par rapport a la
distribution linéaire élastique initiale [TIM30]. A¢ une loi de fluage identique en traction et
en compression (symétrie), il exprime les contesinet les déformations maximales
réellement vues par la fibre la plus tendue apdes solutions élastiques:

réel _ 2n+1 elast réel E elast

max max max max
3n 3

En réalité, peu de matériaux obéissent a une Idiudge aussi simple puisqu'un régime
primaire est pratiquement toujours observé. Powprodire les stades primaires et
secondaires observés lors des essais de fluagesnaenéhapitre 1l (flexion 4 points et
compression), trois autres modeéles ont été envdsage

A. 2. Modeles avec écrouissage

Les mécaniciens utilisent généralement des vasaticrouissage pour décrire le fluage des
céramiques. Les modeles sont couramment implémetdés des codes de calcul par
Eléments Finis [LEM88] [ZEB84]. Les contraintesames X et R se définissent au moyen de
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potentiels et de variables thermodynamiques corepldtenseur ou scalaire) présentant un
caractere linéaire ou non linéaire.

A. 2. a) Ecrouissage cinématique

Un modéle d’écrouissage cinématique est utilisé peproduire les deux premiers stades de
fluage des céramiques lorsqu’une recouvrance derrdéfion est observée au cours d’'une
brusque diminution de la charge appliquée (esgaitést). L'évolution du tenseur des
contraintes X est généralement décrite au moyen d’'une compoganfrtionnelle a la

vitesse de déformation et d’un terme de rappel (omendu fluage), par I'intermédiaire de
deux nouveaux parametres C et D propres au matériaue température donnée [ZEB84] :

o IR
)~(=5C£VP—D)~(U tel que U= NT

Pour tendre vers le régime stationnaire, la comptesé doit suivre une loi asymptotique qui
converge plus ou plus rapidement vers une congramiérieure a celle appliquée. Ainsi, les
auteurs ont I'habitude d’introduire un terme d’égssage non linéaire présenté sous la forme
d’une loi exponentielle (non linéaire). En cas diigtation uniaxiale, la contrainte interne se
réduirait alors a la simple expression :

=%(1—exp(—Devp»

Dans ces conditions, le parametre D caractérisgefarmation nécessaire pour atteindre la
valeur maximale de C/D pour X.

A. 2.Db) Ecrouissage isotrope

Un modele d’écrouissage isotrope est le modelelus pimple pour reproduire les deux
premiers stades de fluage des céramiques. Les tdmpslcul sont fortement réduits par
rapport a un modeéle d’écrouissage cinématique maigpermet pas de retranscrire les
éventuelles recouvrances de déformation (voir odg)p En cas de sollicitation uniaxiale,
I'expression non linéaire du scalaire R s’écritaéde des 3 parametreg,HR; et b :

R=R,+R(1-exp(be,))

Dans ces conditions, le parametre b caractérigsiefarmation nécessaire pour atteindre la
valeur maximale de RR; pour R.

A. 3. Modeles sans écrouissage

Il est également possible de modifier la viscoditénatériau (on parle alors de durcissement
ou d’adoucissement) sans introduire de variablerdigssage. Le parametre K de la loi de
Norton évolue en fonction de nouvelles constarttesemps ou encore d’une sollicitation.

L’exemple suivant illustre un modéle de durcissensprimé par une fonction non linéaire

de la déformation viscoplastique cumulée (modej@émenté dans ZéBuLoN [ZEB84]) :
K =K, +K,@-exp(be,,)) (3 paramétres Kk, K, et b)
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B. Essais complémentaires
B.1. Fluage du matériau A

B.1.a) Vérification de la mesure de déplacement

Dans un premier temps, la pertinence des mesurdéplacements des appuis faites en cours
d'essai a été verifiée par de multiples observati@mptiques de la déformée finale
d’éprouvettes de matériau A. La Figure A4 - 1 titasune éprouvette ayant flué a 960°C :
son profil symétrique est projeté a I'échelle 1€ut un écran gradué.

Figure A4 - 1 : Observation du profil final d'une érouvette ayant flué a 960°C

Concretement, on repére la position initiale deqdeapoint d’appui P1 et P2 a partir des
dimensions connues, a savoir les entraxes de ittilbins et I'épaisseur de I'éprouvette
supposée constante. La dilatation thermique n’'emrgu’une variation de 1% pour un
gradient de 940°C, et le gonflement lié a I'oxydatpeut étre négligé, étant donné la tres
faible épaisseur oxydée en surface de I'éprouvette.

Le Tableau A4 - 2 compare des mesures extensomesride déplacement des appuis par
capteur LVDT et des déplacements estimés a poststiples profils : pour un déplacement
maximal de 2,5mm (déformation équivalente de 3 § #&ecart reste inférieur a 2%.

Essai a 960C Extensomeétre (mm) | Optique (mmm) Ecart
90MPa (55h) 2.55 2.51 1.3%
70-20MPa (38h) 0.99 1.00 -1.4%
60MPa (90h) 1.54 1.55 -0.5%
sauts (48h) 1.66 1.69 -2.0%
Tableau A4 - 2 : Comparaison des déplacements finaumesurés par capteur LVDT et observés a
posteriori

B.1.b) Dip-tests a 960°C

Trois brusques diminutions de charge ont été apglig successivement au cours de l'essai
de fluage réalisé a 960°C sous 60MPa : 40, 20JdINPa (Figure A4 - 3 a).

80 2.2% 80 1.70%
a) 20 Matériau A — contrainte | 5104 b) 70 ] Mateériau A — contrainte | 1 65%
Dip tests a 960C — déformation - Dip test 2 960 — déformation .
60 Z 2.0% 60 r 1.60%
= ~
1 | | | ©
% 50 ﬁii 1.9% 5 %50 1.55% 5
o 40 It 18% £ 240 1 150% £
g l‘/ g £ / WM s
£ 30 // 17% g £ 30 i Y ! 1.45%
o
201 A ».:,I + 1.6% 20 f/ + 1.40%
10 1.5% 10 - T 1.35%
0 ‘ ‘ ‘ ‘ ; 1.4% 0 ‘ ‘ ‘ 1.30%
45 50 55 60 65 70 75 80 20 25 30 35 40
temps (h) temps(h)

Figure A4 - 3 : Evolution de la déformation lors dedip tests : a) 60/40/60/20/60/10MPa - b) 70/20MPa

- 187 -



Annexe 4 : Etude complémentaire du fluage des dsrme

Une nette inversion du sens de fluage est obsawéaeca de 20MPa. Réalisé a partir d’'un
état stationnaire établi sous 70MPa, un nouveabhaigement a 20MPa révele une reprise
retardée du fluage dans le sens de la contraipleqape (Figure A4 - 3 b).

Ces recouvrances de la déformation et ces represasiées du fluage sont caractéristiques
d'un écrouissage de type cinématique. Les ampktudstent toutefois faibles et ce n'est
gu'une faible erreur qui est faite en choisissanterouissage isotrope.

B.1.¢) Choix d'une loi pertinente a 4 parameétres

L'objectif de ce travail est de déterminer la locd domportement la plus adaptée a la
description des recouvrances de déformations obssrau cours de déchargements en deca
du niveau des contraintes internes (essai de flaage 60MPa a 960°C). Ni une loi avec un
seul écrouissage cinématique, ni une avec un seoliésage isotrope ne sont capables de
reproduire la tendance expérimentale car les inwessde déplacement sont respectivement
surestimeée et sous-estimée (Figure A4 - 4). Decétdy une loi avec durcissement ne permet
pas de reproduire le retard observé expérimentaledams la reprise du fluage.

2.0 1.4 4

Matériau A - /,./‘1& ///(

gl.S '— W 1.3 y S
= p i —

% 1.0 //—1{ E— /

E 12 $Z

[ y

o

Kol

[=3

8 o5 — mesure L

P — simulation avec écrouissage isotrope
— simulation avec écrouissage cinématique
/ simulation avec durcissement
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90
temps (h)

Figure A4 - 4 : Comparaison des réponses a des digsts en fonction de la loi de fluage choisie

0.0

60 65 70 75 80

Parmi les différentes lois envisagées, on conspaéela loi avec un écrouissage isotrope est
celle qui retranscrit le mieux le déchargementaeteprise du fluage, et ce avec un nombre
restreint de parametres (4). Ce choix de type idestad’autant plus pertinent qu’'une anode en
cermet n’est jamais soumise a une brusque invediponhargement thermomécanique, du
moins dans sa partie non oxydée (voir ChapitreSV)e cas contraire devrait se produire, le
modéle viscoplastique devrait comporter une comgeszsinématique supplémentaire.
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B.2. Fluage du matériau B

B.2.a) Dip test & 960°C

Une brusque diminution de charge de 30MPa a 10Méta affectuée au cours d'un essai de
fluage a 960°C, dans le but de mettre en évideacprésence éventuelle de contraintes
internes (Figure A4 - 5). L'observation d'une trE&gére recouvrance de déformation,
d’amplitude inférieure a 0,01%, témoigne du trékléaniveau des contraintes internes.

40 2.04%
3ri = contrainte
35 _ Materlau B ' : 0 03%
Dip test a 960C —déformation
30 2.02%
T 25 - T201% _
b= k)
L 20 - 4 2.00% g
C .
£ £
= O
§ 15 +199% ©
(8]
10 1 - 1.98%
51 - 1.97%
0 : : : : 1.96%
38.0 38.5 39.0 39.5 40.0 40.5
temps (h)

Figure A4 - 5 : Faible recouvrance de déformation leservée lors d'un dip test 30/10MPa

B. 2. b) Essai de relaxation a 1000°C

Un essai de relaxation a été réalisé a 1000°C rdgraitesse de déformation (1,7%/h). La

contrainte maximale résultante tend sensiblemers VOMPa et le chargement n'a pas

engendré la rupture de I'éprouvette (Figure Ada).6Le blocage du déplacement engendre la
relaxation des contraintes, dont I'exploitationmet d’estimer a la valeur de I'exposant de

contrainte a 1,22 (Figure A4 - 6 b).

