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/ INTRODUCTION 1 

Les céramiques, produits que l'on peut définir 

comme ne relevant ni de la chimie des alliages métalli- 

ques ni de la chimie organique, sont connues et utilisées 

depuis la plus haute antiquité sous forme de poteries, 

briques, ustensiles de cuisine, verres, ciments, etc.... 

A côté de cette industrie des céramiques dites tradition- 

nelles, utilisant des produits de base naturels ayant subi 

peu de transformations, s'est développée ces dernières 

décennies une industrie des céramiques dites fines ou 

techniques dont les matériaux de base obtenus par syn- 

thèse sont essentiellement les oxydes, les nitrures, les 

carbures et les borures. Ces nouvelles céramiques sont 

utilisées pour leurs propriétés électriques (isolantes ou 

conductrices), magnétiques, chimiques (grande inertie), 

thermique (réfractarité - isolation) ou mécaniques (bonne 
résistance à l'usure). 

L'association de plusieurs de ces propriétés, 

en fait potentiellement, des produits aptes à remplacer 

certaines pièces métalliques de moteurs : ailettes de tur- 

bines de réacteur, où le gain en température ainsi obtenu 

permettrait d'augmenter le rendement, échangeurs de cha- 

leur ou, tout simplement, pièces d'isolation permettant 

de réduire les pertes thermiques. 

Cependant, certaines de leurs qualites sont à 

la base même de leurs défauts : 

- leur bonne tenue mécanique à température 

élevée, est généralement associée à une absence totale de 

plasticité à basse température, qui, associée à un certain 



nombre de défauts (pores, micro-fissures ...) dûs au mode 

d'obtention du matériau (frittage avec ou sans charge, 

car le passage par la phase liquide est généralement 

impossible) rend celui-ci fragile, et un des domaines 

d'étude des céramiques, réside dans la réduction de cette 

fragilité intrinsèque. 

- leur bonne résistance à l'usure qui les rend 

difficilement usinables. L'usinage sera donc coûteux et 

pourra de plus introduire des microfissures, causant la 

dégradation à plus ou moins long terme du matériau. Il 

faut donc essayer d'obtenir la pièce désirée aux cotes 

exactes après frittage, les procédés de mise en forme 

exploitant la déformation plastique du matériaux n'étant 

que peu utilisés. Ceci est dû au fait que les tailles de 

grains couramment obtenues après frittage (quelques dizai- 

nes de microns), ne permettent pas des taux de déformation 

importants, sans provoquer l'apparition de fissures cau- 

sant rapidement la rupture catastrophique. 

A l'opposé, des céramiques et en particulier des 

oxydes (U02, MgO, A1203) de tailles de grains microniques 

et subnicroniques ont pu être déformés plastiquement jus- 

qu'à des taux de déformation atteignant 80% et plus, sans 

dégradation du matériau, et on peut parler dans ces cas 

de déformation superplastique. Cette superplasticité est 

en général associée à une seconde phase A1203[11, OU à une 

porosité non nulle (U02, MgO) [2-31, qui comme l'a montré 

Crampon sur Mg0 [ 3 ] ,  joue le rôle de la seconde phase en 

favorisant l'intercalation des grains et en évitant la 

microffssuration; 

Dans cette optique, nous avons entrepris une 

étude sur les mécanismes de fracture à haute température 

de magnésie à faibles tailles de grains (0,2 - 2 pm),afin 



de mieuxcomprendre l'influence de la porosité et de la taille 

de grains sur la frontière séparant les domaines fragiles et 

ductiles. 

ce domaine de petites tailles de grains est de plus 

un domaine qui a été peu étudié du point de vue de la fracture; 

il doit favoriser une rupture intergranulaire où les processus 

de diffusion à haute température joueront un grand rôle. Le 

choix de la magnésie a donc été en partie dicté par le nombre 

relativement important de données de diffusion, et par le fait 

que c'est un matériau relativement facile à obtenir dans ce 

domaine de tailles de grains. 

Nous présentons ici la première partie de cette étude 

qui a consisté d'une part, à obtenir le matériau de départ néces- 

saire à la suite de ce travail, et d'autre part, à caractériser 

les mécanismes de rupture de ce matériau à partir des mesures de 

tenacité, d'énergie de surface pour l'initiation de la fissure 

et des observations des surfaces de rupture au microscope élec- 

tronique à balayage. 

La résistance des matériaux dépendant essentielle- 

ment des défauts et de leur évolution, les paramètres condition- 

nant leur propagation (mécanique linéaire de la rupture) sont 

rappelés au premier chapitre. 

Ce travail a nécessité tout d'abord la mise au point 

d'un certain nombre d'appareillages spécifiques pour cette 

étude, tant du point de vue élaboration et usinage des échantil- 

lons que du point de vue montages de fracture ( flexion, double 

torsion) ; ceux-ci seront présentés au deuxième chapitre. 

La première partie du troisième chapitre est consa- 

crée à la présentation des résultats expérimentaux obtenus par 

essais de flexion, et à leur discussion. L'étude à température 

ambiante de la croissance lente des fissures par essais de 

double torsion (D.T.) sera présentée dans une seconde partie. 

Enfin, nous concluons et proposons les perspectives 

et le prolongement de ce travail. 



CHAPITRE 1 
GHERALITES 

Dans les matériaux ciramiques la présence de dé- 

fauts inhérents au mode de fabrication diminue très forte- 
ment leur résistance mécanique, l'extension de ces défauts 

conduisant à la rupture bien avant que la contrainte n'at- 

teigne la valeur théorique,provoquant la rupture,estimée 

à : Oth " E/10 1 41 oG E est le module d'Young. 

L'effet des défauts sur la résistance à la rup- 

ture d'un matériau peut-être traité, soit à partir d'argu- 

ments thermodynamiques, c'est l'approche de Griffith, soit 

en termes de concentrations de contraintes, c'est ltappro- 

che d'Irwin. Les deux approches menant à des conclusions 

identiques. 

Nous présentons ci-dessous ces différentes 

approches. 

1-1- MODES DE RUPTURE 

L'agrandissement des défauts jusqu'à la rupture, 

peut se produire de trois façons différentes (figure 1) 

selon le mode de chargement de la fissure : 

- le mode 1 est le mode de propagation de la 
fissure qui correspond à un chargement par traction des 

surfaces de celle-ci : la propagation se fait alors par 

ouverture. 

- dans le mode II et III, la propagation se 
fait sous l'action de contraintes de cisaillement exercées 

sur les lèvres de la fissure respectivement perpendicu- 

lairement, et parallèlement au front de la fissure. 



Le mode 1 est le mode optimal dans les matériaux 

fragiles, et la suite de ce mémoire ne concerne en fait 

que ce seul mode. 

FIGURE - 1 - Différents modes de propagation d'une fzssure 

Le traitement thermodynamique original est dû à 

Griffith [ S  ] qui a utilisé le verre pour trouver les con- 

ditions de rupture d'un matériau élastiaue. Il considère 

la balance énergétique au moment de l1ini$iation de la 2rac- 

ture, et postule que l'énergie libre de l'ensemble "corps 

fissuré plus machine de déformation" ne doit pas augmen- 



ter au cours de la propagation de la fissure, en d'autres termes, 
la fissure ne pourra croître que si l'énergie élastique relachée 

par l'échantillon au cours de la propagation de la fissure, aug- 

mentée du travail des forces extérieures, est au moins égale à 

l'énergie de surface du matériau. 

Considérons par exemple une fissure de section ellip- 

tique de grand axe 2a, dans une plaque infinie d'épaisseur unité, 

soumise à une contrainte de traction a perpendiculairement à 

son grand axe. L'énegie libre totale du système est égale à : 

U = Uo + Up + Us + UED avec 

Uo : énergie libre du corps non fissuré 

Up : variation d'énergie potentielle du système 

Us : énergie de surface du corps fissuré (= 4ay, dans le 

cas présent, yb est l'énergie thermodynamique de sur- 

face par unité d'aire) 

UED: variation d'énergie élastique de déformation. 

Nous allons calculer la contrainte pour que la 

fissure précédente puisse se propager dans le matériau : 

cela revient à écrire que l'énergie libre ne doit pas 

augmenter aux cours de la propagation: 

OU encore 
- a (UP +uED) 

2 ~ ,  
aa 

Si les valeurs des termes Up et UED de l'inéga- 

lité ci-dessus dépendent du mode de chargement, la varia- 

tion de leur somme en dépend très peu [ 6 ] .  Il suffit 

pour s'en convaincre de se placer dans les conditions 



extrêmes de chargement:à déformation constante DU à 

charge constante (figure 2) : 

FIGURE - 2 -  Cowbe charge - défomnation pour des fzssures 

de Zongueur a e t  a + du 

- dans le premier cas, quand la fissure se propage de da, 
la charge appliquée diminue (relaxation) : la variation 

d'énergie potentielle est nulle puisque la flèche reste 

constante, par contre l'énergie élastique diminue propor- 

tionnellement à l'aire du triangle OAE. 

- dans le second cas, pour une même distance de propaga- 
tion, l'énergie élastique augmente comme l'aire BCDE-OAE et 

l'énergie potentielle diminue comme l'aire ABCD, soit au 

total une diminution, ici encore, proportionnelle à l'aire 

OAE si on néglige l'aire AaE; 

La connaissance de la relation liant l'énergie 

élastique de déformation à la longueur a de la fissure, 



nous permet d 'éva luer  complètement l e  deuxième terme de 

l ' i n é g a l i t é  ( 3 ) .  Dans l e  cas  de  l a  f i s s u r e  e l l i p t i q u e  

soumise à une c o n t r a i n t e  de t r a c t i o n  a e t  selon l ' a n a l y s e  

d '  I n g l i s  [ 71 on a  : 

où E : module d'Young 

v : c o e f f i c i e n t  de Por i s su r  

-i 3-4v en condit ion de déformation plane 

3-v 
- l+V 

en condi t ion de c o n t r a i n t e  plane 

En remplaçant l ' é q u a t i o n  ( 4 )  dans l'inégalité * 
( 3 )  on o b t i e n t  : 

1 - v 2  en condi t ion  de déformation plane 

1 en condi t ion  de con t ra in te  p lane  

La f r a c t u r e  se propage dès que l a  c o n t r a i n t e  

a t t e i n t  une va leur  or,, é g a l e  à : 

* Quand l a  f i s s u r e  augmente d'une longeur da l e  demi grand axe a 
n'augmente que de - da. 

2 



1-3- DISPERSION DE CARACTÉRISTIQUESET APPROCHE D' I R W  I N  

La détermination de la contrainte à la rupture 

6 nécessite raisonnablement d'opérer sur un grand nom- 
rup 
bre d'échantillons et, même dans de bonnes conditions 

exprimentales, la dispersion des valeurs peut facilement 

atteindre et dépasser 10%. 

En accord avec la relation (6) la dispersion de 

la contrainte à la rupture reflète, pour un lot d'échan- 

tillons identiques, la dispersion de la taille des défauts. 

Une éprouvette qui contient des défauts de grandes tailles 

mènera à une faible valeur de la contrainte à la rupture 

et vice-versa. On voit que la contrainte a la rupture 
n'est pas le paramètre le mieux adapté pour caractériser 

mécaniquement un matériau fragile, en ce sens qu'il n'est 

pas intrinsèque à ce matériau. Il faudrait donc définir 

un autre paramètre rendant mieux compte des propriétés 

intrinsèques du matériau. 

C'est ce que fit Irwin [ à - 9 1  en 1948; il reprit 

et modifia l'approche de Griffith en introduisant un para- 

mètre K appelé facteur d'intensité de contrainte. 

Son approche est plus locale que celle de Grif- 

fith. 11 considère une fissure de longueur a dans un corps 

soumis à une contrainte de traction s perpendiculairement 

au plan de la fissure, et s'intéresse au champ de con- 

traintes dans le voisinage immédiat du front de fissure. 

