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Introduction générale

Introduction génerale

A peine plus d’un siécle aprés ’avénement de ’aéronautique, le transport aérien est devenu un
puissant moteur d’innovation, de développement économique et social. La mondialisation des
échanges et la forte croissance des pays émergents induisent une augmentation moyenne de pres de
5% par an de la demande en transport aérien. Le nombre de voyages en avion ne fait que s’accroitre
d’année en année, de méme que les émissions polluantes et le besoin en carburant.

Aujourd’hui I’activité aéronautique mondiale ne représente que 2 a 3% du total des émissions de gaz a
effet de serre d’origine humaine. L objectif de la profession est de stabiliser puis d’abaisser ce taux,

malgré ’augmentation du trafic aérien.

Dans ce but, de nombreux programmes visant a réduire I’impact du transport aérien, et le bilan
carbone d’un avion, ont été mis en place.

Le développement de nouvelles technologies permettent des progrées tres significatifs en termes de
réductions des émissions polluantes et des nuisances sonores, depuis une cinquantaine d’années.

En effet, en progressant sur la motorisation, la masse, la forme des avions, ou la gestion optimisée des
différentes phases de vol et des trajectoires, 1’industrie aéronautique est parvenue a réduire la
consommation de kéroséne d’un facteur proche de cing. La compréhension et la maitrise de la
combustion ont permis d’éliminer quasiment totalement les hydrocarbures imbrilés, et de diviser par
quatre la génération d’oxydes d’azote (NOx). Enfin, les progrés technologiques ont permis une
diminution de 20dB du bruit a la source, correspondant a une réduction d’un facteur dix de I’amplitude

sonore.

En 2000, un agenda stratégique a été fixé pour 1’horizon 2020 par le conseil consultatif pour la
recherche aéronautique en Europe (ACARE). Ainsi, pour les nouveaux avions, les développements
technologiques tendent vers les objectifs suivants :

+ Gaz 3 effet de serre : réduction de 50% des émissions de CO; ;
+ Polluants locaux : réduction de 80% des émissions d’oxyde d’azote ;

+ Bruit : réduction de 50% du bruit percu.

Le programme européen CLEAN SKY, lancé en 2008, associe tous les acteurs (avionneurs,
motoristes, équipementiers) pour atteindre une partie des objectifs ACARE.

Une vision a plus long terme, élaborée début 2011, fixe pour 2050 les grands objectifs
environnementaux suivants :

+ Réduction de 75% des émissions CO, par passager-km ;

4+ Réduction de 90% des émissions de NOX ;
+ Réduction du bruit percu de 65%, par rapport a une référence année 2000.
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De nos jours, le monde de la propulsion aéronautique est en pleine effervescence puisque pour se
rapprocher de ces objectifs, prés d’une dizaine de nouveaux moteurs civils, intégrant des technologies
de pointe, vont entrer en service.

En effet, pour séduire les constructeurs et les compagnies aériennes et ainsi décrocher de nouveaux
marchés, les motoristes se doivent de proposer des réacteurs de plus en plus performants et
consommant le moins possible.

Ces performances s’obtiennent principalement en augmentant le taux de dilution (rapport du débit
massique du flux secondaire d’air froid sur le flux primaire d’air chaud) et le rendement thermique des
moteurs (températures et cycles de pression plus élevés). Ces derniers nécessitent alors de plus grands
diameétres et sont donc plus lourds.

Pour compenser cet inconvénient, une rupture technologique dans le domaine de la science des
matériaux est nécessaire. Ces derniers jouent un rdle majeur dans la fabrication des piéces de moteurs
et les progrés dans ce domaine sont essentiels. En effet, la réduction de la masse contribue a la
diminution de la consommation de carburant et, par conséquent, des émissions de dioxyde de carbone,

et par ailleurs, I’augmentation des températures de fonctionnement permet d’améliorer les rendements.

Les composites a matrice céramique (CMC) sont des matériaux destinés a résister aux hautes
températures et a un environnement agressif, tout en garantissant une grande durée de vie. Les
composites thermostructuraux sont généralement composés d’un renfort fibreux, constituant le
squelette de 1’ensemble, et d’une matrice, liant les fibres entre elles et répartissant les efforts. La
matrice a également pour réle de protéger les fibres de I’environnement gazeux de la piéce.