80 1.6%
a) Matériau B 1000 : 1,7%/h puis relaxation

70 1.4%

W -3.0
60 " 1.2% 1000C

0,
50 / / \ 10% g ol y=1l22x-871
40 0.8% R%=1.00
/ e N
: 0.6%

30 :
/ / \ 5.0 1
20 o 0.4%
P 55
10

J 0.2% 25 3.0 35 4.0 45
In (contrainte)

O
-

contrainte (MPa)
déformation

In (dérivée contrainte)

0 T T T T T T 0.0%
0 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500
temps (s)
Figure A4 - 6 : a) Réponse en contrainte au coursuh essai a forte vitesse de déformation (1,7%/h)
b) Représentation logarithmique permettant I'estimation de n au cours de la relaxation
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B. 2.¢) Essais de fluage a 1040°C

En raison d’'un disfonctionnement du thermocoupler@gulation, de nombreux essais de
fluage ont été réalisés a des températures supesiale 80°C a celle de consigne. Les
données recueillies a la température de 1040°Coneteutefois pas inutiles puisque nous
avons exploité les essais pour, d'une part, vériéie hypothéses concernant les mécanismes
de fluage du matériau B (Figure A4 - 7) et, d’aypaat, valider la loi de comportement
générique établie sur la gamme de température 1900°C] (Figure A4 - 8).

a) 3.o% b)
1,71%/h

Jes | 1040T L%l
2 / 1,04%h 540
£ 2.0% / s s y =1.23x - 8.69
x ‘ > -4,
g g R®=0.99 /’
c 15% = gfs,o
£ - 0,63%/h g "
E 1.0% —40MPa s
] —30MPa 60 e

0.5% — 20MPa 22 24 26 28 30 32 34 36 38

10 pUiS 50MPa In (contrainte appliquée)
0.0% #* \ \ 1
0.0 . 1.0 15 2.0 2.5 3.0

temps (h)

Figure A4 - 7 : a) Influence de la contrainte surd vitesse de déformation moyenne a 1040°C
b) Représentation logarithmique permettant I'estimation de n a 1040°C

2.0

Matériau B
1040

déplacements (mm)

— 40MPa
—30MPa
— 20MPa
10 puis 50MPa
0.0 T T T T T 1
0.0 0.5 1.0 15 2.0 25 3.0
temps (h)

Figure A4 - 8 : Comparaison des déplacements rédsait plein) et simulés (trait pointillé)
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B.3. Fluage du matériau B totalement oxydé

B.3.a) Résultats expérimentaux
* Observation d’'un régime primaire a 960°C

Quatre essais de fluage ont été réalisés a 96QfCdas contraintes de 20, 30, 40 et 60MPa.
Un état stationnaire est atteint apres seulemdnti@@luage (Figure A4 - 9).

2.5%

Matériau B oxydé, 960C /
2.0%
—60MPa
— 40MPa
1.5% —30MPa

20MPa

déformation

1.0%

0.5% /

0.0% ‘ ‘ ‘ ‘
0 10 20 30 40
temps(h)

Figure A4 - 9 : Comparaison des déformations mesues au cours de 4 essais de fluage a 960°C

+ Essais de relaxation a 960°C

Nous avons cherché a veérifier la dépendance an&ante au moyen de deux essais de
relaxation (Figure A4 - 10 a). Les régressionsdires associées donnent des valeurs proches
de 1,18 (Figure A4 - 10 b), confirmant ainsi lerprer ordre de grandeur (voir Chapitre 1V).

120

a) Relaxation & 960C — depuis 70MPa b)

100 . 55
— depuis 100MPa
\\M‘\ p e 960C y=118x-11.38 )

RZ=1 OO/
MT‘——-A\ 6.5 -

/%1.17x -11.48
\"\\\. ” 17

[er]
o

contrainte (MPa)
(2]
o
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o

In (dérivée contrainte)

-7.0
-8.0

N
(=]
I

3.0 35 4.0 45 5.0
In (contrainte)

0 ; ; ‘
10 12 14 16
temps(h)
Figure A4 - 10 : a) Relaxations des contraintes -)iReprésentation logarithmique permettant la
vérification de n au cours des relaxations
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* Diptesta 960°C

Une brusque diminution de charge a été effectug@\Pa depuis un état quasi-stationnaire
établi sous 75MPa, dans le but de mettre en évideles contraintes internes au sein du
matériau (Figure A4 - 11). L'observation d’'une tisprdu fluage dans le sens de la contrainte
appliguée traduit la présence de contraintes iateinférieures a 20MPa (recouvrance de
déformation inférieure a 0,02% pour 0,04% de dée&diom élastique).

100 1.92%
Matériau B OXydé — contrainte 0
90 A ! - 1.90%
Dip test 2 960C — déformation /
80 / 1.88%
-0 L1 86%
60 + 1.84%

50 1.82%

30 { 1.78%
20 / &*MM T 1.76%

10 4 + 1.74%

déformation

1.80%

contrainte (MPa)

0 T T T T 1.72%
18 19 20 21 22 23

temps (h)
Figure A4 - 11 : Reprise du fluage observée lors ah dip test a 960°C

* Influence de la contrainte a 1050°C

Nous avons étendu la loi de Norton a d’autres teatpées au moyen du terme d’activation
thermique de 332kJ/mol identifié au chapitre Il. blon accord entre déplacements réel et
simulé a été trouve lors d’'un essai avec sauthdegement a 1050°C (Figure A4 - 12).

60 0.8
5o | Matériau B oxydé Vé To7
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W — —déplacement simulé | T 01
0 ; ; ; ; ; ; ; ; ; ; ; ; 0.0
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Figure A4 - 12 : Comparaison des déplacements réef simulé au cours d'un essai a sauts de contrairst@
1050°C
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B. 3. b) Validation de la loi de comportement générique

La pertinence de la loi de Norton générique déentehapitre IV a été validée par des essais
a chargement imposé (Figure A4 - 13), a vitessdédacement imposée (Figure A4 - 14),
ainsi que par des essais cyclés de chargementfdéament (Figure A4 - 15).

1.4
124 Matériau B oxydé
' 960<C, sous air
1.0
—60MPa
— 40MPa
08 — —30MPa
20MPa

déplacements (mm)

25 30 35 40
temps (h)

Figure A4 - 13 : Essais a chargement imposé

250

Matériau B oxydé
960C

200

150

100
] —0,15%/h \ N N
50 N =~
S~
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Figure A4 - 14 : Essais a vitesse de déplacementposée
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déplacements (mm)
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Figure A4 - 15 : Cycle de chargement
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Annexe 5 : Etude complémentaire de la rupture duce  rmet
A. Influence des conditions d’essai sur les mesugagsistance a rupture

A. 1. Influence de I'état de surface des éprouvettes

L'objectif de cette étude est d’évaluer l'influende I'état de surface des éprouvettes de
flexion testées sur la valeur moyenne et la disperdes résistances a rupture mesurées. Pour
y parvenir, une série de chaque composition a sobiraitement de surface différent, en
particulier sur la face en tension. Au préalalbbeités les éprouvettes ont été découpées par
électroérosion, qu’elles aient pour origine un étilan de laboratoire ou une anode réelle.

Ensuite, les éprouvettes ont été rompues, aveerelifts états de surface : brut de découpe par
électroérosion, aprés un polissage minutieux (gbapitre IlI) ou apres rectification par au
moyen d’une large meule diamantée. Un état de crfaut de frittage d’'une anode a
€également été investigue.

A. 1l a) Usinage des éprouvettes de flexion

Appelé aussi EDM (Electrical Discharge Machinind’glectroérosion est un procédé
d'usinage qui consiste a enlever de la matiere daespiece en utilisant des décharges
électrigues (ou usinage par étincelage) dans undikqdiélectrique de base pétrole. Cette
technique se caractérise par son aptitude a usoes les matériaux conducteurs de
I'électricité, quelle que soit leur dureté. Troipds d'usinage par électroérosion sont utilisés a
I'atelier du Centre des Matériaux : enfoncage (ébele de forme complémentaire a la forme
a usiner), fil (fil conducteur animé d'un mouvemg@hn et angulaire) et percage rapide
(électrode tubulaire).

Pour une découpe de cermet optimisée a une videssédmm/min sur une hauteur de 50mm,
la Machine AGIE 200 (Figure A5 - 1 a) utilise uhédn cuivre revétu de diamétre 0,15mm,
tendu a 10N et défilant a 60 mm/s (immersion damdiquide désionisé de conductivité
électrigue 10uS/cm). Un des avantages de cet d@eitdécoupe est d'autoriser la dissection
d’éprouvettes sur une structure de grandes dimesisien I'occurrence, cela nous a permis
de conserver I'état de surface réel d’'une anodelssieprouvettes (Figure A5 - 1 b). Pour la
réalisation d’entailles droites ou en chevron, entputiliser la machine a fil ou la machine
pour enfoncage (Figure A5 - 1 ¢) : une lame enreuile 0,15mm est soumise a un courant de
3A pour entailler le matériau.

Figure A5 - 1 : a) Machine a fil AGIE 200 — b) Décope d’'une anode — c) Jojo et sa lame pour enfongage
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Enfin, la surface de certaines éprouvettes dediex été rectifiece au moyen d’'une meule
diamantée (Figure A5 - 2 a).

b)

“

Figure A5 - 2 :ﬁa) Outil de rectification avec meut diamantée - b) Christophe, le pro de la rectif

Nous tenons a remercier les techniciens pour becelient travail : Jojo (Figure A5 - 1 c) et
Christophe (Figure A5 - 2 b).

A.1.b) Influence des conditions d’'usinage sur une épraends laboratoire

Apres leur découpe par électroérosion, environ ditiéndes éprouvettes de laboratoire a été
rectifiée par machine-outil au moyen d’une largailaeliamantée (a I'exception de celles qui
ont été polies pour les besoins du Chapitre 11§.Tlableau A5 - 3 résume les conséquences
des différents traitements réalisés sur des épttmsvde matériaux A et B en termes de valeur
moyenne et de dispersion des contraintes a rupture.

Matériau matériau A matériau B, lotl
Etat de surface électroérosion| rectification | électroérosion| rectification
nombre de mesures 14 9 18 21
épaisseur moyenne h (mm) 3.92 3.13 4.01 3.43
largeur moyenne b (mm) 3.97 3.93 4.04 3.99
contrainte moyenne a rupture (MPa) 106.4 116.0 76.5 90.7
écart type arithmétigue (MPa) 9.1 4.7 4.3 5.7

Tableau A5 - 3 : Tableau comparatif des deux compit®ns pour différents états de surface

Pour les deux compositions, on constate tout délojole les contraintes moyennes a rupture
et les écart-types ne présentent pas de différemotbles avec (données du chapitre |ll,
8.A.2.1) et sans polissage. Comme la découpe patr@éérosion n'ajoute pas de défauts de
taille supérieure a ceux initialement présent deEnsermet, on pourrait s’affranchir du
polissage pour mesurer les contraintes a rupture.

En revanche, la rectification des éprouvettes areliégerement leur résistance mécanique,
en particulier pour le matériau B (14MPa de pluste@yenne, avec une faible dispersion).