En utilisant les fonctions de Westergaard [IO], il intro- 

duit un facteur KI permettant de décrire l'état de con- 

traintes en tout point M (X,y) situé à la distance r du 

front de fissure, tel que r<<a (figure 3) . L'expression 
trouvée s'écrit : 

1 oij =KI - fij. ( O )  
6 



otî r et 8 sont les coordonnées polaires de M 

i et j les indices des composantes du tenseur des con- 

traintes 

K est le facteur d'intensité de contrainte. 

front d e  fissure 

FIGURE - 3 - : Front de fissure 

On voit donc que l'on peut relier le facteur 

d'intensité de contrainte KI à la contrainte appliquée o 

et 3 la longueur a de la fissure par la relation : 

GU Y est un facteur de forme dépendant à la fois de la 

géométrie de l'éprouvette et du mode de chargement. 

A partir de l'expression des contraintes, Irwin 

a calculé l'énergie nécessaire pour refermer une fissure 

de largeur unité sur une unité de longueur; celle-ci vaut: 

Inversement, on doit restitüer la même quantité d'é- 

nergie .lors de la propagation de la fissure sur une unité de la 

longueur. La quantité GI ainsi définie est appelée : taux de res- 

titution d'énergie. 

Cette grandeur G, définie par Irwin, est équivalente 

a l'énergie libérée lors de l'extension d'une fissure sur une 
unité de longueur dans l'approche de Griffith soit : 



La différence entre les deux approches réside 

dans la définition de l'énergie de surface : Griffith con- 

sidère seulement l'énergie thermodynamique de surface, 

alors qulIrwin y inclut tous les mécanismes pouvant-être 

mis en jeu lors de l'extension de la fissure (micro- 

fissures,déformation plastique...). 

La fissure se propage donc lorsque GI: est éqale 
à une valeur critique GIC tel que : 

soit encore 

Les grandeurs KIC et GIC sont considérées comme 

des grandeurs propres pour un métériau donné, à la diffé- 

rence de la contrainte à la rupture cr 
ruP 

(=KxC / Y&) qui 

dépend des défauts présents dans le matériau. 

Dans les matériaux céramiques les défauts pou- 

vant conduire à la rupture sont d'origine diverses, ce 

peut-être : 

- des pores, provenant du mode d'obtention, dont la sévé- 
rité dépendra de leur taille et de leur forme géométrique. 

- des inclusions : c'est alors la différence des modules 
élastiques ou des coefficients de dilatation thermique 



entre inclusions et matrice qui peut engendrer des micro- 

fissures. 

- des dislocations, qui peuvent Qtre source de micro- 
fissures en particulier par le champ de contrainte créé en 

tête d'un empilement bloqué par un joint. 

- des défauts de surface, introduits lors de l'usinage, 
qui réduisent considérablement la résistance à la rupture. 

1-5- RUPTURE DI FFÉRÉE 

La plupart des matériaux céramiques sont sensi- 

bles à la dégradation par fissuration sous critique pour 

des valeurs de la contrainte inférieures à la contrainte 

de rupture catastrophique, ou encore pour des valeurs du 

facteur d'intensité de contrainte KI inférieures à K IC ' 
nais cependant, supérieures à une valeur seuil KIO 

(KIo< KI< KIC). Les défauts présents dans le matériau évo- 

luent jusqu'à atteindre une taille critique provoquant 

alors la rupture brutale de la pièce. Le temps nécessaire 

à cette évolution dépend des conditions d'environnement 

et de température. 

Cette dégradation avec le temps, appelée aussi 

rupture différée ou rupture statique, est typique des 

céramiques, mais existe aussi dans les métaux et les poly- 

mères. Elle peut être liée soit à des mécanismes de cor- 

rosion sous contrainte [Il] , soit tout simplement à un 

transport de matière par diffusion,depuis le front de fis- 

sure, gouverné par des gradients de potentiel chimique 

ceci à haute température [12] . 

La propagation sous critique des fissures a 

bien sQr une très grande importance pour les applications 

technologiques, et la caractérisation de la croissance 



lente est donc une étape nécessaire du calcul de la durée 

de vie d'une pièce en service. Elle se fait par l'étâblis- 

sement du diagramme : vitesse de propagation - facteur 
d'intensité de contrainte, ou diagramme ( K I , V ) .  

1-5-7- DIAGRAMME (K,,v) [13-141 
C 

Dans le cas de la corrosion sous contraintes 

si, pour des conditions d'environnement et de température 

données, on trace la courbe représentative de la vitesse 

de propagation de la fissure V en fonction du facteur 

d'intensité de contrainte K T ,  on obtient une courbe uni- 

que pour les conditions précitées, telle celle de la 

figure 4. 

Elle comporte en général trois régions : 

FIGURE - 4- : AZZure du d i a g r m e  (KI, Vi 



- aux faibles valeurs du facteur d'intensité de contrainte 
KI,correspond la région 1 pour laquelle la vitesse de 

propagation est contrôlée par la vitesse de la réaction 

chimique (adsorption, diffusion ... ) près du front de fis- 
sure. 

On obtient une relation de la fbrme 

où A et n sont des constantes pour un environnement et 

une température donnés. 

n est appelé : le paramètre de propagation de la fissure. 

- aux valeurs intermédiaires de KI, c'est-à-dire dans la 
région II, la vitesse de croissance dépend peu de KI ; 

c'est la diffusion des espèces corrosives vers le front 

de fissure qui en contrôle et limite la valeur. 

- enfin aux fortes valeurs de KI proche de KIC, on trouve 
la région III dans laquelle la croissance de la fissure 

résulte à la fois d'effets corrosifs et mécaniques. 

Toutefois, la croissance lente des fissures 

peut se produire sans environnement corrosif, en particu- 

lier à haute température. 

7- 5-2- CROTSSANCE SOUS CRTT1 QUE A HAUTE TEMPERATURE 

Dans le cas présent, la croissance est en géné- 

ral contralée par des mécanismes de plasticité ou de dif- 

fusion près du front de fissure. 

Le mouvement des dislocations, quand cela est 

possible, peut provoquer l'ouverture de fissures secon- 

daires, de n~@me que le gtissement aux joints de grdins qui 



peut être favorisé par la présence d'une phase vitreuse 

[ 151 

La croissance lente peut provenir également, 

ainsi que l'ont montré Stevens et Dutton 1 1 2 1 ,  de la dif- 

fusion de matière depuis le front de fissure vers les 

joints, le volume du matériau ou les surfaces de la fis- 

sure. Ceci sous l'effet de gradients de potentiel chimique 

entre ces différentes zones induits par la contrainte. 

Ils ont ainsi calculé le temps de vie pour chacun de ces 

mécanismes. 

1-6-DÉTERMI NATIONS EXP~RIPENTALES DU FACTEUR C' INTENS TTÉ DE 
CONTRAINTE CRITIQUE K T ,  ET DE L'ÉNERGIE EFFECTIVE DE SURFACE Yi 

La relation déduite de (8) et ( 1 2 )  

suggère une méthode très simple de détermination de KIC. 

On introduit artificiellement dans un échantillon un 

défaut beaucoup plus grand que ceux y existant naturelle- 

ment : il joue donc le r61e de dé£aut critique et l'on 

mesure la contrainte à la rupture "rup' 

Le paramètre Ya été calculé pour un certain 

nombre de géométries d'éprouvettes et de chargements par 

Brown et Srawley [16], telles celles présentées par la 

figure 5 . 

L'énergie effective de surface pour l'initiation 

de la fracture yi peut alors être calculée de manière 

analytique, à partir de la valeur de KxC et de la mesure 

du module d'Young du matériau,par la relation ( 1 2 )  soit : 
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'FIGURE - 5 - Différentes éprouvettes utilisées pour étud& 
la fracture. 



Il existe, pour déterminer l'énergie d'initia- 

tion de fissure, une seconde méthode dite de la cornpliance 

qui peut,en principe, être appliquée à n'importe quelle 

géométrie d'éprouvette. Un enregistre expérimentalement la 

courbe charge P - flèche f jusqu'à la rupture, pour des 
éprouvettes contenant des défauts artificiels de diffé- 

rentes tailles. Quand la rupture intervient à flèche cons- 

tante on a pour un échantillon de surface de fissure A : 

k:la raideur de l'échantillon (ou l'inverse de la com- 

pliance) 

f cla flèche à la rupture rup' 

soit 

2 
et en portant (17) dans 118) : [%IF ifrup on obtient : 

- est obtenu en mesurant la pente de la courbe k = f (A). 



Cette seconde méthode a l'inconvénient de deman- 

der un grand nombre d'échantillons pour l'établissement de 

la courbe k = f(A), et c'est pourquoi nous avons choisi la 

première méthode dite analytique. 

Le type d'échantillon que nous avons utilisé est 

l'éprouvette de flexion préentaill&(S.E.N.B.) pour des 

raisons de commodfté d'usinage. Le dépouillement des 

essais de flexion ainsi que la relation liant le facteur 

de forme Y aux dimensions des éprouvettes sont données 

dans l'annexe I. 

1-7- DÉTERMINATION DU DIAGRAMME ( K T  13)  

Les vitesses de propagation sous critique des 

fissures peuvent être obtenues par des méthodes directes, 

dans lesquelles la vitesse est mesurée en fonction du fac- 

teur d'intensité de contrainte, ou indirectes, dans les- 

quelles la vitesse est déduite à partir du temps à la rup- 

ture à charge constante, ou de la charge à la rupture à 

vitesse de déformation constante [17]. 

Dans la méthode directe, on introduit une fis- 

sure macros~pique dans un échantillon, et on suit sa pro- 

gression en fonction de la charge appliquée, ou du KT, 

soit par des méthodes optiques quand cela est possible, 

soit par la variation de résistance de jauges collées sur 

l'échantillon, soit encore à partir de la variation de 

compliance de l'éprouvette au fur et à mesure que la fis- 

sure progresse. 

C'est cette dernière méthode que nous avons 

choisieparce qu'elle permet de travailler à haute tem- 

pérature, ce qui est un des objectifs de notre étude. 



Parmi les éprouvettes utilisables, nous avons sélectionné 

l'éprouvette de double torsion (D.T.) pour sa simplicité 

d'usinage, et le fait que le facteur KI ne dépend pas 

en principe de la longueur de la fissure, fait dont on 

n'est plus très sur actuellement. 

Le dépouillement de l'essai de double torsion 

est présenté dans l'annexe II. 



CHAPITRE I I  
TECHNIQUES MPERINENTAL ES 

L'étude que nous avons entreprise a nécessité 

la réalisation et la mise au point d'un certain nombre de 

matériels et techniques : blaboration des échantillons, 

usinage de ceux-ci, montages de flexion et double torsion . 

Ce sont ces divers points que nous developpons 

maintenant. 

Le frittage est une opération qui a pour but 

d'obtenir à partir d'une poudre, un solide plus ou moins 

dense sans passer par l'état liquide. Elle consiste à 

agglomérer et à souder, par un traitement thermique appro- 

prié, les particules compactées au préalable à température 

ambiante. 

Nous avons utilisé la méthode de frittage réac- 

tion sous charge d'une poudre d'hydroxyde de magnésium 

pour obtenir les pastilles de magnésie nécessaires à notre 

étude. Si cette technique est utilisée au laboratoire 

depuis 1974 [3-181; elle n'avait permis d'obtenir jusqu'a- 

lors que des pastilles de 20mm de diamètre incompatibles 

avec des dimensions d'éprouvettes de flexion ou de double 

torsion même de petite taille. Aussi avons nous réalisé 

deux montages permettant d'obtenir des pastilles de dia- 

mètres 30 et 50mm (figure-6-) . 