Ces matériaux offrent des gains de masse se situant entre 30 et 40% par rapport a une conception
équivalente en version métallique. En effet, un superalliage a base nickel de type Inconel possede une
densité de 8 la ou un composite a matrice céramique affiche une densité comprise entre 2 et 3.

En outre, leur thermostabilité autorise une augmentation de la température de fonctionnement des
réacteurs, limitée aujourd’hui a 1100°C, et ainsi, un accroissement de leur rendement.

Dans cette optique, il existe a ce jour parmi les industriels de 1’aéronautiques, un fort intérét pour ces
matériaux qui, a terme, sont destinés a remplacer les superalliages base nickel employés actuellement.
Les technologies CMC sont développées au sein d’HERAKLES depuis plus de vingt ans, avec des
objectifs d’application qui se sont accélérés ces cing derniéres années. En effet, le groupe SAFRAN a
la volonté d’introduire ces technologies dans les futures générations de turboréacteurs civils, et en
I’occurrence, pour la réalisation d’aubes de turbines basse pression et de piéces d’arriére corps.

Des objectifs semblables existent chez d’autres motoristes, en particulier chez GENERAL

ELECTRIC, qui travaille également sur les technologies CMC depuis une vingtaine d’années.
Les composites a matrice céramique sont jusqu’a présent élaborés avec une contribution majoritaire du

procédé d’infiltration par voie gazeuse (CVI). Divers procédés peuvent étre combinés avec le procédé
CVI pour conférer a la matrice les propriétés recherchées.
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Ils ont été jusqu’a présent développés pour des applications dans lesquelles un haut niveaunde
performances est requis (spatial, militaire), justifiant ainsi le recours aux matériaux et procédes les
plus performants. Ils patissent donc d’un coft élevé.

L’ouverture au secteur trés concurrentiel de 1’aéronautique civil impose une baisse importante,des
codts de production de ces matériaux. Contrairement au militaire, ou le nombre d’hetires de vol des
appareils est plus limité, les moteurs d’avions civils sont extrémement sollicités et les pieces doivent
pouvoir garantir une durée de vie de plusieurs dizaines de milliers d’heures.

Il existe donc un besoin pour :

- disposer de procédés de fabrication de piéces en matériau composite, rapides et peu colteux a mettre
en ccuvre ;

- obtenir des matériaux composites & matrice céramique présentant une bonne,résistance a 1’oxydation
et a la corrosion sur des dizaines de milliers d’heures ;

- obtenir des matériaux composites a matrice céramique présentant'unefaible‘porosité finale.

Le travail de cette these consiste donc & identifier des procédés d’élaboration alternatifs innovants,
permettant de realiser, a partir de préformes en fibres de carbure dessilicium, des matériaux composites
a matrice céramique présentant des performances équivalentes.ou supérieures a ceux actuellement

produits, tout en minimisant la part d’élaboration par voie gazeuse dans le matériau final.

Des préformes en fibres de carbure de silicium, avec uné interphase en pyrocarbone ainsi qu’une
couche de consolidation de quelques micrometres préalablement déposées par infiltration en phase
vapeur, sont fournies par HERAKLES. Ces materfaux constituent la base du procédé développé dans
le cadre de cette these. La matrice est élaborée par combustion auto-entretenue ou Self propagating
High temperature Synthesis (SHS), apres Pintroduction de poudres réactives dans les porosités de la
préforme fibreuse initiale.

Ainsi, ce mémoire est composé de quatre chapitres :

(i) Le premier chapitre est consacre aune synthese bibliographique résumant les principales données
sur les matériaux composites a matrice céramique, leurs constituants, les moyens d’élaboration et leurs
propriétés. Il inclut également.da présentation d’un nouveau matériau de matrice, 1’oxynitrure de
silicium, ainsi que ses‘proprietés mécaniques et de résistance a I’oxydation. Les moyens de synthése
de ce matériau parfrittage sous pression a haute température et par combustion auto-entretenue sont
compares.