Pour expliquer ce renforcement, la rectificatiom peeule diamantée pourrait introduire des
contraintes résiduelles de compression en surfaseédrouvettes. La sensibilité insuffisante
des analyses DRX et de microdureté n’a malheureeisepas permis de confirmer cette

hypothese.
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A.1l.¢c) Caractérisation d’'une surface libre de frittage

Au chapitre Ill, nous avons mesuré la résistancepéure de dix éprouvettes prélevées a la
surface d’'une anode, la surface brute de frittagetositionnée en traction. Quatre d’entre
elles se sont rompues pour de trés faibles cottifb8sr<73MPa), en comparaison des
valeurs habituelless§>94MPa). De maniere récurrente, les observationg|ugs révelent
des taches circulaires brillantes sur les facetebrde frittage de ces dernieres (Figure A5 - 4

“1! . .‘,.}I o ". -. .-. .
Figure A5 - 4 : Défauts observés en surface d’'uneade : a) Tache brillante sur la face en traction dine
éprouvette de dissection - b) Fissure et tache slé fond d’anode (zoom sur I'encadré de la Figured 5 a)

Ces défauts ont un diamétre moyen identique a ceinavaient été observés sur le fond
d’'une anode au Chapitre I. Des analyses semi-gatwéis n’ont pas révélé de composition
chimique particuliere mais une augmentation dailetde grain au cceur de la tache (Figure
A5 - 5) : il pourrait s’agir d’'une recristallisatio

Lo Lf 1} n
BCOH ENSHP HAR

Figure A5 - 5 : Grossissement MEB x500 de deux zamgoisines en surface d’'une anode

Ces caractérisations illustrent les conséquenceamuies que peuvent avoir les défauts de
surface d'une anode, d'une nature différente de contrés dans le volume, a I'image de
cette fissure de faible profondeur relevée en fadode aprés frittage (Figure A5 - 4 b).
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A.1.d) Modélisation d’une distribution de défauts de stefa

La rupture d’'une anode pouvant intervenir a pattin défaut de volume ou de surface, une
distribution bimodale permettrait de prendre en ptmndeux populations de défauts. La
statistique de Weibull a I'avantage de pouvoir égant s’appliquer a une répartition de
défauts surfaciques (surface brute de frittagenégsi oxydée...) en faisant intervenir une
surface effective &Sa la place du volume. En considérant les deuxstyf@eruptures comme
des événements indépendants, le produit des piidésidie non-rupture s’écrit alors :

my Mg
P = exp —Ve(—o-m"‘x} exp|- Se(—a-”‘ax]
0-uV O-US

La quantité suffisante de mesures de résistanag@pture sur éprouvettes brutes de frittage
ne permet pas de proposer une loi statistiquedidbkst toutefois probable que la prise en
compte de l'affaiblissement local généré par césutke spécifigues de surface abaisserait de
maniere significative la probabilité de rupturendlanode soumise a un chargement donné.

A. 2. Influence de la température

A.2.a) Effets couplés de I'élévation de contrainte etataegérature

Plusieurs éprouvettes de matériau B destinées asunes de module d’Young se sont
rompues entre 500 et 600°C sous des niveaux dgerhants non critiques a 25°C (voir
Chapitre 1l). Ces ruptures prématurées n’'ont puatigent jamais été observées sur le
matériau A : une seule éprouvette s'est rompuealeraent au cours d’'un essai de fluage sous
90MPa a 1000°C (Figure A5 - 6 a), sans que la needardéformation ne présente de non
linéarité.

a)

Figure A5 - 6 : Eprouvette rompue lors d’'un essai d fluage: a) Face latérale (MO) - b) Faciés (MEB)

Les analyses fractographiques (facies oxydé) nengtéent pas de distinguer le défaut a
I'origine de la rupture fragile (Figure A5 - 6 b la maniére dont le matériau s’est
endommagé (cavitation, extension lente de microfess?).
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A.2.Db) Sensibilité des cermets aux chocs thermiques

En analyse thermoélastique [KIN55], on caractégeeéeralement la sévérité d'un choc
thermique par I'intermédiaire du nombre de Biptléfini comme suit [DEN96] :

_J5h
ﬂ'/]

* h représente le coefficient d’échange thermiquesarface. Il vaut entre 5 et
25W/m2.K et pour une convection libre sous air rétee 100 et 15000 W/m2.K pour
une convection forcée dans I'eau (trempe) ;

» ) est la conductivité thermique du matériau. A 960&0e vaut 9W/m.K pour le
matériau A et 6W/m.K pour matériau B (données dapitre |) ;

e § caractérise une dimension moyenne de la strucRoer une piece massiv&,est
deéfini par le rapport entre le volume et la surfadevaut par exemple 0,014m pour
I'anode étudiée dans le mémoire (soit environ laigd&paisseur).

A l'aide d'un critére plutdt subjectif, on consigl@ue le choc thermique est « dur » lorsfjue
est supérieur a 2, a 'opposé d’'un choc « mou »sémsibilité au choc se caractérise alors
respectivement en termes d’écart de températurdeotiux de chaleur admissible par le
matériau, sans en provoquer la rupture. Par exenligleart de température maximale
admissibleAT. vaut :
AT, - %r
Ea@l-2v)

Nous avons tenté d’évaluer I'écart de températdneissible par le matériau B en mesurant la
résistance a la rupture d'éprouvettes de flexiqgpoidts (25mm d’entraxe) soumises a des
trempes a I'eau a 20°C d’intensité croissante :°C2A70°C, 220°C, 270°C et 320°C. La
Figure A5 - 7 illustre les résultats: 10 éprouwsetide chaque lot ont été testées par
température.

200
180 Flexion 3 ptsa 20 €
(1MPa/s) # mesures lotl
160 _ omesures lot2|
140 : ? )
- y & 509

‘ ; 50% - -
|

Contrainte a rupture (MPa)
(=Y
o
o'

80 : - %
60 L 4 : -
100% 100%
40
20
O T T T T T T 1
0 50 100 150 200 250 300 350

Gradient thermique ()

Figure A5 - 7 : Influence de l'intensité de la trerpe a I'eau sur la résistance a la rupture du matésu B
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On constate tout d’abord que les deux lots ne ptést pas la méme résistance au choc
thermique. Pour le lot 2, une nette transitionaggtarue aux alentours de 200°C . Une moitié
des éprouvettes testées se sont brutalement dééntetat rompues pour une contrainte
moyenne identique a celle mesurée a 25°C et surédesuvettes ayant subi des chocs
thermiques de moindre intensité. L’autre moitiéss’gartiellement fissurée et présente une
contrainte a rupture moyenne de l'ordre de 80MPareE150°C et 250°C, la baisse de
résistance a la rupture observée est de l'ord@NHPa, par rapport a une résistance initiale

de 140MPa.

Les éprouvettes du lot 1 se sont quant a ellegsambuvées affectées a partir d'un gradient
thermique de 200°C. L’affaiblissement parait mdinstal car le saut de contraintes est plus
faible (Ao=~35MPa pour une contrainte moyenne d’environ 1008t choc thermique).

Le calcul des écarts de température critiquesaaelation de Kingery conduit a des valeurs
proches de celles que nous venons de détermin@rimgntalement comme le prouve le
Tableau A5 -9.

matériau B lotl lot2
oR moyen 3pts, 20T (MPa) 103 137
ATc (T) 138 185

Tableau A5 - 8 : Comparaison des températures maxiates admissibles pour le matériau B

Le fait que les éprouvettes conservent, apres oo termique critique, une résistance a la
rupture relativement importante est tres probabfgntié a l'effet de renfort induit par les
phases métalliques (cf. Chapitre Ill). Ces dersiéngtravent la propagation et facilitent l'arrét
des fissures sous les déplacements imposés pardes thermiques.
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B. Emission acoustique
B. 1. Principe du dispositif utilisé

B.1.a) Breve description de la technique non destructive

Le terme Emission Acoustique (EA) désigne les ordiastiques engendrées par la libération
d’énergie au sein d’'un matériau ou par un processisrne [EPAQ09]. En particulier, la
création et I'évolution d’'endommagement sous stdlions thermomécaniques se traduisent
souvent par une ou plusieurs sources d’EA. Leuedii@n, leur localisation et leur post-
traitement sont les principales opérations de ceéthode d’essais non destructive.

Une chaine d’instrumentation mise au point par Beingsical Acoustics SA (EPA SA) a été
utilisée pour détecter 'amorcage et/ou la propagale fissures au sein du cermet, a basse et
a haute température. Le dispositif permet d’acquési signaux avec une grande dynamique
et une haute vitesse d’acquisition au moyen decoapt de préamplificateurs et d’'une carte
PCI2. Dans notre cas, un seul capteur suffit péteaer les EA dans une structure composite
et/ou céramique (il en faudrait au moins deux poe localisation). Un premier capteur WD

a permis d’enregistrer les signaux sur une largeldae fréquence (100kHz a 1MHz).

B.1.b) Instrumentation d’éprouvettes et d’échantilloncermet

A température ambiante, le couplage entre I'éprttavet le capteur est assuré au moyen
d’'une colle cyanoacrylate : le collage est réaliiectement sur I'échantillon lorsqu’il
présente une surface importante (comme une épteuvéd ou indirectement sur le support
meécanique a proximité (sur le palonnier pour lesaissde flexion a 25°C). En revanche, la
détection se révele plus délicate en températurarcguide d’onde, placé entre I'échantillon
et le capteur, est indispensable pour reporteioee froide I'acquisition des signaux, comme
pour une détection d’endommagement au cours d’mpeéation sous air (Figure A5 - 9).

I
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Figure A5 - 9 : Schéma de 'essai de mesure de I'&sion acoustique au cours d’'une oxydation sous air

Une tige en alumine, utilisable pour la mesureléohissement d’éprouvettes lors d’essais de
flexion a 960°C, constitue un guide convenable.nBgpie le maintien du contact avec
I'éprouvette soit assuré au moyen d'un ressorimplitude des EA est affectée par la
mauvaise qualité du couplage. Les couplages d&satites instrumentations ont été veérifiés
suivant la norme NF EN 1330-9 [EPAQ9] : un cassénilee de crayon 2H sur I'échantillon
constitue un moyen rapide et efficace pour valideconfiguration matérielle (source dite
HSU-Nielsen). Avant de traiter les signaux détec@smoyen du logiciel Noesis®, nous
avons évalué les parametres propres a lI'amorcagelatpropagation de fissures au cours
d’essais mécaniques.
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Annexe 5 : Etude complémentaire de la rupture donee

B. 2. Evaluation des parameétres associés a la fissuratialu matériau B

B.2. a) Emission acoustique au cours d’essais mécaniques

Des essais de rupture classiques (flexion, doubftsion) ont permis d’identifier les
parametres physiques intrinséques a la fissuratiaitrisée d’échantillons de matériau B :
fréquence, amplitude, durée, énergie, forme d'oreeur faciliter le post-traitement, le
systeme d’acquisition ne conserve que les salved d’amplitude supérieure a 40dB et de
fréquences comprises entre 100 et 1,2MHz : lescesul’EA en dehors de ces gammes sont
associées a des frottements mécaniques (bassesrfc&3) ou a des parasites électroniques
(hautes fréquences). Les autres parameétres terapdiatquisition (PDT, HDT, HLT,
fréequence d’échantillonnage) ont été prédéfiniegid@l’ expérience d’'EPA SA.