FIGURE - 6 -  ~ a s t i z z e s  de ddamètre 20, 30 e t  5 0 m  
06tenues par fr i t tage réaction sous 
charge d 'une poudre de Mg (OH) 2 

Cette méthode de frittage réaction [19-20]a été 

choisie parce qu'elle permet d'obtenir sans ajout de frit- 

tage des échantillons,dont la densité peut atteindre la 

densité théorique, à des températures relativement basses 

(490O0~), permettant ainsi d'obtenir des polycristaux de 

petite taille de grains (0,2 - 2 ym) dont nous avions 
besoin pour notre étude. 

L'ensemble de frittage (figure- 7a-b-) comprend 

un four - PYROX - ouvrant,à éléments chauffants en chro- 
mite de lanthane, pouvant fonctionner 3 l'air jusque 

1500°C. La forme particulière du four nécessite, lors du 

cmpactage a froid à l'intérieur du dé libre son recul 

par rapport à l'axe des pistons de compression; ceci est 

réalisé à l'aide d'une table de translation supportant 

l'enceinte thermique. 



FIGURE - 7a - : vue de ZtensembZe du montage 
de fmt tage  

Au cours du frittage, la pression de confinement 

nécessaire d'une part, pour maintenir la cohésion de la 

pastille lors de la réaction de décomposition de l'hydro- 

xyde de magnésium (produit par Merck) , 

et d'autre part, pour obtenir une densité relativement 

élevée, est applrquée sur les faces des pastilles par deux 

pistons en alumine frittée (DESMARQUEST.AF 997) recouverts 
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d'une pastille en graphite - le déplacement relatif des 
pistons étant asservi de manière à maintenir une charge 

constante - et sur sa périphérie par un dé en acier réfrac- 
taire (Uginox Ns 30) chemisé intérieurement de graphite. 

Afin de minimiser les frottements parasites entre échan- 

tillons et graphite, et d'améliorer ainsi la contrainte 

effective de frittage à même valeur de contrainte appli- 

quée, on intercale entre la chemise en graphite et la pou- 

dre à fritter une feuille de papier graphite (Papyex). 

La reproductibilité des essais et l'homogénéité des échan- 

tillons s'en trouvent ainsi améliorées. 

La température de 900Qc est atteinte à raison de 

8OC par minute environ, après quoi l'échantillon est laissé 

sous charge à cette température pendant une demi-heure, 

puis refroidi a la même vitesse que celle de la montée. 

L'asservissement en température est assuré par 

une régulation (Eurotherm) à bande proportionnelle pilotée 

par un thermocouple Pt - Pt Rh 10%, un second thermocouple 
chromel-alumel, logé dans le dé contrôle température au 

niveau de la pastille. 

La figure - 8a- représente les courbes densité 
relative - température obtenues au cours du frittage pour 
les pastilles de 30mm de diamètre, pour 3 contraintes 

égales à 40,50 et 60 MPa. Les densités relatives des pas- 

tilles sont alors respectivement & 80,88 et 95% de la 

densité théorique. 

Dans le cas des pastilles de diamètre 50mm, la 
charge limite -de 10 tonnes de la presse hydraulique uti- 

lisée ne nous a permis que d'appliquer des contraintes de 

40 MPa pendant le frittage. la figure - 8 b-représente 
une des courbes de compaction. Celle-ci est très compara- 



FIGURE - 8-a- : Variation de Za densité re la t ive  avec Za 
température f $= 3 0 m  ,v:a = GOMPa, o:o = 5OMPa 
: a= 40 MPa) 



gIGURE -8-b- : Variation de Za densité relat ive  avec Za 
température ( @ = S o m ,  a= 40MPaJ 



ble aux courbes obtenues pour les pastilles de diamètres 

30mm frittées sous même contrainte. 

L'épaisseur finale des pastilles est comprise 

entre 5 et 6,5mm suivant la contrainte de frittage. 

11-2- CARACTÉRI SATION DES ÉCHANTI LLONS 

Dans la mesure où la taille de grain ainsi que la 

forme et la distribution de la porosité ont une influence 

sur les phénomènes étudiés, nous avons caractérisé nos 

échantillons aussi bien que possible au point de vue de la 

structure, de la taille de grain et de la porosité. 

La porosité est déduite directement de la mesure de 

la densité obtenue par pesée et dimensionnement des échantil- 

lons. Il est évident que cette mesure ne permet pas de séparer 

porosité ouverte et porosité fermée. 

Dans un échantillons de 18% de volume poreux, la poro- 

sité ouverte a été mesurée au porosimètre à mercure (figure 

-9-); elle représente 90% de la porosité totale. 

La répartition de la porosité au sein des échantillons 

ainsi que la taille de grain sont ensuite déterminées par 

microscopie électronique en transmission sur lames minces 

obtenues par bombardement ionique. 

Le tableau -1- fournit les tailles moyennes de grains 

ainsi que la densité relative des échantillons élaborés par 

frittage réaction. 



FIGURE - 9 - Porosité cwrmZée en fonction de Za 
taiZZe des pore@ 

TABLEAU - 1 - Cwac-téristiques des échan2iZZons de Mg0 

* mesures effectuées par la division instrumentation scientifique, 
service application. COULTRONICS FRANCE S.A. 

contrainte 

(ma) 

40 

5 O 

60 

** la densité théorique est égale à 3,583g/crn3 [ 211 

densité 

relative*l 
( % )  

80 

88 

95 

tallle de 

~ a i n  (i) 

1000 

2000 

7000 
, 

figure 

10-a 

/ 



En ce qui'concerne les échantillons bruts de frittage, 

les grains sont en général équiaxes et leur taille est uni- 

forme sauf exception- La porosité est répartie a l'échelle 
microscopique de façon uniforme, elle est essentiellement 

intergranulaire et se présente aux jonctions multiples, 

aux joints de grains, ou même quelques fois corne grains 

manquants. Aucun défgut, comme des microfissures, n'est 

observé. De plus, aucune phase étrangère n'a été détectée 

aux joints de grains. 

Les principales impuretés trouvées dans nos échan- 

tillons sont données en teneur moyenne dans le tableau -2-. 

TABLEAU - 2 - Concentration atomique des impuretés 
eprZrnés.en p0urcenH 

, ,, = . imp 
at. imp + at.O+at.Mg lx .O0 

analyse réalisée par le service d'études analytiques du CEA par spectrographie 
d'émission 



FIGURE - 10 - : Micrographie d'échantillons de Mg0 
bruts cd 'élaboratoin 
a : a= 50 MPa 
b : a= 60 MPa 



17-2-2- MICROSTRUCTURE DE RECW7T 

Afin de constater la stabilité de la sous-structure 

au cours des essais en température, et de connaître les con- 

ditions permettant d'obtenir une gamme de taille de grain à 

porosité constante et vice-versa; on a effectué différents 

recuits dont les principales conclusions sont les suivantes : 

- pour les fortes porosités (-20%), le recuit densi- 
fie les échantillons et augmente légèrement la taille de 

grain; ainsi après 15h 3 1200'~ la porosité chute à 15% et 
O 

la taille de grain passe à 2500A . 

- pour les porosités moyennes (-IO%), la porosité 
ne varie guère et se redistribue aux noeuds. La taille de 

grain peut augmenter notablement suivant les conditions : 

après 6h à llooOc G -3 à ~ O O O A  - 
après 15h à 1200°C G - lpm (figure -11-1 
Enfin, pour les faibles porosités, on constate une déden- 

sification, c'est-à-dire que la porosité augmente légèrement. Ce 

phénomène est sans aucun doute dû à la présence de gas résiduels 

[22] , provenant de la méthode d'élaboration, enfermés dans 
les pores et se relaxant par augmentation de volune à la tem- 

pérature du recuit. La taille de grain crort quant à elle à 

2pm après recuit de 3h à 1200°c et 3 5pm après 15h à la 

même température (figure -12a-). Toutefois, l'obser~ation 

de dislocations (figure-12b-) dans de tels grains reste 

rare. Après recuit, les grains restent équiaxes mais leur 

taille peut varier suivant les endroits. 

Là encore aucune seconde phase n'a pu être détectée 

aux joints de grains. 



FIGURE -11- : Micrographie dféchantiZlon de Mg0 fritté sous 50 MPa 
recuit 15 h à 1200 OC. 

FTGURE - 12 - : Micrographie d'un échantilton de M ~ O  fritté: sous 60 MPa 
recuit 15h à 1 2 0 0 ° ~ .  



Après frrttage, l'épaisseur des pastilles est 

réduite à 4mm au moyen d'une meule diamantée afin d'éli- 

miner la croate superficielle toujours légèrement plus 

dense que le coeur. Les échantillons sont ensuite usinés 

.sur une tronçonneuse à lame diamantée. Afin de pouvoir 

découper les éprouvettes de double torsion et de flexion, 

un dispositif permettant le déplacement des échantillons 

par translation et non plus par rotation, a été réalisé : 

il s'adapte sur une tronçonneuse "ISOMET"(figure -13-). 

FïGURE -13- A d a p t a t i o n  d ' u n  d i s p o s i t i f  d e  Z ' échan-  
t i Z Z o n  s u r  Za t ronçonneuse  "ISQMET". 

TT-3-1- EJ'ROUVETTES DE FLEXTON 3 POINTS 

Bien que la flexion 4 points présente l'avantage 

d'avoir une distribution de contrainte constante entre les 



appuis intérieurs, la rupture est ainsi gouvernéepar le 

défaut le plus critique dans cette intervallet les dinen- 

sions de nos pastilles se présentent mal à ce genre d'es- 

sai, aussi avons nous choisi l'essai de flexion 3 points 

pour déterminer le facteur d'intensité de contrainte cri- 

tique KrC et la résistance à la rupture cr de nos maté- 
ruP 

riaux (voir annexe 1). 

Les éprouvettes sont des barreaux parallélépipèdi- 

ques de dimensions approximatives 24x3,8x3,8mm3. L'épais- 

seur a été choisie de manière à être supérieure à 2,5 

(KIC/al) [ 161 pour que les conditions de déformation 

plane soit satisfaites, afin que les valeurs du KIC ne 

soient pas surestimées. 

Pour les éprouvettes destinées à la mesure du KICt 

la préentaille est usinée à l'aide d'une lame diamantée 

d'épaisseur 0,15mm. 

Après découpage, les échantillons sont recuits 

75 minutes à 1200°c afin de stabiliser la taille des 

grains, puis polis au papier carborundum grain 1000 dans 

le but de minimiser la taille des défauts d'usinage. La 

face en tension est ensuite polie sur un drap imprégné 

de pâte diamantée jusqu'au grain 0,25 micron, ses arêtes 

sont également chanfreinées. 

L'état de surface est contralé au microscope opti- 

que ainsi que la profondeur des préentailles qui est mesu- 

rée par visée optique. 

TT-3-2- EPROUVETTES DE DOUBLE TORSTON 

Les éprouvettes de double torsion destinées à l'é- 

tude de la propagation sous critiques des fissures (voir 



annexe XI) sont usinées de la même manière que celle 

de flexion. Ce sont des plaquettes rectangulaires de di- 

mensions 40x20x3,6mm3, possédant une préentaille à l'une . 

des extrémités prolongée sur la face en tension par une 

rainure de profondeur 1,5mm destinée à guider la fissure 

au cours de sa propagation (figure -14-) 

FIGURE -1 4- Eprouvettes de double torszon 

Afin d'éviter les chocs thermiques dont nous avons 

pu observer les effets néfastes sur nos matériaux (microfis- 

suration ou même destruction des échantillons) lors du colla- 

ge à la cire et du décollage de nos échantillons sur les 

supports d'usinage, nous avons utilisé dans un second temps 

une solution de colle scotch diluée dans l'acétone. Les 

inconvénients précités ont pu ainsi être évités. 