(i) Le deuxieme chapitre présente, dans un premier temps, les différentes techniques expérimentales,
employées dans le cadre de ce travail de these. Puis, dans un deuxiéme temps, les préformes fibreuses,
fourfies par HERAKLES du groupe SAFRAN, sont caractérisées par microscopie électronique a
balayage et parporosimétrie mercure. Enfin, les procédés céramiques utilisés, tels que le broyage, la

mise au point de suspensions céramiques, ou encore 1’imprégnation de poudres, sont decrits.
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(iii) Le troisieme chapitre concerne 1’élaboration et la caractérisation microstructurale de la matrice a
base d’oxynitrure de silicium synthétisée par procédé SHS. Différents parameétres d’élaboration
conditionnant la composition et la microstructure de la matrice sont étudiés, dans le but d’aboutir aux
conditions de synthese optimales. Pour densifier davantage le matériau composite obtenu, le procédé

SHS est combiné avec le procédé PIP jouant alors le role d’étape de finition.

(iv) Le quatriéme chapitre est dédié aux propriétés du matériau composite. Des tests de
vieillissement sous air humide en température sont réalisés sur deux matériaux élaborés par SHS. La
variation de masse, de la nature des oxydes et de I’état des fibres aprés oxydation sont analysés. Des
caractérisations mécaniques sont effectuées, d’une part, par micro-indentation pour tester la matrice
puis, d’autre part, en traction pour tester le comportement du composite.
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Chapitre I : Synthése bibliographique

1.1/ Généralités sur les composites & matrice céramique (CMC)
1.1.1/ De la céramique monolithique aux CMC
1.1.1.1/ Propriétés et défauts des céramiques monolithiques

Le nom de céramique vient du grec ancien « Keramos » signifiant « terre a potier ». C’est un matériau
utilisé depuis les premieres applications domestiques au néolithique, jusqu’aux fusées et satellites
actuels.

Par définition les céramiques sont des matériaux non métalliques, non organiques, obtenus par 1’action
de températures élevées.

Si a I’origine, 1’argile constituait la matiére premiére de base (céramiques traditionnelles), I’emploi de
nouvelles matieres premieres naturelles ou synthétiques a favorisé 1’essor des céramiques techniques
employées dans de trés nombreux secteurs d’activité tels que la médecine, 1’énergie, 1’électronique et

bien entendu, I’aéronautique et le spatial.

Les céramiques se distinguent de tous les autres matériaux par la nature covalente et/ou ionique des
liaisons entre les atomes qui les constituent, leur conférant une résistance élevée, une grande dureté,
une faible densité ainsi que d’excellentes stabilités thermiques et chimiques.

En effet, elles conservent des propriétés mécaniques acceptables jusqu’a des températures trés élevées
(de I’ordre de 1400°C a 1500°C pour certains carbures) [Bailon, 00]. Enfin, elles sont généralement
caractérisées par une faible conductivité thermique (bonne isolation thermique).

Les propriétés remarquables des céramiques rendent leurs applications trés attractives en tant que
matériaux de structure et tout particulicrement dans le domaine de 1’aéronautique et du spatial ou de
nombreuses piéces doivent fonctionner dans un milieu oxydant, sous des sollicitations mécaniques et
thermiques séveéres.

En revanche, la fragilité, la faible ténacité et la faible résistance aux chocs de ces matériaux sont les
points les plus critiques concernant leur utilisation.

A titre d’exemple, les métaux grace a leur ductilité et leur déformation plastique, empéchent la
formation d’importantes concentrations de contraintes lors d’efforts mécaniques. En raison de la
nature iono-covalente des liaisons d’une céramique, ce mécanisme est absent. Par conséquent, la
déformation maximale autorisée lors d’une charge est trés faible et méne rapidement a la formation de
concentration de contraintes en fond de fissures, les faisant se propager avec une faible énergie et
aboutissant & la ruine prématurée du matériau [Dupeux, 04].

Cependant, devant le potentiel que représente cette classe de matériaux, de nombreux programmes de
recherches ont été développés pour tenter de remédier a leur caractére fragile. Deux approches en ce
sens sont conduites : la premiére consiste a diminuer la taille des défauts dans le matériau pour
augmenter sa résistance mécanique. Or, ces défauts peuvent se développer a tous les stades de la vie

d’une céramique monolithique (élaboration, usinage, mise en service...). De plus, la taille et la
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distribution des défauts étant aléatoires, une grande dispersion de la résistance a la rupture est
observée. La production et 1’utilisation de céramique ne comprenant aucun défaut n’est donc pas
envisageable.

La solution consiste donc a fabriquer des céramiques avec une microstructure a défauts tolérés tels que
les composites a matrice céramique.