Le Tableau A5 - 10 rassemble les valeurs de paramassociées a la fissuration du cermet,
non oxydeé et oxydé. L'amorcage d’'une fissure sguitgpar une EA d’amplitude supérieure a
60dB, de frequence comprise entre 150 et 230kHx; am nhombre de coups éleve.

Type d'essai Température | nature échantillon] nb de coups | fréquence (kHz) | durée (ps) |amplitude (dB) | énergie (V)
Chargement | Flexion (cycle 20-80MPa) | 25 et 960C non oxydé RAS
mécanique Fluage (30MPa sur 30h) 960C non oxydé <50 160-190 <500 <60 <50
Amorcage de | Flexion (rupture et SENB) 25T non oxydé/oxydé | 100 a 200 150-175 >1000 100 >2000
fissure Double torsion 25T oxydé 100 a 300 200-230 <500 80 a 100 1000 & 2000
Propagation CNB 25T non oxydé 10 a 200 250-300 - 50 a 65 -
de fissure Double torsion 25T oxydé 100 a 300 200-250 >500 60 a 100 50 a 1000

Tableau A5 - 10 : Données caractéristiques d’EA rel/ées au cours d’essais mécaniques sur le matériu

En conséquence, pour améliorer la qualité de lactiéh, nous avons choisi un capteur R15
de fréquence caractéristique 150kHz et qui présemaneilleure résolution que le WD.

B.2.b) Les différentes formes d’ondes

Les formes d’ondes se distinguent principalement’amplitude et la durée des EA (Figure
A5 - 11) : a) rupture peu énergétique/microfissurdd) rupture énergétique/macrofissure (b).

b)

5V

‘ lul N

‘” i ||l Tl L AR A

| ims ims

Figuré A5 - 11 : Formes d’ondes associées a un emaimagement : a) microfissure — b) macrofissure
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Annexe 6 : Mesures de f.i.c au moyen d’éprouvedtesiB, CNB et DT

Annexe 6 : Mesures de f.i.c au moyen d’éprouvettes SENB,
CNB et DT

A. Essai de flexion sur éprouvette SENB

A. 1. Relation utilisée

=3Pl e _a
K, = b2 malF, (a) tel que @ = h et

F(a)=1,122-1,400 +7,33a% -13,08a° +14,0a*

A. 2. Mesures sur le matériau A

Le Tableau A6 - 1 résume les résultats des quas@squi nous ont permis d’évaluer un K
moyen & I'amorcage d’environ 2MPad/m(valeurs comprises entre 1,88 et 2,10 MP4m
Les 4 essais n'ont généré qu'une fissuration partie I'éprouvette.

Montage métallique

SENB 25T eprl epr2 epr3 eprd
entraxe int | (mm) 20 20 20 20
entraxe ext L (mm) 40 40 40 40
épaisseur h (mm) 3.95 3.91 3.98 3.93
largeur b (mm) 3.93 3.93 3.93 3.81
entaille a (mm) 1.09 1.05 1.12 1.20
alpha (a/h) 0.28 0.27 0.28 0.31
Fl(alpha) 1.10 1.09 1.10 1.13
Charge rupture F (N) 66.6 65.1 59.5 54.1
Kl amorcage (MPa.m1/2) 2.10 2.04 1.88 1.91

Tableau A6 - 1 : Mesures de Ka 25°C a partir de la charge a rupture sur 4 éprouettes de matériau A
(entailles réalisées par électroérosion)

A. 3. Mesures sur le matériau B

Le Tableau A6 - 2 résume lI'ensemble des mesure&,d@ I'amorcage réalisées sur le
matériau B & différentes températures. Sa valeud'eaviron 1,7MPa.iff, mesurée sur 3
éprouvettes a 25°C (entre 1,53 et 1,89MPAnuUne élévation de température ne semble pas
avoir d'effet significatif sur la valeur du f.i.c Bamorcage a 600°C tandis qu'une légere
augmentation est relevée a 1000°C (de I'ordre BBIRa.n"). Les 6 essais n‘ont & nouveau
donné lieu qu'a une fissuration partielle de I'émette.

Montage métallique Montage céramique
SENB eprl 25C |epr2 25T |epr3 25T ¢eprd 600C |epr5 1000C| epr6 1000CT

entraxe int | (mm) 20 20 20 20 20 20

entraxe ext L (mm) 40 40 40 40 40 40
épaisseur h (mm) 4.00 3.86 3.98 4.02 3.96 3.99
largeur b (mm) 4.02 3.87 3.88 4 3.88 4.04
entaille a (mm) 1.06 0.95 1.1 1.08 1.02 1.08
alpha (a/h) 0.27 0.25 0.28 0.27 0.26 0.27
Fl(alpha) 1.09 1.08 1.10 1.09 1.09 1.10
Charge rupture F (N) 56.7 49.8 59.9 61.6 77.1 71.4
Kl amorgage (Mpa.m1/2) 1.66 1.53 1.89 1.82 2.34 2.13

Tableau A6 - 2 : Mesures de Ka partir de la charge a rupture sur 6 éprouvettesle matériau B a
différentes températures (entailles réalisées patertroérosion)
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Annexe 6 : Mesures complétes de f.i.c au moyenrdigettes SENB, CNB et DT

A. 4. Mesure sur le matériau B totalement oxydé

Nous avons également testé deux éprouvettes deiamaBtotalement oxydé pendant 1000h
a 1000°C (voir annexe 7) : I'entaille a été réaiséit avant par électroérosion, soit apres a
I'aide d’une fine meule diamantée. Le Tableau Arésume les dimensions des éprouvettes,
les charges a rupture et les facteurs d’intengtéahtrainte associés : les fissurations ont été
totales (pas de ligament restant) entre 1,7 et ANt

SENB 25T 25T

moyen electroérosionl  meule
entraxe int | (mm) 20 20
entraxe ext L (mm) 40 40
épaisseur h (mm) 4.00 4.10
largeur b (mm) 3.96 4.2
entaille a (mm) 0.80 1.35
alpha (a/h) 0.20 0.33
Fl(alpha) 1.05 1.15
Charge rupture F (N) 80.5 52.9
Kl amorcage (MPa.m1/2) 2.01 1.69

Tableau A6 - 3 : Mesures de Ka 25°C a partir de la charge a rupture sur le matdau B totalement oxydé
B. Essai de flexion sur éprouvette a entaille en re¢(CNB)

B. 1. Calcul du facteur d'intensité de contrainte

On suppose que I'énergie W fournie a l'éprouvettetéaentierement consommée par la
création des surfaces de rupture (en flexion 4tppom va considérer la somme des travaux
des deux forces). En notant P la charge appliqude,déplacement des appuis associé, A
I'aire du chevron et I'énergie de surface du matériau, le bilan éngpgéts’écrit :

W=deu=2Ay

La valeur moyenne du f.i.c sur 'ensemble du trdgtpropagation de la fissure se déduit de
I'énergie de surface et du module d’élasticitédEn(ule valable en contraintes planes) :

| EW
KI =4/ 2Ey= T

On peut également quantifier, l& partir de la charge maximale, a I'aide d’'unereggion
analogue au cas d'une éprouvette SENB [MUNBS8O]. Eppasant que la propagation de
fissure se fait a Kconstant, le minimum de la fonction Y*correspond a la charge
maximale :

K :Pmax(l‘_l)wr; [MUN99]

! bvh

Il existe plusieurs expressions depyéxtraites de mesures de complaisance et de cglauls
Eléments Finis. Nous retiendrons celle de Munzablal pour 0,126,<0,24 et 0,9¢;<1 :

Y' = (308+5a, + 833a02)(1+ 0007\/%JM"—_'

[MUN99]
l1-a, h

B. 2. Relations utilisées

E| Pdu -
Bilan d’énergie : K| = \/T Charge maximale :KI 2%\%0 wr;
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Annexe 6 : Mesures de f.i.c au moyen d’éprouvedtesiB, CNB et DT

B. 3. Mesures sur le matériau A

Le Tableau A6 - 4 résume les essais effectuésilzer diénergie sur quatre éprouvettes. Les
deux premieres, dont le chevron a été réalisé anedine meule diamant (section de 4.4mm2
environ), nous ont permis d’estimer lg & propagation entre 3 et 4 MP¥imLa découpe

du chevron avec la meule n’étant pas trés prée@mes avons réalisé la section de deux autres
éprouvettes par électroérosion, assurant ainsplusegrande surface de rupture : nous avons
alors estimé le Ken propagation & une valeur analogue, entre 35 &Pa.m>.

CNB 25T eprl epr2 epr3 eprd

entraxe int | (mm) 20 20 20 20

entraxe ext L (mm) 40 40 40 40

moyen meule meule électroérosion| électroérosion

hauteur chevron (mm) 2.3 2.4 3.8 3.3

largeur chevron (mm) 3.8 3.7 3.8 3.1
Aire chevron (mm?2) 4.37 4.44 7.22 5.12
Aire courbe A (N.mm) 0.25 0.43 0.47 0.41
Energie rupture y (N/mm) 0.028 0.048 0.032 0.040

Module d'Young E (Gpa) 160

Kl stable (MPa.m1/2) 3.01 [ 394 | 3.22 | 3.56

Tableau A6 - 4 : Mesures de Ka 25°C par bilan d’énergie sur 4 éprouvettes de n@riau A
(entailles par meule diamantée et par électroérosig

B.4. Mesures sur le matériau B

Le Tableau A6 - 5 résume les essais effectuésisgréprouvettes de matériau B. A 25°C, on
estime un Kmoyen & 'amorcage de 2,1 MP&fr{charge maximale) et de 3,5 MP&nen

propagation (bilan d’énergie). L'essai réalisé &AW confirme la premiere donnée mais
fournit une valeur en propagation stable plus &ibh raison d’'un module Young plus faible.