11-3-3- PREPARATTON DES ECHANTT L LONS POUR L ' OESERVATTON AU 

MTCRUSCUPE A EALAYAGE (M. E. B. ) FT PAR TRANSMTSSlON 

(M.E.T. 1 

Afin de caractériser la nicrostructure et détermi- 

ner la relation entre le comportement de la fissure et son 

environnement (phase étrangère, microfissures...) , les 
facies de rupture des échantillons ont été étudiés par 

microsco~ie électronique à balayage (Kicrosonde Camebax, 

Cambridge 200) , 



Après rupture, les échantillons sont carbonés 

sous vide de manière à assurer une bonne conduction de 

ceux ci, la surface de rupture étant ensuite recouverte 

d'un mince film d'or par évaporation pour avoir des con- 

ditions de réflexion optimales. 

La tension d'accélération utilisée est de 25 KV. 

Afin de comparer et compléter les observations 

faites au balayage, le volume de l'échantillon près de la 

surface de fracture a été étudié par microscopie électro- 

nique à transmission (Philips E.M. 300) . 

Des lames de l'ordre de 200pm sont découpées au 

plus près et parallèlement à la face de rupture dans la 

deuxième moitié de l'éprouvette; elles sont pré-amincies 

par polissage mécanique jusqu'une épaisseur de -30pm, puis 

amincies par bombardement iomique selon les conditions sui- 

vantes : 

- tension d'accélération des ions 7kv 
- courant iomique 50pm 
- angle d'incidence du faisceau 75' , puis 80' 
en fin d'amincissement. 

Plusieurs montages de fracture ont été élaborés, 

flexion 3 points, 4 points et double torsion, tous ces 

montages sont opérationnels. 

11-4-7-  MONTAGE D E  F L E X I O N  

Nous avons commencé par un montage de flexion en 

acier réfractaire (Uginox PIS 30) permettant de travailler 



à l'air jusque 900°C. Ce montage a été remplacé par un mon- 

tage en alumine frittée (DESMARQUEST AF 997) pouvant fonc- 

tionner à l'air jusque 1400°C (figure -15-). L'éprouvette 

de magnésie est posée sur deux rouleaux en alumine frittée 

de diamètre 3mm, distants de 20mm. La charge est appliquée 

par l'intermédiaire d'un troisième rouleau identique aux 

premiers, placé en leur milieu. L'éprouvette est position- 

née perpendiculairement aux rouleaux de charge à l'aide 

d'une pièce en dural, dont la face inférieure contient 

deux encoches distantes de 20mm. 

La flèche est mesurée à l'aide de deux tiges de 

rappel en alumine éliminant ainsi toute déformation para- 

site du montage. Pour faciliter la mise en place des 

échantillons un petit four ouvrant à éléments chauffants 

en carbure de silicium a été réalisé. Il est fixé ainsi 

que le piston supérieur sous la traverse mobile de la 

machine de déformation fnstron. Le piston inférieur prend 

appui sur la cellule de force (100kg) solidaire de la pou- 

tre inférieure. L'ensemble du montage est bloqué sous 

charge, a~&s centrage et réglage du parallélisme des pis- 

tons. 

Le maintien en température est assuré par une 

régulation (Eurotherm) pilotée par un thermocouple 

~t - Pk Rh 10%. La température est contrôlée par un second 
thermocouple placé à proximité immédiate de l'éprouvette 

et enregistrée tout au long de l'essai. 

Après que la température de l'essai soit 'atteinte, 

l'équilibre thermique est considéré comme obtenu après un 

temps d'attente de 30 minutes. 

La contrainte à la rupture des éprouvettes,mesu- 

rée en flexion 3 points, peut être entachée de nombreuses 
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FIGURE - 15 - : Montage de flexion 3 points. 



erreurs dont les principales sources ont fait l'objet de 

nombreuses publications [ 23-24-25] ; nous en rappelons ci 

après l'essentiel : 

- le moment fléchissant peut-être erroné à cause 

d'un mauvais centrage du point d'application de la charge 

conduisant à des bras de levier inégaux; 

- un mauvais parallélisme des faces de l'éprou- 
vette ou des couteaux de charge peut conduire à une répar- 

tion non uniforme de la force sur la longueur de l'échan- 

tillon et ainsi à un couple de torsion; 

- la concentration de contrainte au niveau du 
point d'application de la charge qui peut intéragir avec 

le champ de contrainte en fond de fissure mène à une con- 

trainte de rupture inférieure à la contrainte réelle; 

- enfin, les frottements entre couteaux (rouleaux 
d'appuis) et échantillons, surtout à haute température par 

suite de la déformation de l'échantillon, peuvent augmen- 

ter la résistance apparente de l'échantillon. 

11-4-2- MONTAGE DE DOUBLE TORSION : 

Afin de se familiariser avec l'essai de double 

torsion, un premier montage a été réalisé en laiton (fi- 

gure -16a-)qui nous a permis d'obtenir le diagramme 

(KI ,V) à température ambiante. Les pistons ont été choisis 

aussi courts que possible afin de minimiser l'effet des 

fluctuations thermiques. Les appuis inférieurs sont distants 

de 17mm. La charge est appliquée par l'intermédiaire d'une 

bille placée au milieu des appuis inférieurs [ 2 6 - 2 7 1 .  Deux 

rouleaux en alumine de diamètre 3mm positionnés verticale- 

ment assurent le centrage de l'éprouvette. 



FIGURE -16-a- : Montage de double 
tcrsion en laiton 

1: Piston supérieur 

2:  Tige de positionnement de 
Z 'éprouvette 

3: Eprouvette de double torsion 

4:  Capteur de dépzacement 

5 :  Piston inférieur 

50mm 
FIGURE -16-b- : Montage de double 

Torsion en alwnine 



Dans un second temps un montage en alumine frittée 

(AF 997) pouvant fonctionner à l'air jusque 1200°C a été 

réalisé (figure - 16b-1. Le système d'extensométrie qui lui 

est associé ainsi qu'une machine de déformation "Instron 

1195" permettra d'asservir le déplacement de la traverse 

à la flèche de l'éprouvette afin de pouvoir faire abstrac- 

tion des relaxations parasites de l'ensemble du montage. 

Des premiers essais sur ce montage sont en cours 

à 7 0 0 ' ~ .  



CHAPITRE III 
RESULTATS EXPERIMENTAUX 

Nous présentons dans ce chapitre le comportement 

à la rupture de l'oxyde de magnésium à grains submicroniques 

(0,2-2pm). Trois gammes de porosités ont été étudiées : 

7 + 2, 13 +_ 2, 18 + 2%, dénommées respectivement par la suite - - 
matériaux A, B et C. 

La première partie de ce chapitre est consacrée à 

la présentation des résultats obtenues au cours d'essais de 

flexion 3 points dans une gamme de température allant de 20 

à 1180°C, et à l'étude des faciès de rupture au microscope 

électronique à balayage. 

La deuxième partie est consacrée à l'étude de la 

croissance lente des fissures par essai de double torsion 

à température ambiante. 

111-1- E S S A I S  DE F L E X I O N  

1 11 - 1 - 1 - CONTRAINTE A LA RUPTURE 

La résistance à la rupture a été mesurée à partir 

d'essais de flexion 3 points, réalisés à une vitesse de dépla- 

cement de la traverse égale à 0,2mm/min. correspondant à une 

vitesse de déformation P égale à 1.94 10-*s-' I de telle sorte 

que les conditions-de propagation de la fissure soient, tou- 

jours brutales. Les échantillons sont orientés de manière à ce 

que la charge soit appliquée perpendiculairement à l'axe de 

la pastille dans laquelle ils ont été obtenus. 



La courbe charge P- flèche f est linéaire suivie 

d'une chute instantanée de la charge jusque zéro, même à 

haute température pour le matériau. A. Pour les matériaux B 
et CI on constate un très léger écart à la linéarité au- 
dessus de 1015'~ avant la rupture suivi là encore d'une 
chute instantanée de la charge. 

La contrainte à la rupture est calculée à partir 
de la charge à la rupture en utilisant l'équation (AI-5) : 

où 1 la distance entre les appuis inférieurs 
W la hauteur de l'éprouvette 
b la largeur de l'éprouvette 

La figure -17- présente la variation de a  avec la 
rup 

température pour les trois matériaux étudiés. Elle dépend peu 

de la température jusque -800'~ pour les matériaux A et BI puis 

décroît pour les températures supérieures; elle passe de -200 

(-140)MPa à la température ambiante à -130 (-95) MPa à 1100'~ 

pour le matériau A (B). Quant au matériau C, elle reste cons- 

tante de l'ordre de 100 MPa sur le domaine de température 

étudié. 

Aux basses températures (Tc 700'~) la contrainte à 

la rupture diminue avec la porosité et il est possible de 

relier sa variation à la porosité par une loi empirique assez 

souvent observée [28-291 : 

0 
ruP = 0 0  exp (-ap) (20) 

oii p est la porosité égale à 1 - P échantillon 
P théorique = 300MPa 

et a = 213 (figure -18 - )  

C'est ainsi qu'elle vaut 200 MPa pour le matériau A et 

passe respectivement à 140 et 100 MPa pour les matériaux B et C. 



FIGURE -17- : Vmiation de Za contrainte à Za rupture avec Za température 

FIGURE - 18 - : Variation de Za contrainte à Za rupture avec Za porosité 
à température ambiante 



Au-delà de 7 0 0 ~ ~  la décroissance de la contrainte à la rupture 

avec la porosité diminue au fur et à mesure que la température 

augmente. 

Sur la figure -17- on a également rapporté, afin 

de mieux comprendre l'effet de la plasticité sur la contrainte 

à ,la rupture, la variation de la limite élastique en fonction 

de la température pour les 3 matériaux étudiés. 

Sa mesure est l'objet du paragraphe suivant. 

111- 1-2 - LIMITE ELASTI QUE 

La limite élastique est mesurée en compression sur 

des éprouvettes de dimension 3,8x3,8x9mm3. La vitesse de défor- 

mation a été choisie égale à 1,86 10'~s" , c'est-à-dire voi- 
sine de celle des fibres externes dans nos essais de flexion 

3 points. La limite élastique a été prise égale à la contrainte 

à 0,1%. Elle décroît rapidement au fur et à mesure que la tem- 

pérature augmente pour les 3 matériaux, et passe de 120 MPa 

à 950 OC à 22 MPa à 1180°C pour le matériau C par exemple. On 

constate qu'elle est supérieure à la contrainte à la rupture 

pour des températures inférieures à 1070°C pour les matériaux 

A et B et à 980°c pour le matériaux C. Tandis que le phénomène 

S' inverse pour les températures supérieures. 

Bien qu'il soitdifficile de comparer nos courbes 

à celles rapportées par d'autres auteurs, qui ne fournissent 

pas les conditions expérimentales de vitesse de déformation 

et de détermination de la limite élastique, nos matériaux pré- 

sentent une limite élastique plus élevée que celle rapportée 

par Evans et al. [ 301 sur des oxydes de magnésium de densité 

comparable mais de tailles de grain supérieures aux nôtres 

( G  = 20um). 



L'effet de la porosité sur la limite élastique est 

identiq.ue à celui de la température, elle contribue fortement 

à la diminution de celle-ci quand elle même augmente. 

111-1-3- ENERGlE V'lNlTlATlUN DE FISSURE Yi 

L'énergie d'initiation de fissure Yi a été obtenue 

à partir de la méthode analytique (équation -15-)  : 

celle-ci nécessite la connaissance de la tenacité à la rupture 

KIC, mesurée sur éprouvettes de flexion entaillées (S.E.N.B.) 

ainsi celle du module d'Young E déterminé par essai de com- 

pression uniaxial . Le coefficient de Poisson utilisé est 
celui donné par la littérature [ 311 . 