[.1.1.2/ Définition générale d’un matériau composite

Un matériau composite se définit comme I’assemblage de deux ou plusieurs matériaux de natures
différentes, se complétant et permettant d’aboutir 4 un matériau dont les performances sont supérieures
a celles des composants pris séparément. Un matériau composite est principalement constitué d’un

renfort et d’une matrice.

En fonction de la forme des renforts, les composites a matrice céramique sont classés en deux
catégories :

- les composites particulaires : les particules sont généralement utilisées pour améliorer certaines
propriétés du matériau telles que la conductivité thermique ou électrique par exemple.

- les composites fibreux : le renfort est dans ce cas constitué de fibres discontinues ou continues,
améliorant principalement le comportement mécanique du matériau.

Les composites composés de courtes fibres discontinues (whiskers) ont des propriétés supérieures a
celles des céramiques monolithiques. En effet, en incorporant ce type de fibre dans une matrice
céramique, la ténacité du matériau est améliorée et la dispersion de la contrainte a rupture est réduite
[Wang, 98].

Les fibres continues assurent, quant a elles, la rigidité et la résistance a rupture du matériau composite.

Elles supportent 1’essentiel de 1’effort mécanique.

L’amélioration des céramiques monolithiques est donc possible en les associant avec un renfort
fibreux supportant la charge mécanique de I’ensemble, et en incorporant des éléments susceptibles de
dévier les fissures au voisinage des fibres.

Les composites a matrice céramique introduisent un progreés important par rapport aux céramiques
monolithiques.

Les CMC renforcés par des fibres longues ou continues représentent actuellement la solution la plus
prometteuse pour aboutir a des matériaux de structure exploitables & haute température (composites

thermostructuraux) et présentant une tolérance a I’endommagement.
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I.1.2/ Définition d’un composite a matrice céramique

Un composite a matrice céramique est constitué d’une matrice et d’un renfort fibreux en céramique,
séparés par une interphase.

1.1.2.1/ L’architecture fibreuse

+ Les différents types de fibres

L’intégration d’un renfort fibreux dans une matrice céramique permet d’améliorer considérablement la
faible ténacité de la matrice tout en conservant la rigidité intrinsequement élevée du matériau. Les
différents types de renforts fibreux se distinguent par la géométrie des fibres (fibres courtes, fibres
longues) mais aussi par leur disposition (assemblage 1D, feutres, tissage 2D ou 3D, structure
aiguilletée 3D) et par leur nature [Dupeux, 04], [Gay, 97], [Christin, 05].

Elles sont choisies selon des critéres de légereté, de rigidité, de stabilité thermique ou chimique, de
facilité de tissage mais aussi en fonction de leur prix.

Deux types de fibres sont principalement utilisés pour renforcer une matrice céramique : les fibres de
carbone et les fibres de carbure de silicium (SiC).

Les fibres de carbone sont bon marché, possédent une excellente stabilité et conductivité thermique
mais sont également extrémement sensibles a 1’oxydation a partir de 400°C. Les fibres de carbure de
silicium sont, quant a elles, plus rigides et plus résistantes a I’oxydation [Naslain, 03].

Ils existent d’autres types de fibres comme les fibres oxydes (Al,Os, SiO,, ZrO,...) présentant
I’avantage d’étre intrinséquement inertes en atmosphére oxydante. Elles sont néanmoins sujettes a la
croissance des grains ainsi qu’au fluage et leurs propriétés mecaniques au-dessus de 1000°C sont
faibles [Bunsell, 00].

Le Tableau I. 1 ci-dessous recense quelques avantages et inconvénients de différentes fibres
céramiques [Eberling-Fux, 06] [Naslain, 03] [Naslain, 05] [Bunsell, 05].

Nature des fibres

] ) Avantages Inconvénients
ceramiques
- Chute des propriétés mécaniques a
haute température.
- Croissance des grains et fluage a
Oxyde Inerte en atmosphére oxydante partir de 1000°C.

- Isolantes thermiquement
- Densité supérieure aux fibres C et
SiC.

-19 -




Chapitre I : Synthése bibliographique

- Excellentes propriétés
thermomécaniques.
- Bonne conductivité thermique
- Deux classes : fibres haut moduleet | . . .
Carbone . L. Sensibilité & I’oxydation a 400°C
fibres haute résistance.