Montage métallique 25T Montage céramique |
CNB eprl epr2 epr3 eprd 25T ppr5 1000C
entraxe int | (mm) 20 20 20 20 20
entraxe ext L (mm) 40 40 40 40 40
épaisseur h (m) 3.99 4.01 4.02 3.82 3.84
largeur b (mm) 4.02 4.03 4.00 3.92 3.86
hauteur chevron (mm) 3.56 3.52 3.56 3.51 3.55
largeur chevron (mm) 3.51 3.49 3.50 3.55 3.57
Aire chevron (mm?) 6.25 6.14 6.23 6.23 6.34
Aire courbe A (N.mm) 0.47 0.43 0.39 0.64 0.68
Energie rupture y (N/mm) 0.037 0.035 0.031 0.052 0.05
Module d'Young E (GPa) 155 155 155 155 78
Kl bilan (MPa.m1/2) 3.41 3.29 3.12 4.00 2.90
alpha0 0.11 0.12 0.11 0.08 0.08
alphal 1 1 1 1 1
Fmax(N) 27.3 26.4 27.3 30.0 29.0
Y*m 19.5 20.0 19.6 19.5 19.2
Kl Fmax (Mpa.m1/2) 2.11 2.06 2.12 2.41 2.33

Tableau A6 - 5 : Mesures de Kpar bilan d’énergie et a partir de la charge maxinale sur cing éprouvettes
de matériau B (entailles réalisées par électroérasi)

B.5. Mesures sur le matériau B totalement oxydé

Les essais réalisés sur deux éprouvettes préiéatgilis totalement oxydées n'ont pas
permis le calcul du facteur d’'intensité de contiidu fait de l'instabilité de leur rupture
(énergie élastique stockée supérieure a I'éneggessaire).
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Annexe 6 : Mesures complétes de f.i.c au moyenrdigettes SENB, CNB et DT

C. Essai de double torsion

C.1. Calcul du facteur d'intensité de contrainte

En notantW I'énergie fournie,U I'énergie élastique emmagasinég,le taux de relaxation
d’énergie de fissuration €A l'aire créée par la propagatiala de la fissure, I'équation de
conservation de I'énergie s’écrit :

dW-dU =G, dA

La complaisance& de I'éprouvette s’exprime comme le rapport en&rdlécheu au point
d’application et la charg® appliquée. Les énergies fournie et emmagasinégraeent
respectivement a charge constante en fonction dariation de complaisand€ :

2 2
dW=Pdu=P2dC et dU= d(“—j _ praC avec C=2
2C 2 P
. . 2 . . P2dC
On exprime donc le taux de relaxation d’energiésiuration par G, :75

En supposant que le front de fissure subit unestaion sans se déformer dans le sens de la
longueur de I'éprouvette d’épaissdiion adA=h da et donc :

_p2dC

' 2hda

Le calcul du facteur d’intensité de contraintes n€cessite une hypotheése sur I'état de
contrainte ou de déformation en avant de la fissigpendant de la géométrie et du matériau.
En contraintes planes et déformations plangss’'&prime respectivement en fonction du
module d’Young E et du coefficient de Poissqpar :

EG
KI =4/ EGl et KI = 1——|/|2

Dans tous les cas, la différence n’est jamais élatgy car le terme (1) est peu différent de 1.
Pour les matériaux fragiles, Williams et Evans @réft utiliser la relation en contraintes
planes pour déterminer I'expression générale d&WHL73] :

/ E dC
K, =, ——
2h da
Le calcul nécessite toutefois la connaissance deilde variation de la complaisance en
fonction de la longueur de fissure. Les auteurisatit une loi simplifiée d’'une trés bonne
approximation, qui ne dépend que de la géométri&pgmuvette et des données matériau :

_ 3@+v)w2
C=—"—"—
2Ebh

SoitK, :ﬂ 31+) en contraintes planes Kt = Pw 3
oh2 b 2h?\(b(1-0)

en déformations planes.

Enfin, Pletka a intégré I'influence de la profondelentaille sur la relation en déformations
planes, afin d’établir la formule que nous avonksée [PLE79] :

K, = PW 3 3 avec& =1-0,6302r + 1200e @ tel que @ -2 [PLE79]
2 \bh*(h-a)(L+0)é b
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Annexe 6 : Mesures de f.i.c au moyen d’éprouvedtesiB, CNB et DT

C. 2. Relations utilisées

. R _PW 3 _ _ 2Ebh’
Bilan d’énergie :K, = 3 Longueur de fissure :Aa = ——————
2 \bh’(h-a)d+v)é 3(L+v)W?

C. 3. Description de la procédure

En interrompant le chargement, il est possible &iger plusieurs mesures successives du
f.i.c sur une seule éprouvette. La relation existantre la complaisance de I'éprouvette et la
longueur de fissure permet notamment de tracecdasbes de la Figure A6 - 6 : la fissure a

bifurqué au cours de chaque essai, réalisé aveu (sans interruption du chargement (b).

4.5 ~

a) Matériau A, DT & 25C
4.0 : JIPTY i .
I "‘U
) ' :
E 357 I
: |
< 30 ~
< Arrét et : :
. rechargement I
ol | | . .
[ | Face en tension, polie
Bifurcation de la fissure RUIOI:UVG totale : ;
2.0 ; : : : : ; ; ; ‘ : :
0 5 10 |15 20 25 30 35| 40 45 l i
45 da estimé (mm) : i
b) ' Matériau B, DT & 25T ;
40 i :
[ : ;
| v . 1
N i Bifurcation |
3 35 | : :
g |
g | v
S 30 | N
X I I
| |
25 : :
Yalongueur, | ¥alongueur
,o | €prouvette | | éprouvette

0 5 10 15 20 25 30
da estimé (mm)

Figure A6 - 6 : Variation du K, en fonction de la longueur de fissure, avec (a) @ans interruption (b)

Par exemple, la Figure A6 - 6 a) illustre la vaoiatde charge au cours d’'un essai interrompu
qui s’est déroulé en quatre étapes :

1) Tout dabord, I'éprouvette est chargée par le dépteent de I'appui supérieur
vitesse constante (environ 1um/s). L'amorgage vigat pour une charge de 78N,
partir des préfissures réalisées par indentatiekérs sur la surface en tension ;

2) Aprés l'amorcage, la fissure se propage suivante l'dongitudinal rainuré de
I'éprouvette sous une charge quasi constante de (IONK, est alors égal a
3,5MPa.nt”? environ), & une vitesse moyenne estimée & 0,22mm/s

3) Ensuite, le déplacement de la traverse est stdpp@. pas été observé de diminution
significative de la charge: une telle relaxationrait été caractéristique d'un
phénomene de corrosion sous contraintes affecandihte de fissure ;

4) L'éprouvette est de nouveau chargée a vitesse aiteset K augmente de 3,5 a
4,1 MPa.nf?. Ce chargement a malheureusement provoqué unecdtitn de la
fissure puis une rupture brutale, rendant impossibute interprétation de la fin de
I'essai.

a
a
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Annexe 6 : Mesures complétes de f.i.c au moyenrdigettes SENB, CNB et DT

C. 4. Résultats d’essais

C.4.a) Mesures sur les matériaux A et B non oxydés

A 25°C, le K en propagation stable est estimé respectivemere 86 et 4,1MPa.lff et
entre 3,5 et 3,6MPa.msur une éprouvette de chaque matériau A et B (FabA® - 7).

matériau A B
module d'Young (MPa) 160000 155000
coef poisson 0.3 0.3
épaisseur h (mm) 1.8 1.77
largeur b (mm) 30 25.2
entre appuis W (mm) 25 25
longueur (mm) 45 30
entaille a (mm) 0.30 0.17
F (N) 70283 68a70
dC/da (Pletka) 5.6E-05 6.7E-05
Kl (MPa.m1/2) 3.5a4.1 3.5a3.6
vitesse déplacement (mm) 0.0011 0.0007
vitesse fissuration (mm/s) 0.24 0.15

Tableau A6 - 7 : Mesures de Ka 25°C par DT sur les matériaux A et B (découpe @ntailles réalisées par
électroérosion)

C.4.b) Mesure sur le matériau B totalement oxydé

Nous avons également testé une éprouvette de matBripré-entaillée puis totalement
oxydée. En raison de l'instabilité des ruptureseobSes sur éprouvette CNB, nous avons opté
pour une faible vitesse de sollicitation de 0,2uafils d’amorcer une fissure stable a partir de
I'empreinte d’'indentation. De ce fait, nous avosmé le facteur d’'intensité de contrainte en
propagation stable entre 1,8 et 2,0MP&npour une vitesse de fissuration de I'ordre de
0,11mm/s (Tableau A6 - 8).

matériau B oxydé
module d'Young (MPa) 180000
coef poisson 0.3
épaisseur h (mm) 1.50
largeur b (mm) 28
entre appuis W (mm) 25
longueur (mm) 33
entaille a (mm) 0.20
F (N) 26429
dC/da (Pletka) 8.9E-05
Kl (MPa.m1/2) 1.8a20
vitesse déplacement (mm) 0.0002
vitesse fissuration (mm/s) 0.11

Tableau A6 - 8 : Données de I'essai DT réalisé sune éprouvette de matériau B oxydée

Nous avons profité de cet essai de double torsmur pquiper I'éprouvette d’'un capteur
d’émission acoustique (détail de la technique eneae 5). L'objectif était d’évaluer la
signature acoustique propre a 'amorcage et adpawation de fissures au sein d’'un cermet
totalement oxydé.

Au cours de I'essai décrit a la Figure A6 - 9, nolssons pas détecté d’activité acoustique
significative (amplitude supérieure & 60dB, durédadsalve d’au moins 0,1ms) avant que la
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Annexe 6 : Mesures de f.i.c au moyen d’éprouvedtesiB, CNB et DT

charge mesurée ne diminue brutalement, signe deoigage d’'une macrofissure. De plus,
nous avons mis en évidence une activité continudadde énergie tout au long de la
fissuration. La fissuration de I'éprouvette de deutorsion s’est réalisée sous une charge
guasi constante, quelques pics d’énergie étanvigarbnsécutifs a de lIégers rechargements.

50 : — : 2500
Double torsion et émission acoustique
o
b) -
40 /‘ = 2000
30 - Amorcage Fissuration Rupture totale | 1500

charge (N)
Energie

20 1000
—charge mesurée - -
= pic d'énergie acoustique = h

10 A = -+ 500
a) - u - =

0 - , , h l- - - L0
300 400 500 600 700 800 900
temps (s)

Figure A6 - 9 : Charge mesurée et énergie détectpar émission acoustique

La Figure A6 - 10 illustre deux formes d'ondes tyms relevées au cours du chargement
élastique de I'éprouvette (a) puis lors de 'amgegde la fissuration (b).