Les essais de flexion 3 points nous ont permis de 

calculer la tenacité à la rupture en fonction de la température 

pour les 3 matériaux. Ils ont été réalisés à une vitesse de la 

traverse égale à O,Smm/min. Toutes les courbes présentent une 

croissance linéaire de la charge avec la flèche, suivie d'une 

chute brutale de la charger correspondant à une propagation ca- 

tastrophique de la fissure. Aucune propagation contrôlée ou 

semi-contrôlée n'a été observée quel que soit la température, 

de même aucune plasticité n'a été observée. La profondeur de 

l'entaille a, a été choisie de l'ordre de lmm ce qui correspond 
a au rapport ; = 0,26, où W est la hauteur de l'éprouvette 

(figure -19-). 



FIGURE -19- Eprouvette de flexion entailiiée (S.E.N.S.) 

A partir de la charge à la rupture et des dimen- 

sions de l'éprouvette K est calculé en utilisant -AI-Il-. IC 

où b la largeur de 1 'éprouvette 

1 la distance entre les appuis inférieurs 

Y constante géométrique, appelée facteur de forme 

(annexe 1) . 

La variation de KIC en fonction de la température 

est représentée pour les 3 porosités sur la figure -20-. La 

tenacité à la rupture est insensible à la température jusque 
800°c, valant respectivement 1,4; 0,9 et 0,7 MPa 6 ?Our les. 
3 matériaux, A, B et C. Au-delà de cette tem-érature, elle 

augmente pour tous les matériaux atteignant 1,l MPa vfn pour 

le matériau C à l l O O O ~ .  Toutefois, pour le matériau A, il est 

possible que K passe par un maximum entre 1000 et 1180°c IC 
mais cela demanderait des essais à des températures plus éle- 

vées. 

Dans le domaine des basses température (T<800°C) où 

la plasticité n'intervient pratiquement pas, le facteur d'in- 

tensité de contrainte critique KIC peut-être relié à la poro- 

sité par la relation : 



FIGURE - 20 - : Variatien de Za tenacité à Za rupture avec Za température 

. FIGURE -21- : Variation de la  tenacité à Za rupture avec Za porosité 
à température ambiante. 



figure -21- avec K ICo = 2,25 MPa <m et b = 6,6. 

111-1-3-2- Module drYouna 

Le module d'Young a été déterminé par essais de 

compression uniaxial entre 20 et 1180°C et par quelques essais 

de flexion 3 points entre 500 et 1180°c en utilisant la rela- 

tion -AI-10- 

(où f est la flèche de l'échantillon) 

Les résultats obtenus par les deux méthodes sont 

assez similaires. La variation du module d'Young avec la tem- 

pérature pour diverses porosités est représentée sur la figure 

-22-. On constate que pour les matériaux de porosité inférieure 

à 10%, E est constant jusque 800°~, puis chute au-delà de cette 

température. Quant au matériaux de porosité > 10%, E décroît 

légèrement avec la température jusque 800°C, puis chute pour 

des températures supérieures. 

L'effet de la porosité sur le module d'Young pour 

différentes températures est représenté sur la figure -23-. On 

vérifie que le module d'Young est relié à la porosité par la 

relation proposée par Spriggs [ 321 : 

E (T) = E o  (T) exp (-C (T)P) (22) 

où, E O  (T) le module d'Young du matériau à porosité nulle à la 

température T. 

C (T) constante dépendant de la température T. 

P la porosité en %. 



FIGURE- 22 - : Variation du module d'Young avec la température 
D: Pz 1 % 

FIGURE - 23 - : Variation du module d'Young avec Za porosité 



Le tableau -3-  représente la variation de ces 

constantes avec la température. 

TABLEAU -3- Variation des constances Eo s t  C avec Za température 

Les valeurs du module d'Young sont comparables à 

celles rapportées par Hanna et Crandal [33] pour une fraction 

volumique de porosité supérieures à 10%, et inférieures pour 

des porosités inférieures à 10%. 

111-1-3-3- EnmgLe d ' L w  , , 'on d e  @buhe Yi 

A partir des valeurs de KIC ( T )  et E (T) , on a 
calculé la valeur de l'énergie d'initiation de fissure à 

l'aide de l'équation -15-. Sa variation avec la température 

pour les 3 matériaux étudiés est présentée sur la figure-24-* 

L'énergie d'initiation de fissure augmente très légè- 

rement avec la température jusque -800°~, puis au-delà de cette 

température on observe un très net accroissement de yi, acrois- 

sement plus prononcé -Our le matériau C. 

C'est ainsi qu'à température ambiante l'énergie vaut 

respectivement 11,6 ~ / m ~ ,  5,6 ~ / m ~ e t  3,5 ~ / m ~  , tandis qu'à 
llOO°C Yi est de l'ordre de 25 à 30 ~ / m ~ .  



FIGURE - 24 - : Variation d'énergie d ' i n i t i a t ion  de fissure avec ta  température 



I l  e s t  é v i d e n t  que l à  encore  pour  l e s  t empéra tures  

i n f é r i e u r e s  à 8 0 0 ' ~  on peu t  r e l i e r  l ' é n e r g i e  d ' i n i t i a t i o n  de  

f i s s u r e  Y i  à l a  p o r o s i t é  p a r  une l o i  e x p o n e n t i e l l e  [ 341 : 

Y i  = Yio exp (-cip) (23) 

où Yio = 24  ~ / m '  e t  d  = 11 v a l e u r  compat ible  avec c e l l e  donnée 

dans l a  l i t t é r a t u r e  [ 351 . 

7 7 7 -  7-4 : DETERM7NATTUN DE LA TAILLE DES DEFAUTS 

La r é s i s t a n c e  à l a  r u p t u r e  des  matér iaux céramiques 

dépend beaucoup d e  l a d i s t r i b u t i o n ,  de l a  forme e t  de l a  t a i l l e  

des  d é f a u t s  e x i s t a n t s .  

L a  t a i l l e  c r i t i q u e  d e s  d é f a u t s  e n t r a î n a n t  l a  r u p t u r e  

a  é t é  c a l c u l é e ,  s a c h a n t  que l e  f a c t e u r  d ' i n t e n s i t é  c r i t i q u e  

de  c o n t r a i n t e  de  KIC es t  une grandeur p rop re  à un matér iau  

donné, à p a r t i r  d e  l a  r e l a t i o n  é t a b l i e  pour  un d é f a u t  e l l i p -  

t i q u e  [ 5 1 : 

r e l a t i o n  peu d i f f é r e n t e  de  c e l l e  obtenue dans  l e  c a s  d 'un 

dé fau t  c i r c u l a i r e  [ 361 : 

A basse  température  l a  t a i l l e  d e s  d é f a u t s  c r i t i q u e s  

es t  de l ' o r d r e  de 12pm pour l e s  3  gammes d e  p o r o s i t é s .  C e t t e  

va l eu r  es t  largement s u p é r i e u r e  à l a  t a i l l e  des  d é f a u t s  qu 'on  

a pu observés  dans  l e s  é c h a n t i l l o n s  b r u t s  d ' é l a b o r a t i o n  au 

microscope é l e c t r o n i q u e  p a r  t r ansmis s ion .  



A partir de 800°C la taille des défauts critiques 

augmente avec la température : elle est de l'ordre de 30ym à 

1015O~ pour les 3 matériaux, et passe à - SOym à 1100°~ pour 

les matériaux A et B. 

Ces valeurs seront discutées ultérieurement. 

III- 1-5- TOPOGRAPHIE DES FACIES DE RUPTURE 

Les faciès de rupture des éprouvettes de flexion ont 

été étudiés par microscopie électronique à balayage. 

Nous présentons ci-dessous les faciès d'échantillons 

préentaillés très comparables à ceux des échantillons non 

entaillés. 

717-1-5-1- faci& de k u p ~ e  banne Xmp&a;twte ( TGtiOO°C) 

A faible grossissement les faciès de rupture sont 

lisses. 

Aux grossissements intermédiaires (G = 5000), on constate 

dans le cas d'une fracture à tgmpérature ambiante (figure-25- 

a et b) que la rupture est intergranulaire quel que soit le 

type d'échantillon A ou C. 

Quelques microfissures secondaires d'une dizaine de 

microns de long et quelques très rares arrachements apparais- 

sent. Ainsi que l'on peut le constater la taille de grain est 
O 

largement submicromique (-3 à 5000 A) . 

La figure -26- met en évidence à fort grossissement 

quelques unes des microfissures observées précédemment. On se 

rend compte que les grains ont un aspect assez arrondi , 
comme émoussé. 





Une autre remarque que l'on peut faire en comparant 

les 2 photos de la figure -26- concerne la porosité (7% (26a) 

et 18% (26b)) : le balayage rend très mal compte de la diffé- 

rence de porosité, contrairement à la microscopie par trans- 

mission. 

Là encore les faciès de rupture sont lisses à faible 

grossissement. 

La figure -27- présente les faciès de 2 échantillons 

A et C fracturés respectivement à 1180' et 1100'~. La fissura- 

tion se produit toujours de façon intergranulaire pour les 2 

porosités. 

La différence principale avec les faciès basse tem- 

pérature réside dans la densité de microfissures secondaires, 

très importante ici. 

La figure -28- montre l'aspect à fort grossissement 

et à tilt nul des microfissures, aspect très semblable quel 

que soit la porosité de l'échantillon. 

Quand on incline l'échantillon, il est possible d'ob- 

server des microfissures dont le plan moyen est peu incliné 

par rapport au plan de la fissure principale (figure - 2 9 - ) .  

On remarque alors que la base des grains appartenant à la fis- 

sure secondaire est comme ridée, phénomène n'existant pas à 

basse température (figure -30-). 

Ces rides ont également pu être observées par micros- 

copie électronique par transmission sur des lames dont unedes 

faces était la surface de rupture, l'amincissement se faisant 

du caté opposé (figure -31) . 
Sur la surface de rupture principale les grains ont 

encore une forme très arrondie. 







111-7-6- DISCUSSTON DES RESULTATS DE FLEXION 3 POINTS 

Dans un premier temps nous allons comparer nos 

résultats à ceux publiés par d'autres auteurs, en particulier 

Evans et Vasilos [ 30 r371, dans le cas de magnésies à plus gros- 

ses tailles de grain que les natres (-20pm). 

Dans un second temps nous tenterons une interpréta- 

tion de nos résultats dont un des points principaux est l'appa- 

rition d'un certain taux de plasticité à haute température. 

111-1-6-1- Campmainan avec deil magnaien de gitoaaen 

;tai..Ue6 de aitdm 

Les matériaux que nous avons étudiés ayant une taille 

de grain beaucoup plus petite que celles des magnésies couram- 

ment utilisées dans ce genre d'étude, la comparaison sera limi- 

tée à l'aspect mécanique et sera plus qualitative que quantita- 

tive; un certain nombre d'enseignements pourront toutefois en 

être tirés. 

Nous avons porté sur la figure -32- la variation de 

la contrainte à la rupture en fonction de la température pour 

nos 3 magnésies A, B et CI ainsi que pour 3 magnésies pressés 

à chaud de porosité et taille de grain, 3% -25pm, 1% -3pm, 

11% - inconnue, dénommées respectivement par la suite HP1, 
H P Z  et HP3 et pour une quatrième magnésie pressée à froid puis 

frittée, de porosité 15% et de taille de grain 20pm dénommée S. 

On constate que le matériau A, bien qu'ayant une poro- 

sité supérieure à celle du matériau HP1, a une résistance com- 

parahle à celui-ci. Il en est de même pour le matériau C de 

porosité 17% dont la résistance à la rupture est semblable à 

celle de la magnésie HP3 et double de celle du matériau S de 

porosité similaire. 