- Faible densité (1,7 - 2)

- Tissage aise.
- Faible cot.
- Tissage difficile en raison de la
- Tres bonnes propriétés mécaniques a rigidité.
haute température. - Stabilité thermique inférieure a
L - Faible densité (2,5 - 3,2). celle des fibres C.
Carbure de silicium . . N . .
- Oxydation passive de 800°C a - Adaptation des températures
1500°C si la pression partielle en d’élaboration en fonction de la fibre
oxygene est supérieure a 100Pa. utilisée.

- Prix élevé.

Tableau I. 1 : Avantages et inconvenients des principales fibres céramiques utilisées dans le domaine des
CMC

4+ Les fibres de carbure de silicium

Les premieres fibres a base de carbure de silicium ont été développées dans les années 70 par Yajima
et al. [Yajima, 76] [Yajima, 78]. Ces fibres sont commercialisées sous le nom de Nicalon™ par la
société japonaise Nippon Carbon, actuellement le premier producteur mondial de fibres SiC.

Cette fibre est obtenue par réticulation puis pyrolyse d’un précurseur organosilicié : le polycarbosilane
(PCS). Le procédé d’élaboration comporte trois étapes principales : le filage du PCS fondu a 300°C
sous atmosphere inerte conduisant a une fibre organométallique, la réticulation par oxydation afin de
la rendre infusible et la pyrolyse a 1200°C sous atmosphere inerte conduisant a la fibre céramique
finale (Figure I. 1).

La fibre Nicalon possede des grains SiC-B d’environ 1 a 2nm ainsi qu’un taux de carbone libre élevé
(15% atomique). L’étape de réticulation par oxydation a pour effet d’introduire des atomes d’oxygeéne
(12% atomique) dans une phase amorphe d’oxycarbure de silicium SiO4C,. 1l s’agit donc d’une fibre
thermodynamiquement instable puisque la phase amorphe Si-O-C se décompose en SiO(g) et CO(g)
pour des températures supérieures a 1100°C [Bouillon, 91].

Dans le but d’améliorer la stabilité thermique, une fibre dite de deuxiéme génération a été développée
par Nippon Carbon, la Hi-Nicalon. Le procédé d’¢laboration est semblable a celui de la fibre Nicalon,
excepté I’étape de réticulation réalisée par bombardement électronique sous atmosphére inerte (exempt
d’oxygéne). Cette fibre présente ainsi un taux d’oxygeéne résiduel de 1’ordre de 0,5%, aucune phase
amorphe Si-O-C et reste stable jusqu’a 1400°C [Takeda, 95]. Néanmoins, il reste un excés de carbone
libre (17% atomique) rendant la fibre Hi-Nicalon sensible a I’oxygéne et au fluage [Chollon, 95].
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Diméthyldichlorosilane
SI(CHJ)ICIz
Déchloratxon (Na)
Polydiméthylsilane
(PDMC) - (Sl-(Cﬂs)z)
réarrangement
Polycarbosllane
-(Sl-(CH3)-H-CH2)"

Filage sous N; ou fondu

L Fibre crue (fusible)]

Oxydation thermique

Irradiation ou
bombardement électronique

( Fibre infusible

Pyrolyse

Fibre Nicalon Fibre Hi-Nicalon
Si-C-0 Si-C

Figure 1. 1 : Elaboration des fibres Nicalon et Hi-Nicalon d’apres [Yajima, 76]

Des fibres de troisiéme génération ont été finalement réalisées dans le but d’obtenir des fibres
constituées de SiC pratiquement pur et résistantes au fluage. Le taux de carbone libre n’est plus que
d’environ 3% atomique grace a la modification de 1’étape de pyrolyse. Contrairement a la fibre Hi-
Nicalon qui est pyrolysée sous vide a 1300°C, la fibre Hi-Nicalon S est pyrolysée a 1600°C sous
atmosphére d’hydrogéne [Ichikawa, 00].

Le Tableau 1. 2 rassemble quelques caractéristiques des fibres base SiC [Papakonstantinou, 01]
[Naslain, 04] [Bunsell, 06].