DT s 0T, Recold 25,Ci%1, Cass 00| DT o 0TA, Recor 225,CAa1, Cass 00 |

At T
a) H WELETH 25 (T e 324 JHSEID sy b) : TS 225 (T 556 25355000 560y

i B e ST o T ish

nm fi ‘F H “I | .'.wm‘ el i R i l it

_nos B | R T B e e B L T i eEEREEEPEE PP REEY

011 . s
51 022 psc o sit 1022

Figure A6 - 10 : Forme d’onde extraite d’un signaprovenant de I'éprouvette : a) Au cours du chargemet
- b) A 'amorcage de la macrofissure (fenétre de 18)
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Annexe 6 : Mesures complétes de f.i.c au moyenrdigettes SENB, CNB et DT

D. Bilan des essais réalisés a 25°C

D.1. Comparaison des K entre matériaux A et B
SENB CNB DT
b . L ‘ / \\7
S — 3 7 <
Moyen Mesure a partir de la | Bilan d’énergie de rupture | Mesure a partir de la
charge a rupture sur la section rompue charge (K, constant)
(L-1) _PW 3
Formule K= gher 7l ) Ky = | [P T2 (b))
Matériau A| 1.98 +/- 0.10 3.43 +/-0.41 entre 3.5 et 4.1
(MPa.m¥2) | (4 mesures) (4 mesures) (1 mesure)
Matériau B| 1.69 +/- 0.18 3.46 +/- 0.38 entre 3.5 et 3.6
(MPa.m¥2) | (3 mesures) (4 mesures) (1 mesure)

Tableau A6 - 11 : Tableau récapitulatif des différates valeurs de Ka 25°C (matériaux A et B)

D. 2. Comparaison des K du matériau B avant et aprés oxydation
SENB CNB DT
Matériau B f— ] ) T
S <
Moyen Mesure a partir de la | Bilan d’énergie de rupture | Mesure a partir de la
charge a rupture sur la section rompue charge (K, constant)
( _) _Pw 3
Formule K =S 5aiE, () K, :\/EAJ Pdf RPN TSRy
Non oxydé| 1.69 +/-0.18 3.46 +/- 0.38 entre 3.5 et 3.6
(MPa.m2) | (3 mesures) (4 mesures) (1 mesure)
Oxydé 1.85 +/-0.15 rupture instable |entre 1.8 et 2.0
(MPa.m?2) (1 mesure) (2 essais) (1 mesure)

Tableau A6 - 12 : Tableau récapitulatif des différates valeurs de K a 25°C (matériau B avant et apres

oxydation)
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Annexe 7 : Oxydation du matériau B

Annexe 7 . Oxydation du matériau B

A. Etude cinétique

C. Honvault a étudié en détail la cinétique d’oxjmad’un autre lot de matériau B, ndt#

3, dont la composition chimique a été Iégerement ifigad pour réduire au maximum la
vitesse d’oxydation sous air a 960°C [HONO08]. C'est observant plusieurs sections
d’éprouvettes maintenues plusieurs dizaines d’lsear@60°C que nous nous sommes apercu
que lelot 1, étudié au Centre des Matériaux (CdM), s’oxydaispliie que ce que prévoyait
son modele cinétique (4pm/h contre 3um/h prévisslés dix premiéres heures d’oxydation).

Dans la these effectuée a I'Ecole des Mines det-&ienne (EMSE), la variation de masse a

été mesurée en continu au moyen d’une thermo-baldms analyses thermogravimétriques

(ATG) ont été réalisées sur de fines pastilles men9de diametre et de 0,5mm d’épaisseur
(oxydation considérée comme unidirectionnelle). &ptélévation de sa température sous

argon, I'échantillon est ensuite maintenu a haemepgrature sous une atmospheére contrélée,
la pression partielle d’'oxygene étant fixée papé&ateur.

Nous avons souhaité vérifier que les outils angiys mis en place par C. Honvault étaient
applicables aux échantillons parallélépipédiquesigsd’un autre lot de matériau B. Nous
avons donc réalisé quelques analyses thermograigones au Centre des Matériaux.

A.1l. Modele cinétique [HONO0S]

C. Honvault a proposé un modéle cinétique adapéva@lution de prise de masgen relevée
sur des pastilles minces, pour lesquelles on pégiiger I'oxydation des faces latérales. Son
modele de cinétiqgue hétérogéne se base sur uneadygirie de diffusion d’'oxygene au sein
de deux couches d’oxydes présentant des coefficamtdiffusion D différents, de telle sorte
gue la couche d’oxyde externe atteigne une épaisiseite (correspondante a une prise de
masseAmg) [HONO8]. Ces deux couches d’oxyde formées, d'egmirs respectives bt h,
sont illustrées par la Figure A7 - 1.

2: Oxyde poreux,
d’épaisseur quasi constante

3: Oxydedense,
d’épaisseur croissante h,

4: Monoxyde desurface,
d’épaisseur constante h,

Dans une telle configuratiom est solution d’'une équation d’ordre 2 du typetbx3c=t,
avec un terme linéaire B positif. La variation dasse globale s’écrit sous la forme :
dAm K, avec D>Do

at
Z{Am + [Dl —1]Am)}
Do

La vitesse de réaction dh/dt s’exprime, au seint@d@ue couche d’épaisseur h, en fonction du
gradient de concentratiaXC et du coefficient de diffusion D de I'oxygéne :
dh _ DAC(R,)

di - X
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Annexe 7 : Oxydation du matériau B

La loi des lenteurs s’applique dans ce régime naeteliffusion/diffusion unidirectionnel. En
raisonnant en termes d’épaisseur oxydee, la vittesgdation globale dfypaddt S’écrit :

t 11,1
dhglobale % %
dt dt dt

Cette relation peut également s’exprimer en fonctdes caractéristiques physiques et
géométriques de chaque couche d’oxyde :

dhglobale - DODlAC:L(POZ) — 1
AC (P,
W ppyep, o) 2ARBRy
AC, ()

En négligeant la variation d’épaisseur de la couwtierne b, on détermine I'évolution de h
par la solution d’'une équation d’ordre 2 Ax2 + BXC+= t. Aprés l'indentification de A, B et
C, la position du front dpnaie €St connue d’apres la solutiof(th, a l'incertitude b pres.

A. 2. ATG réalisées au Centre des Matériaux

A.2.a) Prise de masse au cours de la montée en tempézata@0°C

Tout d’abord, nous avons analysé I'évolution damlasse d’'un échantillon de dimensions
5,1mmx3,8mmx3,4mm, de masse initiale 354mg et déac 100mr, au cours de
I'élévation de sa température en atmosphere oxgdématmpe de 200°C/h sous air). La
variation de sa masse par unité de surface suadamg 20-960°C est représentée par la
Figure A7 - 2.

71 + 1000
Matériau B, lotl

sous air synthétique

4 —prise de masse
—température

T 900

- 800

T 700

- 600

T 500

dm/ds (g/m?)
T(C)

- 400

300

0i0
T 200

- 100

3 Lo
temps(h)

Figure A7 - 2 : Evolution de la masse d'un échantibn de matériau B (lot 1) entre 20 et 960°C

On constate que la masse de I'échantillon diminuegy'a 2g/m2 (-0,05%) lorsque la
température atteint environ 350°C puis augmentéir@ment au-dela. Une rupture de pente
apparait distinctement au-dela de 800°C (forte lacation de I'oxydation au-deld). Cette
évolution atypique de la masse a été confirméelesux autres échantillons.

Le cermet étant fritté en atmospheéere peu oxydamdygrusque changement d’atmosphére est
susceptible de déstabiliser I'équilibre thermodyitara des différentes phases, et notamment
du monoxyde (voir annexe 2). Il est envisageabkelgperte de masse soit consécutive a une
transformation de phase des que la températuré&deahtillon s’éléve, et en particulier a
350°C. En effet, plusieurs anomalies ont été olésmrva cette température au cours de
mesures de module d’Young et de coefficient detatilan thermique sur des échantillons de
monoxyde comportant une petite proportion de sf@r{@hnexe 3).
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Annexe 7 : Oxydation du matériau B

A.2.Db) Prise de masse au cours de I'oxydation sous &803®

Ensuite, nous avons mesuré la prise de masse damigr échantillon parallélépipédique de
dimensions 5,1mmx3,8mmx3,3mm et de masse initid&Bmg. L'oxydation s’est déroulée a
960°C sous air synthétique pendant 80h, duréeasurelle on peut négliger la variation de
surface d’oxydation de I'échantillon. La Figure A3 compare alors les estimations de prises
de masse par unité de surface des échantillongétudans les deux laboratoires.

120 - T 1000
110 § Matériau B, 960C sous air + 900
100 fj|=—1Iot1, CdM (montée sous air) 1 800
90 f+|==lot3, EMSE (montée sur argon)
. + 700
80/ |=——température
-~ +600 &£
= 70 ~
) g
o 60- +500 2
T . 3
| - Q.
= o — T 40
4D - — - £
— =+ 300
90 - _ -
_ - + 200
20 - -
o - 1 100
J -
T U T T T T T T T O
-10 0 10 20 30 40 50 60 70 80
temps(h)

Figure A7 - 3 : Comparaison des prises de masse panité de surface des échantillons CdM et EMSE

Lors des essais réalisés au Centre des Matériaxydation sous air est active depuis la
température ambiante (a l'instar d’une anode), ramement aux mesures EMSE pour
lesquelles un basculement argon/air est opéré 2C9&kci explique pourquoi nous relevons
une prise de masse de l'ordre de 10g/m2 en débpalier a 960°C (t=0h), correspondante a
une oxydation initiale sur une épaisseur de 'od€0um.

En revanche, ni la différence d’atmosphére au cdars chauffe, ni la géométrie particuliere
des échantillons ne peuvent expliquer les écartegsistance a I'oxydation des deux lots.
Deux autres mesures tendant a confirmer cette atatisin, nous avons conclu que le lot 1
s’oxydait plus rapidement que le lot 3.

A. 3. Oxydation d’échantillons parallélépipédiques

A.3.a) Degré d’oxydation de I'échantillon

Il est possible d'évaluer le volume de cermet oxydéartir du gain de masse d'un
échantillon. Le rapport R donne une indicationlsutegré d’oxydation de I'échantillon :

R= M = VLydé
Ar‘nmax Vech

* Am(t) : masse d’oxygene ayant été fixée dans le eeantiinstant t

*  Ampmax: Masse d’'oxygene maximale que le cermet peutedbicu

*  Voxydée: Volume initial de cermet dont le métal s’est d&ya l'instant t (Sans prise en
compte de 'augmentation de volume)

*  Veen: volume de I'échantillon (supposé constant sucalates durées)
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En s’oxydant totalement, le matériau B gagne envi8d3% de sa masse initiale (donnée
extraite du Tableau A7 - 22 et associée a une aotgien de volume de l'ordre de 12%).

L’échantillon n°l, de masse initiale 342mg, absomyeviron 28mg d’'oxygene pour

transformer tout le métal en oxydes. Aprés 80h émssa 960°C (Figure A7 - 4), cet
échantillon de volume ¥=L1*L»*L5=5,1x3,8x3,3mrma pris 11,7mg : il se serait a priori

oxydé a 42%.