Ceci montre qu 'un ma té r i au  à g r a i n s  f i n s  n ' a  pas 

une r é s i s t a n c e  mécanique i n f é r i e u r e  à c e l l e  de matér iaux  à 

gros  g r a i n s  d e p o r o s i t é  i d e n t i q u e .  

L ' e x t r a p o l a t i o n  de l a  c o n t r a i n t e  à l a  r u p t u r e  à 0% 

de p o r o s i t é  donne à température  ambiante pour nos magnésies 

une v a l e u r  v o i s i n e  de 300 MPa ( v o i r  paragraphe 111-1-1 ) 

éga le  à c e l l e  r appor t ée  p a r  V a s i l o s  pour l e  matér iau  HP2 

de t a i l l e  de g r a i n  légèrement s u p é r i e u r e  aux n ô t r e s .  E l l e  

r e s t e  cependant i n f é r i e u r e  à c e l l e  r appor t ée  pa r  R i c e  [ 3 8 1  

e t  é g a l e  à 500 MPa dans l e  cas  de  magnésies denses  p r e s s é e s  

à chaud. 

FIGURE 32- : Vmiat ion.  dé Za contrainte 6 la rupture avec la  tempLrature 

A, B e t  C nos résul tats  

HPI e t  S : EVAflS e t  AL. [ 3 0 ]  

HP e t  H F 7 :  VasiZos e t  A l  [ 3 7 ]  2 



De manière générale, excepté pour le matériau HP2, 

la contrainte à la rupture est peu sensible à la température 

jusque 800°~, elle chute ensuite d'autant plus vite que le 

matériau est plus résistant. 

Il existe peu de données dans la littérature con- 

cernant le facteur d'intensité de contrainte critique pour la 

magnésie. On peut simplement noter qu'à 1000°C le matériau C 

a un KIc de 1 MPa ,& alors que Knight et al [ 291 obtiennent 

respectivement pour des matériaux de porosité 31,2 et 33,4% 

des valeurs de 0,55 et 0,2 MPa & , leur taille de grain 
variant entre 20 et 200vm. 

Quant à l'énergie d'initiation de fissure, elle est 

à la fois sensible à la taille de grain et à la porosité sans 

que des lois mathématiques très strictes puissent être établies, 

chaque magnésie semblant être un cas particulier. En fait, ceci 

signifie que le paramètre sous structure a un rôle très impor- 

tant, mais que sa maitrise d'une part et la compréhension de 

l'influence de ces différentes composantes (taille de grain, 

porosité, morphologie, ...) d'autre part, sont très difficiles; 

l'étude de l'influence d'une seule variable étant quasiment 

impossible. 

On peut simplement constater que l'énergie Yi dimi- 

nue avec la porosité et la taille de grain à basse température, 

alors qu'au-dessus de 800°C l'effet des petits grains la fait 

croître fortement, contrairement aux mesures faites pour des 

grains de taille 20ym [ 301 . 

L'ensemble des courbes que nous avons présenté pré- 

cédemment -K (T) , E (T) , Yi (T) , Orup (T) - montre une transition IC 
très nette aux alentours de'800°c et peut-être scindé en deux 

parties : 



- .un domaine basse température (T  <80O0c)  où les différentes 

caractéristiques sont indépendantes de la température; 

- un domaine haute température ( ~ > 8 0 0 O C )  où elles en dépen- 

dent fortement. 

La discussion des résultats suit ce plan. 

A 1 Domaine b a ~ e  tmn&atuhe 

a) ENERGIE D'INITATION DE FISSURE 

Dans ce domaine, la fracture se produit par 

décohésion intergranulaire. 

Les énergisd'intiation de fissure que nous obtenons 

sont dans tous les cas supérieures à l'énergie de surface de 

la fracture intergranulaire (Yj 9 - 0,7 ~ / m ~ ) .  Cette diffé- 

rence peut s'expliquer par le fait que la fracture n'est pas 

simple, et qu'à l'énergie de surface thermodynamique Y. il est 

nécessaire d'additionner des termes supplémentaires dépendant 

de l'orientation de la fissure, de l'énergie Yp dépensée en 

déformation plastique en tête de fissure, de la microfissuration 

Ymf ou de toute autre forme dlBnergie Ya dissipée pendant la 

propagation telle l'énergie acoustique, cinétique ou thermique 

[ 3 9 1  soit : 

où $ est un facteur faisant intervenir l'orientation de la 

fissure. 

Il est très difficile de chiffrer chaque terme de 

l'équation précédente. 

On peut estimer que la surface de fracture, loin 



d'être plate à l'échelle microscopique, peut multiplier l'éner- 

gie Y. par un facteur 3. 

Il est probable qu'il existe une plasticité très 

limitée en tête de fissure, comme le glissement aux joints 

de grains, conduisant à une microfissuration secondaire peu 

profonde, ainsi que le montrent les figures (-25-a-b), c'est-à- 

dire limitée à un grain ou deux. 

Les contraintes nécessaires au glissement aux joints 

et à la fissuration due à celui-ci sont mal connues aussi la 

dépendance en température de ~ p ,  et donc celle de ~ i r  est diffi- 

cile à prévoir dans ce domaine. 

b) INFLUENCE DE LA POROSITE 

On constate expérimentalement que l'énergie 

d'initiation de fissure Yi diminue quand la porosité augmente. 

En fait, la porosité peut avoir deux effets opposés. 

Elle peut si les pores sont de forme sphéroïdale augmenter le 

facteur d'intensité critique de contrainte K en émoussant la IC 
fissure en différents endroits sur sa longueur [ 4 0 ] .  Récipro- 

quement si l'angle du dièdre à l'endroit où le pore se ter- 

mine entre 2 joints est très aigu, non seulement le pore n'é- 

mousse pas la fissure mais il réduit fortement l'aire des sur- 

faces créées pendant la propagation de la fissure, réduisant 

donc d'autant l'énergie. 

Peut-on appliquer ces remarques à nos matériaux ? 

Si on considère la porosité totale, il existe une 

certaine partie qui est fermée. Au fur et à mesure que la 

porosité diminue, il est raisonnable de penser que le pour- 

centage de porosité fermée va augmenter, porosité fermée 

emprisonnant des gaz, dus à la réaction de décomposition, 



dont la pression va sphéroïdiser les surfaces du pore ainsi 

que l'observe Crampon B a ] .  Inversement la porosité ouverte, 
et en particulier quand elle augmente et que l'assemblage des 

grains est fait de façon très irrégulière (voir partie expé- 

rimentale), présente de nombreux pores limités par des dièdres 

relativement aigus. 

On voit donc que la microstructure de nos matériaux 

peut explïquer au moins de façon qualitative la diminution 

de l'énergie Yi avec la porosité. 

Il serait intéressant de tester des échantillons de 

plus faible porosité pour voir jusqu'où cet effet peut aller. 

C )  T A I L L E  DU DEFAUT C R I T I Q U E  : 

La taille du défaut critique calculée dans 

le cas d'un défaut elliptique est de l'ordre de 12pm , quelle 
que soit la porosité du matériau. Cette taille est très supé- 

rieure à ce qui pu être observé à l'intérieur de nos échantil- 

lons mais est parfaitement compatible avec celle des défauts de 

surfaces introduits lors de la préparation des éprouvettes 

(figures -33- a et b-) et cela même si le polissage de la 

face en tension a été fait en utilisant une grosseur finale 

de grain de diamant de 0,25pm. La non dépendance de la taille 

du défaut avec la porosité est également unargument en faveur 

-de cette interprétation, 

La résistance à la rupture de nos échantillons est 

donc contrôlée dans le cas présent par les défauts de polissage 

mécanique, microfissures ou arrachements de grains,et est dans 

ce cas une résistance extrinsèque. Cet effet des défauts de 

préparation à également été observé par Evans et Al [30ldans 

le cas d'échantillons de magnésie dense; ces auteurs observent 



que la contrainte de rupture est plus importante à basse tem- 

pérature, si les éprouvettes sont polies chimiquement avant 

l'essai. En ce qui nous concerne, il n'est pas sûr qu'un polis- 

sage chimique améliore la résistance a la rupture dans la 
mesure où le bain de polissage peut pénétrer dans l'échantil- 

lon par la porosité ouverte et créer une microfissuration 

interne par corrosion. 

FIGURE -33- Défauts de surfaces introduits lors du poZissage 



Ce domaine est celui où la diffusion en surface 

commence a être suffisamment active pour jouer un rôle 

non négligeable dans les mécanismes de plasticité pour nos 

matériaux à petits grains [ 181 . 
Dans le cas présent, cette plasticité est cependant limitée 

à une zone relativement réduite en avant de la fissure prin- 

cipale. On a pu en particulier vérifier que l'épaisseur des 

échantillons et la longueur de la préentaille étaient toujours 

supérieures à 2.5 ( ~ ~ ~ / o ~ ) ~ ,  où oy est la linite élastique. 

a- ENERGIE D'INITIATION DE FISSURE 

Au-dessus de 800°C, l'énergie d'initiation 

de fissure Yi augmente très fortement avec la température pour 

atteindre vers 1150°C des valeurs de l'ordre de 35 ~ / m * .  Ce 

comportement est très différent de celui observé par Evans 

et al [30]sur de la magnésie à taille de grain 20pm, mais 

tout à fait comparable au comportement à la rupture de nitrure 

de silicium fritté réaction [411 de taille de grain légèrement 

inférieure au micron. On peut également constater que dans ce 

domaine de température Yi est peu influencé par la porosité. 

Cette augmentation de l'énergie Yi est due à une 

plasticité qui s'étend maintenant en tête de fissure dans 

une zone allant de quelques microns à quelques dizaines de 

microns suivant la température et la porosité. 

Ici encore, le rôle des dislocations est très limité 

voir nul. En effet, des lames prélevées parallélement à la 

surface de fracture et observées par M.E.T. n'ont générale- 

ment revelées, ainsi que le montre la figure --34-, que des 

grains libres de toute dislocation. Par contre, le glissement 

aux joints doit être très actif. Il sera ou non accommodé parla 

diffusion et provoquera la création d'ouvertures au niveau 

de certains joints, dont la co~alescence donnera les nombreuses 



microfissures secondaires très bien mises en évidence au 

microscope à balayage. Il faut toutzfois remarquer que cer- 

taines ouvertures peuvent être dues non pas à une non.accom- 

modation par la diffusion, mais à un écoulement par diffusion 

de la porosité ouverte ou sans gaz afin d'accommoder les con- 

traintes ainsi que l'a déjà remarqué Crampon [18]. Les aspé- 

rités à la base des grains des fissures secondaires pourraient 

alors être des témoins de cette ouverture par diffusion, ces 

aspérités étant absees à température ambiante. 

lum 

FIGURE - 34- Micrographie d 'un échuntiZZon de 
porosité 7% fracturé à 1180°C 

Ces microfissures sont beaucoup plus nombreuses et 

pénétrent plus profondément dans l'échantillon que celles du 

domaine basse température. Ceci n'a rien d'étonnant dans la 

mesure où le diamètre de la zone plastique va augmenter avec 

la température. Tous ces mécanismes vont donc dissiper de plus 

en plus d'énergie avec la température accroissant du même coup 

l'énergie d'initiation de fissure en accord avec nos observa- 

tions. 



Ici, une remarque s'impose : elle concerne la pré- 

sence éventuelle d'une phase vitreuse aux joints, ainsi que 

pourrait le faire penser la chute du module élastique et 

l'aspect moutonneux des surfaces de fracture. 