Type de fibre Nicalon Hi-Nicalon Hi-Nicalon S
Diamétre (um) 15 14 12
% O 12 0,5 0,2
Rapport C/Si (%oat) 1,32 1,41 1,05
Diametre grain SiC (nm) 2 5 12
E (GPa) 200 270 420
o (MPa) 3000 2800 2600
Prix ($/kg) 2000 8000 13000

Tableau I. 2 : Quelques caractéristiques des différentes fibres céramiques
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Outre Nippon Carbon, d’autres fabricants de fibres de carbure de silicium sont présents sur le marché.
Le second producteur mondial de fibres SiC est également japonais. Ube industries propose comme
Nippon Carbon, une gamme étendue de fibres de premiére (Tyranno M, E, AM et ZMI), de deuxieme
(Tyranno ZE) et de troisiéme (Tyranno SA-3) génération [Bunsell, 00]. Ces fibres se caractérisent par
la présence d’éléments dopants dans le précurseur organosilicié permettant d’améliorer la stabilité
thermique des fibres [Okamura, 01].

La société américaine Dow Corning a développé avec le soutien de la NASA, la fibre Sylramic™.
Cette derniére est produite a partir d’un précurseur organosilicié contenant du titane : le
polytitanocarbosilane (PTC). Une étape de dopage en élément bore est ajoutée apreés la réticulation par
oxydation puis une pyrolyse a 1600°C est effectuée [Bunsell, 00].

Il s’agit d’une fibre constituée de SiC pur (donc comparable avec la Hi-Nicalon S et la Tyranno SA-3)
mais incluant des grains de TiB,, de B,C et de BN [Jones, 00].

4+ Les préformes fibreuses

A partir des différentes fibres citées précédemment, des fils constitués d’environ cinq cents fibres, sont
tissés et structurés pour former différents types d’arrangements géométriques appelés armures. Ces
préformes fibreuses (Figure I. 2) représentent la base de 1’élaboration d’un composite a matrice
céramique [Mei, 06].

R
O0mm

Figure I. 2 : Préforme en fibres de carbone

De nombreuses architectures multidirectionnelles existent. Les textures 2D, sensibles au délaminage,
sont obtenues soit par tissage, soit par empilement de couches unidirectionnelles (strates) selon des
orientations différentes [Christin, 02].

La tenue au délaminage peut cependant étre améliorée par aiguilletage : des aiguilles munies de barbes
pénétrent perpendiculairement aux couches fibreuses 2D (procédé aiguilletex), ou par I’ajout d’un fil
afin de relier les strates en elles (interlock) (Figure I. 3). Les textures ainsi obtenues sont 3D.
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Figure 1. 3 : Aiguilletage (gauche) et interlock (droite)

Dans les structures 3D ou nD, le renfort est continu dans une direction autre que celle des strates,
favorisant ainsi un comportement isotrope de la structure. Une structure 4D est réalisée en disposant
des baguettes de fibres céramiques selon les directions des quatre diagonales d’un cube. L’assemblage
est ensuite densifié puis usine (Figure 1. 4).

Figure 1. 4 : Composite 4D en fibres de carbone

L’arrangement spatial des fibres fait 1’objet de recherches dans le but d’améliorer, d’une part, la
perméabilité des préformes au gaz permettant leur densification par CVI (Chemical Vapour

Infiltration), et d’autre part, leur sensibilité au cisaillement interlaminaire et a I’arrachement.
1.1.2.2/ L’interphase
Le principal avantage des matériaux composites a matrice céramique par rapport aux céramiques

monolithiques réside dans leur comportement mécanique non fragile, bien que leurs constituants le
soient intrinsequement. Cette propriété paradoxale, rendant les CMC endommageables, est obtenue
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grace a un revétement d’épaisseur submicronique (100 a 500nm) déposé entre la fibre et la matrice,
I’interphase (Figure I. 5).

Matrice interphase fibre

Figure 1. 5 : Structure schématique d'un mini-composite (matrice, interphase, fibre)

L’interphase est un ¢élément clé des mécanismes d’interaction entre les fibres et la matrice dont les
fonctions principales sont [Naslain, 98] :

- Assurer le transfert de charge entre fibres et matrice ;

- Jouer le role de fusible mécanique et dévier les fissures matricielles paralléelement a 1’axe de des
fibres afin de les protéger d’une rupture catastrophique (Figure I. 6) ;

- Limiter les contraintes résiduelles dues a 1’élaboration et encaisser les écarts de dilatation thermique
entre fibres et matrice ;

- Conserver les propriétés a haute température du composite.

A

Figure 1. 6 : Principe du fusible mécanique de I'interphase

Le comportement mécanique du composite dépend fortement de la force de la liaison fibre/matrice et
donc de la qualité de I’interphase. La Figure I. 7 présente les différents cas rencontrés [Cabrero, 09].