Figue A7 J : ection d’écﬁntillon aprés 80h dwydation a 960°C (lot 1)
Apres découpe, on constate que I'épaisseur oxydeeektivement homogéne sur les six
faces. En notant h I'épaisseur moyenne sur ces,faoceestime que le volume oxydé vaut :

3
Voxydé :Vech - I_J (L| - 2h)

En tenant compte du gonflement linéique d’enviré¥ 4ssocié a l'oxydation (on fait
I'hypothese qu’une prise de volume 12% se tradait pn gonflement linéique isotrope
d’environ 4%), on peut calculer I'épaisseur instade équivalente a intervalles de temps
réguliers pour trois échantillons ayant subi des2és d’oxydation de 80h, 43h et 18h. On
constate alors que les estimations sont reprodestgur des temps courts et que la vitesse
d’oxydation semble décroitre avec le temps (Fig\ufe 5).

0.40
0.35 Matériau B, lotl
' 960<C sous air .
0.30 ¢ échantillon 1 *
m échantillon 2 *
€ 025 A échantillon 3 Py
1S | |
:/ ]
§ 0.20 *
]
2 Y
g 015 3
0.10
! A
0.05 A
000 * T T T T T T T 1
0 10 20 30 40 50 60 70 80
temps (h)

Figure A7 - 5 : Evolution des épaisseurs moyennegyalées sur les trois échantillons de lot 1
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A. 3.b) Cinétique d’oxydation a 960°C

Nous avons tenté d’identifier une loi cinétique @@he a 960°C adaptée aux échantillons
parallélépipédiques dont la prise de masse étadtriée a la Figure A7 - 5. La résolution

d’'une équation d’'ordre deux de la forme Ax2 + BK + t constitue une bonne approximation
pour décrire 'augmentation de I'épaisseur oxydéeaurs du temps (Figure A7 - 6) : la loi

tient non seulement compte de la réduction detksse globale (régime mixte établi par C.
Honvault) mais aussi de la géométrie de I'échamtifl oxyder (présence d’angles).

90 -
go - Oxydation sous air a 960C
Matériau B, lotl
70
60 - ¢ échantillon 1
. H échantillon 2
£ 50 - ) .
s A échantillon 3
Q.
g 40 A Orelevés MEB
y =362.7x> + 125.2x - 2.4
30 5
R°=1.0
20 A
10 -
0 Bl T T T T T T 1
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30 0.35

épaisseur estimée (mm)
Figure A7 - 6 : Identification optimisée des coeféiients A, B et C a 960°C d’une loi cinétique d’orde 2

L’accord entre I'épaisseur réelle et I'épaisseucudée a l'aide de la prise de masse est
globalement bon. Il est meilleur pour les tempsgfoa partir de 40h d’oxydation, soit le
temps que la couche protectrice se forme). On atmpiar ailleurs qu’une loi linéaire pourrait
également retranscrire fidélement I'épaisseur ogy@éur des durées inférieures a 80h
(Figure A7 - 7).

0.35
030 Matériau B, lotl
' 960<C sous air
0.25 1 O épaisseur réelle
z —|oi ordre 2
£ 0.20 - = = |oilinéaire
5
?
2 0.15 ~
©
Q.
O
0.10
0.05 -
C
0.00 T T T T T T T 1
0 10 20 30 40 50 60 70 80

temps(h)
Figure A7 - 7 : Comparaison des épaisseurs réelletbéoriques (lot 1)
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A. 3.0) Cinétique d’oxydation a 1000°C

De la méme maniere, nous avons identifié et vali cinétique a 1000°C, a partir du gain
de masse de deux échantillons oxydés pendant 7@0het(Figure A7 - 8). On constate
notamment qu’une trentaine d’heures suffit pourd®xy300um en surface d’'une éprouvette
parallélépipédique contre environ 70h a 960°C.

100 + ,
%0 Matériau B, lotl L’
1000<C sous air .
—=—
80 - 7
70 - —loi d'ordre 2
= = approximation Arrhénius
= 60 O épaisseur réelle
8 50 A
5
- 40 |
30 - )
y = 205.58x“ + 53.768x - 1.841
20 A R*=0.9999
10 +
O T T T T T 1
0.00 0.10 0.20 0.30 0.40 0.50 0.60

épaisseur estimée (mm)
Figure A7 - 8 : Identification et validation d'une loi cinétique d'ordre 2 a 1000°C

En supposant que la diffusion des différentes esp@&bimiques obéisse a une méme loi
d’Arrhenius, nous aurions pu prédire la cinétigoemune énergie d’activation de 170kJ/mol.

A. 3.d) Influence de la contrainte

En observant la section médiane d'une éprouvettfied@n du lot 1 initialement vierge
d’oxydation mais ayant flué sous 20MPa pendant a@60°C, on constate que les faces
exposées a l'air ambiant se sont non seulemengéesysur des épaisseurs non négligeables
par rapport a I'épaisseur de I'éprouvette (secdonmx4mm), mais qu’elles présentent
également une forte dissymétrie suivant le signena@entrainte. En effet, I'oxydation affecte
pres de 400um en zone en traction et seulementn2®duzone en compression (Figure A7 -
9).

Zone en compression

250pm .
e o -20MPa

_ aprés 70h & 960°C

Zone en traction
{EOOur_n . 20MPa

Figure A7 - 9 : Dissymétrie de résistance a I'oxydeon entre des zones sollicitées en traction et en

compression d’'une éprouvette ayant flué 70h a 960°€bus +20MPa (lot 1)
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Les pointés effectués au milieu des faces laté(al@se peu contrainte) sont conformes aux
estimations faites sur des échantillons non stdkc{épaisseur oxydée de I'ordre de 300um).
La Figure A7 - 10 indique les épaisseurs relevagsgsiatre éprouvettes ayant servi a
I'identification d’une loi de fluage a 960°C (Chapi IV) et celles sur les échantillons étudiés
en thermogravimétrie (lot 1).

0.40 ~
0.35 | Oxydation sous contrainte & 960C -
/ i
030 || ©sans contrainte ~
+ avec contrainte de traction
g 0.25 1| —avec contrainte de compression
S 0.20 - y = 0.0032x + 0.02
3
8 0.5 -
N}
lotl
0.10 - U
] lot2
0.05 ~
[
0.00 T T T T T T T 1
0 10 20 30 40 50 60 70 80

temps(h)

Figure A7 - 10 : Dissymétrie de cinétique d’oxydatin entre les faces en traction et en compression

La forte différence observée sur le lot d’éprouwettl démontre l'influence de la contrainte
sur la cinétique d’oxydation. En revanche, la dis8irie est moins marquée pour le lot n°2
(130um/180um a 960°C sous +30MPa) et sa cinétiquedation moyenne se rapproche de
la configuration de lot 1 soumis a des contraidsompression (3,2um/h).

Faute de connaissances sur I'évolution des épasssetydées sur chaque face pour une
contrainte donnée, nous avons choisi d’établirainétique d’oxydation moyenne pour le lot

1, en présence de contraintes de traction ou d@rassion. L'oxydation dissymétrique sera
décrite avec une assez bonne précision au moyee tbuunique (Figure A7 - 10) :

Soit: h(t) = 0,02+(0,0043+ 0,001% ]t pour t<80h
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B. Oxydation complete

B. 1. Etude cinétique

B.1.a) Estimation de la durée nécessaire a I'oxydatiopatallélépipedes

Nous avons tout d’abord souhaité vérifier la perice des lois cinétiques établie sur des
temps courts (<100h) a 960°C et 1000°C. Plusiednardillons parallélépipédiques ont été

retirés du four a intervalles réguliers, commesitité par la Figure A7 - 11. L'épaisseur

moyenne d’oxyde relevée sur chaque section estalglotent conforme aux prédictions de la
loi cinétique d’ordre 2 (Figure A7 - 12).

Figure A7 - 11 : Sections d’'éprouvettes (4mmx4mm)edmatériau B, partiellement oxydées a 960°C :
a) apres 330h - b) apres 640h - ¢) apres 830h

2.0 1 -
Oxydation sous air LT
Matériau B, lotl
1.5 A
T
E
3 1.0
[]
@
L4
24
05+ . —960C
- = 1000C
O épaisseur réelle
OO T T T T T 1
0 200 400 600 800 1000 1200

temps (h)
Figure A7 - 12 : Validation des lois cinétiques a@D°C et 1000°C sur le long terme

Afin de limiter la durée d’oxydation, nous avonsoish un palier de 1000h a 1000°C pour
oxyder totalement les éprouvettes : en effet, dg28500h seraient nécessaires pour oxyder a
coeur une éprouvette a 960C, contre seulement 18000600°C. Nous devons toutefois
vérifier que I'élévation de température ne modges de maniére significative la nature des

oxydes formés.
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B.1.b) Progression du front d’oxyde poreux a cceur d’épettev

De géomeétrie parallélépipédique a sa création efac) l'interface poreuse progresse
lentement vers le coeur de I'éprouvette en devamaetlipsoide dont le grand axe est orienté
selon la longueur (section d’éprouvette petite na@port a la longueur) a la Figure A7 - 13.
Aucune explication n’a pu étre donnée aux tracexeatriques relevées sur la section, qui
semblent correspondre a des instants particullexydation.
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Figure A7 - 13 : Section d’'éprouvette présentant ugceur poreux (MO)

A la fin de I'oxydation, on constate que la porégitéée par diffusion de cations métalliques
se retrouve au cceur de I'éprouvette : cela resie sanséquence pour les caractérisations
mécaniques puisque cette zone ne sera soumiselgwras faibles contraintes lors des essais
de flexion.

B. 2. Evolution de la composition chimique

Nous avons analysé la composition chimique de réiffies parties de I'éprouvette, afin de
déceler d’éventuelles hétérogénéités apres uneatinypdotale de I'éprouvette a 1000°C.