Nous ne pensons pas que cette hypothèse soit justi- 

fiée. D'une part, la chute de module, loin d'être catastro- 

phique, peut-être expliquée par l'apparition d'une légère 

plasticité le long des joints sans avoir besoin de faire 

intervenir une phase visqueuse, l'énergie Yi en serait alors 

légèrement diminuée, d'autre part, l'aspect des surfaces de 

fracture, assez semblable à celui de basse température en ce 

qui concerne la fissure principale, peut-être modifié et 

adouci par la présence des films de carbone et d'or qui recou- 

vrent ces surfaces. Par ailleurs, aucune seconde phase n'a 

jamais été révélée par microscopie électronique. 

Le rôle de la porosité est ici d'accroître le rôle 

des mécanismes de dissipation d'énergie par plasticité contre- 

canant ainsi les effets évoqués pour le domaine basse tempé- 

rature. Il en résulte une quasi indépendance de Yi avec elle. 

b-TAILLE DES DEFAUTS CRITIQUES 

Dans ce domaine la plasticité n'a pas que des 

effets bénéfiques. On observe que la taille des défauts cri- 

tiques est maintenant de l'ordre de 30pm à 1000'~ et de 50pm 

à llOO°C. Les matériaux de départ ainsi que les conditions 

d'usinage étant identiques à ce qu'ils étaient dans le domaine 

basse température, il est raisonnable de penser que la dimi- 

nution de la contrainte à la rupture est liée à l'augmentation 

de la taille des défauts d'usinage par coalescence, en tête 

de fissure, d'ouvertures de joints. Si l'gn calcule par exem- 

ple la correction à apporter à la taille des défauts de polis- 

sage, en considérant un rayon de zone plastique donné en état 



de déformation p l a n e  pa r  l a  r e l a t i o n  [16] : 

on o b t i e n t  l e s  r é s u l t a t s  du t a b l e a u  -4- 

TABLEAU -4- Rayon de zone pZastique en fonction de Za 
température pour Zes 3 matériaux A, B e t  C 

On v o i t  donc que même s i  cette c o r r e c t i o n  ne  s u f f i t  

pa s  à e x p l i q u e r  l ' a cc ro i s semen t  t o t a l  de l a  t a i l l e  d e s  d é f a u t s  

(il f a u t  cependant n o t e r  que l a  dé t e rmina t ion  de l a  l i m i t e  

d ' é l a s t i c i t é  dans l e  c a s  p r é s e n t  où l e s  courbes  p r é s e n t e n t  un 

s t a d e  parabol ique  très étendue n ' e s t  pas  a i s é e ,  e t  qu 'une  

f a i b l e  v a r i a t i o n  de  c e l l e - c i  p o u r r a i t  f a i r e  v a r i e r  r p  dans un 

r appor t  de  2 )  e l l e  va dans l e  bon s e n s  e t  peu t  j u s t i f i e r  de 

l 'augmentat ion de  l a  t a i l l e  des  d é f a u t s .  

magnésie 

A 

1 
i 

C 

p~ 

1Jm 

2 

8 

17 

2 

11 

35 

1 

6 

4 O 

terrpérature 

1000 

1100 

llG0 

1000 

1100 

1180 

900 

1000 

1100 

KIC 
MPa T m  

1,6 

116 

116 

1,2 

1,25 

1 I 3 

O,8 

019 

111 

g~ 

P-Pa 

300 

130 

90 

200 

90 

5 O 

200 

90 

40 



Ceci montre par ailleurs que les valeurs de KIC sont 

peu perturbée par la présence de la zone plastique en tête de 

fissure . 

Conclusion : 

A basse température la résistance de nos échantillons 

est contrôlée et limitée par la presence de défauts d'usinage, 

alors qu'à haute température, c'est l'extension de ceux-ci par 

coalescence, de microfissures qui la gouverne. 

Si l'on compare ce comportement à celui de magnésies 

de taille de grains 20pm [30], il est dans l'ensemble assez 

semblable du point de vue contrainte de rupture, mais très 

différent en ce qui concerne l'énergie d'initiation de fissure. 

Nos valeurs sont plus faibles à basse température, ce qui ten- 

drait a prouver que la plasticité par mouvement de dislocations 
est plus efficace pour réduire les concentrations de contrainte 

et augmenter yi dans ce domaine, par contre à haute température, 

l'effet des petits grains est très bénéfique en dissipant une 

quantité importante d'énergie et en limitant par accommodation 

l'extension des défauts existants. 



Le diagramme (KI,v) de la vitesse de propagation 

sous critique des fissures a été établi, à température am- 

biante dans de l'air à 60% d'humidité, purdes éprouvettes 

de densité relative égale à 82%, par la méthode de relaxa- 

tion. (voir annexe II) . 

Dans un premier temps nous avons mesuré la complai- 

sance des éprouvettes pour différentes profondeurs de pré- 

entailles (de O à 18mm) ; sa variation avec la longueur a de 

l'entaille peut-être mise sous la forme : (équation-AIII-1-) 

avec B = 2,5 1 0 - ~  N" et D = 0,2 lo~.Bm~-l 

La figure -35- présente les courbes obtenues pour 

3 éprouvettes différentes dont la longueur initiale de l'en- 

taille était de 5 mm. 

L'échantillon est chargé rapidement à 100um/min. à 

environ 90% du KIC et on stoppe la traverse. La vitesse de pro- 

pagation (voir annexe II) a été calculée en mesurant directe- 

ment la vitesse de la relaxation de la charge sur l'enregis- 

trement. La correction due à l'inclinaison du front de fissure 

a également été faite. Pour celle-ci on trouve que le rapport & 
tn 

est environ de 1. 

La durée des relaxations a été de l'ordre de 3 heures 

et la fissure durant ce temps s'est propagée sur une distance 

de l'ordre de 2 cm. 

Bien que décalées les unes par rapport aux autres 

les 3 courbes présentent la même allure : 



LILLE 0 

FIGURE - 35 - : Diagramme (K VI pour 3 éprouvettes de magngsie 
de porosité 18%. 



i) pour l e s  f a i b l e s  v a l e u r s  de KI une c o n t r a i n t e  s e u i l  de 

KIo en  dessous  de  l a q u e l l e  nous n 'avons pu obse rve r  de pro- 

paga t  i on ;  

ii) une p a r t i e  1 où les v i t e s s e s  de f i s s u r a t i o n  V s o n t  t r è s  

f a i b l e s ,  i n f é r i e u r e s  au  micron p a r  seconde. Pour c e t t e  p a r t i e  

on a  pu r e l i e r  l a  v i t e s s e  V à KI p a r  l a  r e l a t i o n  -13- :  

où. n  e s t  de l ' o r d r e  de  14 

T o u t e f o i s ,  c e t t e  p a r t i e  semble r e s t r e i n t e  s u r  n o t r e  

courbe e t  il n ' e s t  pas  s u r  que nous ayons pu e x p l o r e r  t o u t  

l e  domaine. 

iii) Une p a r t i e  II où l a  v i t e s s e  es t  q u a s i  c o n s t a n t e  de  l ' o r -  

d r e  de  0,5pm/s; 

iiii) Enf in ,  pour l e s  v a l e u r s  de  KI p l u s  é l e v é e s ,  une p a r t i e  

III 03 l a  v i t e s s e  V s ' a c c é l è r e  for tement ,  e t  p e u t  être encore  
n  r e l i é e  à KI p a r  une l o i  en  KI  ; dans c e  domaine l ' e x p o s a n t  

es t  de  l ' o r d r e  de  90. 

L e s  v a l e u r s  d e s  exposants  pour chacune d e s  p a r t i e s  

1 e t  III s o n t  compat ibles  avec les v a l e u r s  usuel lement  obte-  

nues pour  l e s  oxydes. 

Les d i f f é r e n t s  paramètres  i n t é r e s s a n t  chacune des  

courbes  s o n t  p r é s e n t é s  dans  l e  tableau-5-.  



TABLEAU -5- : Le paramètre n, v i tesse  du pZateau ( I I ) ,  Kim 
$0 e t  -2oqA des courbes de fiuure -35- 

On obtient donc pour la partie 1 des courbes une 

Réf . 

A 

a 

i 

relation moyenne liant vitesse v et facteur d'intensité de con- 

trainte KI: 

log V =  14,5 KI - 90 

n 

lO,O6 

14,4 

15,ll 

Plusieurs remarques s'imposent : 

Y. plateau 

10- =m/s; 

514 

412 

6 

5 -  

o17 

0,79 

0,82 

a) bien que présentant une certaine dispersion, cou- 

ramment observée dans ce genre d'essai [ 42-43] , toutes les 
courbes sont identiques en forme et peuvent se déduire les unes 

des autres par une translation horizontale. 

b) la dispersion peut avoir différentes causes : 

0,492 

0,582 

0,63 

ce peut-être la dispersion naturelle du KIC déjà observée 

en essais de flexion 3 points, et dont l'origine réside dans 

-log A 

86,8 

9 O 

9 4 

une microstructure légèrement différente d'un échantillon à 

l'autre; ou bien encore le degré d'humidité relative qui varie 

d'un essai à l'autre, car si l'on mesure l'humidité de l'air 

environnant au cours de l'essai rien ne prouve qu'elle corres- 

ponde à la valeur au coeur de la plaquette. En particulier 



l'échantillon peut contenir lui-même dans les pores une cer- 

taine quantité de vapeur d'eau dont l'influence n'est peut 

être pas négligeable. 

Enfin, ainsi que l'ont remarqué Mamoun et al [ 341 

l'épaisseur de la plaquette elle-même semble avoir un effet 

sur la vitesse de propagation, or ici l'épaisseur de nos 

éprouvettes est relativement importante. 

c) les valeurs obtenues pour le K (0,9 MPa & ) IC 
sont en moyenne 15% supérieures à celles déduites des essais 

de flexion 3 points, en accord avec d'autres auteurs [43,44]. 

d) les valeurs de KIO au- dessous desquelles la propa- 

gation n'intervient plus sont des valeurs supérieures. En 

effet, bien que toutes les précautions aient été prises, on a 

souvent observé une remontée de la charge en fin de la relaxa- 

tion quand la vitesse de décroissance devient très faible. 

Cet effet, qui ne peut s'expliquer que par des fluctuations 

ambiantes de température, limitait donc le temps de la relaxa- 

tion et,il n'est pas s& que des valeurs inférieures de KI et 

de vitesse ne puissent être atteintes. 

e) les valeurs des exposants que nous obtenons sont 

difficilement comparables à ceux de la littérature, dans la 

mesure où à notre connaissance il n'existe qu'une seule autre 

détermination de la vitesse de propagation lente en fonction 

du facteur d'intensité de contrainte [46], détermination 

faite à partir d'essais de fatigue statique dans l'eau. On 

peut simplement avancer que nos valeurs sont compatibles avec 

celles généralement observées dans les céramiques de type 

oxyde. 

f) pour une meilleure compréhension de la corrosion 

sous contrainte en front de fissure, il serait nécessaire 



d'opérer dans différents milieux et avec des éprouvettes 

moins épaisses. 

Nous avons pour l'instant commencé une nouvelle 

série d'essais dans l'air à 700°c. 



Les mécanismes de rupture de polycristaux de ma~nésie 

à grains fins (0,2 - 2pm) ont été étudiés entre la tem-Gra- 
ture ambiante et 1180°C en fonction de la porosité dans la gamme 

7 - 18%. 

Ce travail a nécessité dans un premier temps la réa- 

lisation et la mise au point des techniques d'élaboration et 

de caractérisation des matériaux de départ et dans un second 

temps celles des différents montages de fracture susceptibles 

de travailler jusque 1200°c. 