B.2.a) Profils microsonde

Des analyses a la microsonde réalisées a 0,5mrnefalle ont permis de conclure que les
compositions chimiques des phases oxyde et spifelleées a 1000°C étaient similaires a
celles générées a 960°C et ne variaient pas sigtifement au sein de I'échantillon (Tableau
A7 - 14 et Figure A7 - 15) : seules les phasesoxipnité de la surface sont plus riches en
cuivre que le reste.

surface 0.5mm
spinelle Cu0.13 X0.40 Ni0.87 Fel.60| Cu0.08 X0.48 Ni0.95 Fel.49
oxyde Ni0.68 Cu0.27 Fe0.05 Ni0.76 Cu0.16 Fe0.07
1mm coeur
spinelle Cu0.06 X0.41 Ni0.96 Fel.57| Cu0.09 Al0.45 Ni0.91 Fel.55
oxyde Ni0.83 Cu0.09 Fe0.07 Ni0.75 Cu0.17 Fe0.08

Tableau A7 - 14 : Composition atomique moyenne deeux oxydes

En raison de la diffusion de cations métalliquesdeaction de la surface (réagissant avec
I'oxygéne de I'atmosphere migrant vers le cceuréshhntillon), la zone centrale ne possede
que quelques traces d'oxyde métallique (NiCu)O, memen témoignent le profil de
composition chimique de la Figure A7 - 16 et lamages X » de la Figure A7 - 17.
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Figure A7 - 15 : Profils microsonde et analyses quditatives de la surface vers le cceur (%oatomique)
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Figure A7 - 16 : Profil microsonde et analyse quaitative prés du coeur (%atomique)
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Figure A7 - 17 : Images X du cceur de I'éprouvettexydée (microsonde)
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Remarque : sur la Figure A7 - 16, I'absence de lvewtoxyde dense en surface s’explique
par la nécessité de polir les faces supérieuresf@ieures en vue des essais mécaniques
(couche observable sur les faces latérales dglad-A7 - 13).
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B. 2. b) Proportion de phases

Le Tableau A7 - 18 résume la proportion moyennediiérentes phases déterminée apres
I'analyse de trois micrographies MEB : un de cestdments d’'image au moyen du logiciel

Image J est illustré par la Figure A7 - 19. Nousrav conclu que la matrice spinelle

représentait en moyenne 78% de la microstructune 22% de particules monoxyde. Le taux
de porosité apparent est de I'ordre de 2%, soit i&rieur au taux estimé avant oxydation
(>5%).

imagel image2 image3 moyenne Mmoyenne sans
porosité
proportion pores 1.7% 1.7% 2.2% 1.9%
proportion spinelle 78.9% 78.7% 72.2% 76.6% 78.1%
proportion oxyde 19.4% 19.6% 25.6% 21.5% 21.9%

Tableau A7 - 18 : Proportion moyenne des phases @ermet totalement oxydé

15000

Image 1 (image 700000px)
Matériau B oxydé

10000

[}

2 . proportion
g Splne”e pores 1.7%
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Figure A7 - 19 : Proportion de phases calculée sume micrographie de matériau oxydé (Image J)

B.2.0) Parametres de maille

Nous avons conclu des relevés de DRX que les i@argatle paramétre de maille du spinelle
et du monoxyde induites par I'oxydation totale étdiinférieures a 0,3% (Figure A7 - 20).
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Figure A7 - 20 : Analyse DRX des deux phases oxydes
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B. 3. Propriétés physiques
B.3.a) Mesure de la dureté Vickers

Nous avons mesuré un degré de dureté Vickers nag/énrdre de 890+70Hv pour le cermet
oxydé, soit le double de la dureté moyenne du denoe oxydé (Tableau A7 - 21) : cette
évolution est logique puisque le métal s’est trams€ en des oxydes de plus grande dureté et
gu’une grande partie de la porosité initiale arégbrbée.

dl (um) d2 (um) dureté HV
31.7 31.1 940
36.0 37.0 797
30.1 31.9 965
31.6 32.6 902
33.7 32.2 853

Tableau A7 - 21 : Dimensions d’empreintes d’'indenti@on sous 0,5kg et duretés associées (logiciel Bleah

B.3.Db) Mesure de la prise de masse

D’aprés les conclusions des analyses d’'imagespolaoption de métal avant oxydation est du
méme ordre de grandeur que celle du monoxyde apsgkation. Si la totalité de la prise de
masse est associée a la transformation de phataliqnés en monoxydes, on calcule une
prise de masse théorique de 8,7% a partir des grop® molaires identifiees en annexe 3 (la
masse moyenne d’'une mole de cermet passant ded 122,2g).

En réalité, nous avons mesuré une variation de enasg/enne Iégérement plus faible, de
'ordre de 8,3% (Tableau A7 - 22), sur huit échiéoris parallélépipédiques totalement
oxydés a 1000°C. De plus, cette prise de masse¢ sauite par une augmentation de
section : il faut évaluer les causes de ce goniiemeson ordre de grandeur.

n°éprouvette |masse initiale (g) [masse finale (g) | pris e de masse (%)
1 4.2975 4.632 7.8%
2 4.2630 4.600 7.9%
3 4.2700 4.627 8.3%
4 4.2520 4.613 8.5%
5 4.2680 4.632 8.5%
6 4.2905 4.653 8.4%
7 4.2435 4.607 8.6%
8 4.2490 4.596 8.2%

Tableau A7 - 22 : Variation de masse d’échantillonparallélépipédiques

B. 3.0) Mesure de la prise de volume

La prise de volume du cermet en cours d'oxydatiautpétre associée a plusieurs
phénomenes, classés par ordre décroissant d’inmgerta

» transformation de métal en oxydes, dont la cousteree ;

» transformation de monoxyde en spinelle ;

» diminution du parametre de maille des phases legipar substitution de cations ;

* endommagement.

Les différentes observations microstructurales elunet oxydé ne révélant pas la présence
d’'une porosité anormale ou de microfissures, ont meyposer que celui-ci n’est pas
endommagé apreés retour a température ambianteit&rawariation du paramétre de maille
des oxydes étant inférieur a 0,3%, la variationvdieime associée sera inférieure a 0,9%
(Figure A7 - 20). Enfin, la faible épaisseur dedaiche externe n'implique pas de gonflement
notable en surface des échantillons.
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L’augmentation du volume molaire du métal apresdatipn « interne » est, quant-a elle, tres
importante : le rapport de Pilling et Bedworth esteffet de I'ordre de 1,7 pour les couples
Ni/NiO et Cu/CuO. Ainsi, en supposant que la ttdéalilu gonflement est associée a la
transformation de phases métalligues en monoxydescalcule uneaugmentation du
volume théorique de 15,7%(le volume moyen d’une mole de cermet passantSgecat a
21,5cnf), soit, en supposant une prise de masse théotig87%, une perte de densité de
I'ordre de 7%.

B.3.d) Evaluation de la dilatation linéaire

L’augmentation de volume se manifeste difféeremmentonction de la géométrie et de la
composition chimique de I'’échantillon a oxyder. B#sictures présentant un fort élancement
et/ou une hétérogénéité de composition chimiquerdawte fortes chances de croitre dans une
direction privilégiée : le tenseur de déformatinduiit par I'oxydation serait donc anisotrope.

Nous manquons de données expérimentales pour éyatesément I'expression du tenseur.
C’est ainsi que, au chapitre V, nous avons supfpuosée gonflement est isotrope.

Il faut donc évaluer le terme de dilatation linéa&rssocié a une déformation de croissance
isotrope. Pour y parvenir, I'idéal aurait été d'dey une sphére mais l'usinage d’'une telle
géomeétrie est pratiquement impossible. On peutméars s’affranchir d’'une dimension en
oxydant des cylindres de diamétre faible par rappdeur longueur (cylindre quasi-infini
obtenu par carottage). Ainsi, le Tableau A7 - 2Brapdes gonflements radiaux compris entre
4,7% et 6,3% (mesures prises au milieu des cylindxgdés de longueur initiale supérieure a
15mm).

cylindre | diametre initial (mm) | diametre final (mm)| variation (%)
1 2.98 3.12 4.7%
2 3.00 3.19 6.3%
3 3.00 3.19 6.3%
4 2.99 3.14 5.0%

Tableau A7 - 23 : Variation du diamétre de 4 cylindes « infinis »

La variation moyenne de diametre de 5,6% se trgghuitune variation de section de l'ordre
de 11,5% tandis que la variation de longueur désdrgs est inférieure a 1% : le volume des
cylindres a donc augmenté de moins de 12,5% enmey®e la méme maniére, nous avions
oxydé des échantillons parallélépipédiques préaentafort élancement (50mm de longueur
et 4ammx4mm de section), et dont la variation dei@@cmoyenne était d’environ 11%
(4,2mmx4,2mm de section finale).

Cette valeur moyenne de 12,5% est tout a fait eshérpar rapport a la valeur théorique de
15,7% car la croissance interne de monoxyde s’apagnme d’'une densification relative du
cermet associée a I'oxydation : on observe en dffetrésorption de la porosité a hauteur de
3% (réduction d’environ 5% a 2% par analyse d’in)age

Enfin, une augmentation de 12,5% du volume se irgdwm un gonflement isotrope de 4,0%
dans des configurations sphérique (radialementubique (linéairement) : cette donnée se

calcule facilement par la racine cubique de lagpdis volume {125% =104,0%).
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Propriétés thermomécaniques de cermets a base de fe  rrite spinelle :
Influence de I'oxydation

RESUME :

Afin de remplacer les électrodes de carbone consommables dans le procédé d'électrolyse Hall-
Héroult, le développement d’anodes inertes résistantes a l'oxydation est un défi technique pour les
principaux leaders de la production d'aluminium. Certaines recherches actuelles se focalisent sur des
cermets prometteurs et originaux constitués d'une matrice céramique biphasée et de particules
métalliques dispersées, ayant une conductivité électrique et une résistance a la corrosion suffisantes a
haute température. Jusqu'a présent, les études n'ont pas réellement pris en compte l'aspect
thermomécanique qui est d'une importance primordiale pour les céramiques, en raison de leur
comportement fragile et de leur sensibilité aux chocs thermiques.

Supervisé par le groupe Rio Tinto Alcan et son Centre de Recherches de Voreppe, le travail de thése
est axé sur le développement d'outils numériques intégrant le comportement mécanique du matériau
pour le calcul des probabilités de rupture d'anodes. Le travail se base sur une étude expérimentale
des propriétés mécaniques de la température ambiante a la température de I'électrolyse : paramétres
statistiques de Weibull, module d’élasticité, conductivité thermique, coefficient de dilatation thermique,
résistance au fluage... Les calculs par éléments finis tiennent également compte de l'oxydation
progressive du matériau et des chargements thermomécaniques induits par I'environnement.

Mots clés : anode inerte, cermet, modélisation par éléments finis, oxydation, procédé d’électrolyse
de I'aluminium, propriétés thermomécaniques.

Thermomechanical properties of spinel ferrite based cermets :
Influence of oxidation

ABSTRACT :

In order to replace consumable carbon electrodes in the Hall-Heroult electrolysis process, the
development of inert anodes resistant to oxidation is a technical challenge for main leaders in
aluminum production. Some of the recent researches were focused on promising and original cermets
constituted of a dual phase ceramic matrix and dispersed metallic particles, which have sufficient
electric conductivity and corrosion resistance at high temperature. However, up to now, the studies did
not really take into account the thermomechanical aspect which is a major concern for ceramics,
because of their brittle behaviour and their thermal shock sensitivity.

Supervised by the Rio Tinto-Alcan company and its Voreppe Research Centre, the present work has
been focused on the development of a numerical tool integrating the mechanical behaviour of the
material in order to calculate anodes failure probabilities. The work has been initially based on an
experimental investigation of the mechanical properties from room temperature to electrolysis
temperature: Weibull statistics parameters, elastic modulus, thermal conductivity, thermal expansion
coefficient, creep resistance... The finite elements calculations also take into account the progressive
oxidation of the material and the thermomechanical loadings induced by the environment.

Keywords : aluminium electrolysis process, cermet, Finite Element Modeling, inert anode, oxidation,
thermomechanical properties.
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