Cet ensemble a permis de caractériser les modes de 

rupture de nos échantillons. A basse température la fracture 

est contrôlée par l'extension de défauts superficiels intro- 

duits lors de la préparation de nos échantillons etqu'un polis- 

sage, même très poussé, ne suffit pas à éliminer, Les caracté- 

ristiques mécaniques chutent au fur et à mesure que la poro- 

sité augmente. A haute température (T > 800°c), la contrainte 

à la rupture décroît avec la température; la taille du défaut 

critique augmente par coalescence de microfissures en tête 

du front de fissure en accord avec l'apparition d'une zone 

plastique dont l'effet bénéfique est d'accroître fortement 

l'énergie d'initiation de fissure. A haute comme à basse tem- 

pérature les observations au microscope à balayage ont mon- 

tré que la fissuration est intergranulaire. 

En comparant nos résultats à ceux publiés par d'au- 

tres auteurs, il ressort que nos matériaux (obtenus par frit- 

tage réaction) possède des caractéristiques mécaniques compa- 

rables (quelquefois meilleures) à ceux obtenus par les méthodes 

d'élaboration classique (pressage à chaud, pressage à froid 

puis frittage . . .) . 



La propagation lente des fissures a été caractérisée 

à température ambiante par essai de double torsion pour des 

échantillons de porosité 18%. Les diagrammes MI ,VI obtenus 
présentent les 3 stades 1 ,  II et III. 

Afin de mieux comprendre le rôle de la porosité, fermée 

en particulier, il serait intéressant d'étudier des échantil- 

lons dont la porosité totale varie de O à 7% afin de vérifier 

si, comme nous l'avançons, la porosité fermée peut émousser 

la tête de fissure. L'influence de l'atmosphère sur la propa- 

gation sous critique est également un point à développer pour 

mieux comprendre les mécanismes de propagation dans notre cas. 

Enfin ces différents essais devront être corrélés aux 

résultats des essais de fluage rupture actuellement en cours 

au laboratoire afin que des lois générales concernant l'in- 

fluence de la porosité et la taille de grain puissent en être 

déduites. 



ANNEXE-I - 
DEPOUILLEMENT DE L'ESSAI DE FLEXION 

DANS LE WMAINE ÉLASTIQUE 

La détermination des propriétés mécaniques de nos 

échantillons (contrainte de rupture, tenacité) a été faite 

à partir d'essais de flexion 3 points. 

FIGURE -A-1-1-  E p r o u v e t t e  de  f l e x i o n  3 p o i n t s  

L'éprouvette repose sur deux rouleaux A et A' et 

la charge est appliquée en leur milieu C. 

La contrainte de traction-compression d'une 

fibre parallèle à la grande dimension est obtenue par les 

lois de l'élasticité linéaire. 

Le moment fléchissant vaut en une section d'abs- 

cisse x, où x est la distance entre l'un des appuis exter- 

nes et la section considérée, 

il est donc maximum en x = - c'est à dire dans la section 2' 
centrale sous le rouleau C qui applique la charge : 



où E le module d'Young du matériau 

bw3 1 le moment d'inertie = - 12 

R le rayon de courbure de la fibre neutre. 

La déformation d'une fibre à la distance d de la 

fibre neutre s'écrit : 

0 E = d / R  = - E 
W - emax pour les fibres externes E=Emax" - - (AI-3) 
2R E 

soit 

La contrainte à la rupture est obtenue en remplaçant P 

par la charge à la ruoture dans AI-3 soit : 

la déformation de la fibre externe s'écrit : 

et en introduisant la flèche 

on obtient : ~ m a x  = 3 



en dérivant on obtient la vitesse de déformation de cette 

fibre 

le module d'Young est calculé en inversant (AI-7) 

Le facteur d'intensité de contrainte critique est détermi- 

né en introduisant une préentaille de profondeur a dans la 

section centrale, il s'obtient par : 

(AI-II) 

où Y est le facteur de forme : il vaut flexion 3 points [16]: 

Avec : 

Dans le mesure où pour nos échantillons le rapport 

1/W est compris entre 4 et 8 (de l'ordre de 5,3), la valeur 

de Y pour nos essais a été interpolé linéairement. 



ANNEXE - 1 1 - 
1 THÉORI E DE LA DOUBLE TORSION : 

L'essai de double torsion est un essai commode 

pour caractériser la fissuration lente des matériaux céra- 

miques [26,27,42,43] . 

Une plaque rectangulaire du matériau à tester 

est posée sur deux appuis parallèles et la charge est 

appliquée en leur milieu (figure AII-1) 

FIGURE -AII-1) : Disposition schématique de l'essai de D.T. 

De nombreuses expériences [46,47,481 ont montré (3rE le 

rapport de la flèche f à l'effort P correspondant, est pro- 

portionnel à la longueurde la fissure a. Ce rapport est 

appelé compliance ou complaisance C. 



avec B et D deux constantes dépendantes de la géométrie de 

l'éprouvette. Kies et al j ont montré que la valeur théo- 

rique de B est donnée par : 

B = 
6 (l+v)wm2k' 

EWt 

avec k' = 1 en condition de contrainte plane 

k' = (1- v) en condition de la déformation plane 

W largeur de l'éprouvette, t épaisseur de l'éprouvette 

tn épaisseur de la matière 3 fracturer 

2Wm distance entre les 2 anpuis inférieurs 

D constante expérimentale. 

Le facteur d'intensité de contrainte est obtenue 

à partir de la valeur d'énergie effective de surface déter- 

minée par la méthode de la compliance (19) soit : 

ou A est l'aire des surfaces apparues au cours de la pro- 

pagation soit ici : 

soit : 3 (l+V) 
K~~ = pWm tnt3w 1 '  



I l  e x i s t e  deux m é t h o d e s p u r o b t e n i r  l e  diagramme 

(KItV) à partir  de  l ' e s s a i  de  double t o r s i o n .  

a)  Méthode d a  imZrne& [4 71 ------------------------ 

On deforme l ' é c h a n t i l l o n  à v i t e s s e  cons t an t e  Y 

j u squ ' à  c e  qu 'un p a l i e r  de  c o n t r a i n t e  s o i t  a t t e i n t  

( f i g u r e  -AII-2) . 

fFln rupture 

FIGURE -AII-2- : Ef fe t  de la v i tesse  de déplacement 
sur l 'évolution de Za charge. 

En p a r t a n t  de  l a  r e l a t i o n  A I I - 1  e t  en l a  d é r i v a n t  on o b t i e n t  : 

s o i t  : v = -  Y-DP 
BP 

des  s a u t s  de  v i t e s s e s  pe rme t t en t  a i n s i  d ' a c c é d e r  à plu- 

s i e u r s  couples  de p o i n t s  (KI ,V) . 

6 )  Méthode de la &eRaxuCian [ 47 1 ........................... 

L ' é c h a n t i l l o n  est chargé rapidement j u squ ' à  une 

v a l e u r  P i  é g a l e  à -95% de  l a  charge à l a  r u p t u r e  Pc ,  l a  



traverse de la machine est alors arrêtée. La fissure se pro- 

page selon la rainure du guidage et on enregistre la décrois- 

sance de la charge avec le temps (figure AII-3) 

FIGURE-AII-3- Représentation schématique d'un essai 
de relaxation 

Au cours de la relaxation, à moins d'asservir le 

déplacement de la traverse sur la flèche de l'échantillon, 

c'est la somme de la flèche échantillon et de la flèche 

machine qui est maintenue constante soit : 

où K est la compliance de la machine 

au temps initial, a = ai, P=Pi 

K Pi + (Bai+D) Pi = KP+ (Ba+D) P 



v =- (Bad +D+K) Pi dP -- 
B P2 dt 

le même calcul pourrait-être fait avec l'instant final, on 

peut ainsi déterminer l'ensemble du diagramme (KI,V) à partir 

d'un seul essai de relaxation. 

Malgré les nombreux avantages de l'essai de double 

torsion, il reste encore l'objet de reproches de la part de 

beaucoup d'auteurs, d'une part à cause de la courbure du 

front de fissure qui n'est pas perpendiculaire aux faces, 

d'autre part à cause du caractère mixte du mode d'ouvertu- 

re de la fissure : 1 et III [49,50,51], la fissure se dépla- 

ce plus rapidement dans la zone en traction que dans 

celle en compression. Nadeau [52]a observé que le profil du 

front de fissure dépendait de la nature du matériau, quant 

à Virkar et Gordon [53] , ils montrent que la forme de la 
fissure dépend elle-même de l'allure de la courbe. 

Pour la correction du profil du front de fissure, 

nous avons utilisé celle proposée par Evans [47], qui consiste 

à remplacer le front de fissure par une droite se déplaçant 

parallèlement à elle-même à une vitesse moyenne Vm égale à : 

Vm = $V avec @ = tn (AII-11) 
dtn2+ (Aa) 

Dans notre cas @ varie entre 0,7at 0,8 



ANNEXE I I I  

RUPTURE 'DUCTILE - FRAGILEY 

Si à basse température la fissure se propage de ma- 

nière instable même pour des faibles vitesses de déformation 

(10pm/min) il n'en est plus de même à haute température où la 

zone plastique en avant du front de fissure devient relative- 

ment importante et réduit l'acuité des défauts; l'effet des 

faibles vitesses de déformation est alors de "ductiliser" la 

fracture dans la mesure où la relaxation plastique a plus le 

temps pour se produire. Ceci mène à une propagation très sta- 

ble de la fissure et une rupture de type ductile dans notre 

cas. Dans ces conditions où la zone plastique de fond devient 

très importante la mécanique linéaire de la rupture n'est 

plus applicable. 

La figure @III -2) présente quelque micrographies 

d'une éprouvette entaillée, de porosité 14%, déformée à 

1180°C à 50~m/min, déchargée au moment correspondant au 

point D (figure X I I  -1) , puis cassée à l'ambiante. On dis- 

tingue nettement deux régions A et B dans le faciés de rup- 

ture (figure NI1 -2a) . 

. La région A (rupture "ductile"), très irrégulière, conte- 
nant des cavités de dimensions importantes ( 3  100pm) et de 
nombreuses microfissures. 

. La région B (rupture fragile), très plane, émoussée et con- 
tenant une densité de microfissures olus importante que celle 

observée dans les échantillons de porosité comparable déformés 



à l'ambiante. Ces microfissures sont la preuve des dimen- 

sions très importantes de la zone plastique de haute tempé- 

rature. 

La propagation des fissures dans de telles conditions 

n'a pas été étudiée plus en avant pour le moment mais est 

cependant très importante à connaître dans la mesure où la 

fracture des échantillons chargés sous contrainte constante 

(fluage rupture) se produit dans ces conditions. 

FIGURE (AIII-1) : Charge - flèche d 'un échantilZon de 

porosité 14%, fracturé à 1180 OC (OBCD) 

puis à Z'ambiante (DE) 



.FIGURE - AIII-2- : Faciés de rupture d'un échrmtillon, de porosité 
14%, fracturé à 1180°C (A), puis à l'ambiante (BI  
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L e s  m5canismes de rupture d'oxydes de mapnSsium polycristal- 

obtenus par frittage rlSaction ont été g t u d i $ s  eaÉre la temperature 
,2$y3i.sg;:sg;: 

>:wambiaate et 1150' C e-n fonction d e  la porosité dans la gaaine 7 - 18 Z. 
ZP$ h; i A-Sasse température (T r 800' C ) ,  la fraceure est gouvern&e 

par Ifextaasio8 de ddfauts de surface. Toutes les caractéristiques 

-3" 
mécartiquos sont insensibles à l a  température et décroissent au fur et 

k % i ~ ~  ieaure qua ia porosité augaiente. As haiice temprrature (T > 800.  C) 
@)s * o ~ t r a i n c e  3 i a  rwpture décroît alors qua l'anergie d'initiatiau d 

s s u r e  c r o r t  rapidement avec la tempi5ratura, en a c c o d  avec l'a$pari 

tion d'une certaine plasticité .en fond de fissure. A basse comme 2 

..+haste temp6tatura, Les observations au microscopa % balayage ont =ontré 

que la fis~uratiaa est intergranulaire. 
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