Dans le cas d’une liaison forte, le composite présente un comportement fragile qui résulte de la
propagation des fissures matricielles a travers les fibres. Au contraire, dans le cas d’une liaison faible,
une décohésion fibre/matrice est observée. On se rapproche alors du comportement mécanique des
fibres seules. Enfin, si cette force de liaison est intermédiaire, le composite présente un comportement
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dit pseudo-ductile, provenant de la multifissuration progressive de la matrice et du transfert efficace
des efforts de la matrice vers les fibres. Ce type de comportement permet d’obtenir une contrainte a la
rupture plus élevée que dans les deux cas précédents [Naslain, 04] [Naslain, 05].

Contrainte
Contrainte
Contrainte

Déformation Déformation Déformation

a) b) c)

Figure 1. 7 : Comportement en traction d'un CMC en fonction de la force de la liaison fibre/matrice
a) Liaison forte b) Liaison faible ¢) Liaison intermédiaire

L’optimisation de ’interphase dans les CMC a montré qu’elle doit posséder une bonne compatibilité
physico-chimique avec les autres constituants, présenter une forte anisotropie ainsi qu’une faible
résistance au cisaillement. Les études se sont alors orientées vers des matériaux a microstructure en
feuillets (pyrocarbone et nitrure de bore).

Le pyrocarbone, de structure dérivée de celle du graphite mais moins bien organisée (structure
turbostratique), posséde des propriétés trés particuliéres qui en font un matériau d’interphase de choix,
telle qu’une faible liaison inter-feuillet propice aux déviations de fissures. 1l posséde en effet une
structure lamellaire comprenant des couches graphitiques empilées parallelement avec un désordre de
rotation [Bokros, 69] (Figure I. 8). Le pyrocarbone est déposé a I’intérieur de la préforme fibreuse par
infiltration chimique en phase vapeur (CVI) par craquage pyrolytique d’hydrocarbure gazeux.

En revanche, sa résistance a 1’oxydation est faible au-dessus de 400°C et la matrice doit, dans ce cas,

apporter une protection efficace contre 1’oxydation, non seulement pour la fibre mais également pour
I’interphase.
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Figure 1. 8 : Comparaison de la structure du pyrocarbone avec celle du graphite
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Le nitrure de bore de structure hexagonale est le second matériau d’interphase le plus utilisé. Il
présente une structure cristallographique similaire a celle du pyrocarbone, caractérisée par des énergies
de liaisons inter-plans faibles et des énergies de liaison intra-plans fortes [Le Gallet, 04]. Il est
toutefois difficile a obtenir sous forme cristallisée (haute température et haute pression) et sans
dégradation chimique liée aux précurseurs.

L’intérét de ce matériau dans les composites a matrice céramique provient de sa tenue a I’oxydation
accrue par rapport au pyrocarbone [Udayakumar, 11]. En effet, I’oxydation du nitrure de bore débute
vers 600°C. L’oxyde de bore (B,0;) formé étant liquide a cette température, il offre une bonne
cicatrisation des microfissures a chaud et empéche donc I’accés de I’oxygéne aux fibres, préservant
ainsi les propriétés mécaniques du matériau [Quémard, 05].

Ces deux interphases, pyrocarbone et nitrure de bore, remplissent leur réle de fusible mécanique et de
transfert de charge, assurant un comportement mécanique non fragile aux CMC. Néanmoins, lorsque
les conditions environnantes deviennent séveres (température élevée et atmosphére oxydante) ces deux
interphases sont altérées, entrainant une rupture prématurée du composite.

1.1.2.3/ La matrice

La matrice garantit la cohésion du matériau en jouant plusieurs réles. Elle assure premiérement le
transfert des charges appliquées au composite vers les fibres, et deuxiemement, elle protege les fibres

et I’interphase des agressions du milieu extérieur d’un point de vue chimique ou mécanique.

La matrice doit posséder un coefficient de dilatation thermique voisin de celui du renfort afin de
limiter les contraintes résiduelles créées lors des cycles thermiques. Ainsi, il est possible de se
prémunir de la formation de fissures matricielles pouvant a la fois endommager le matériau et

constituer des chemins d’accés pour les espéces oxydantes [Naslain, 98].

Les premiers composites & matrice céramique étaient composés de fibres et d’une matrice en carbone
[Christin, 02]. Les composites C{/C,, sont légers et possédent de bonnes performances mécaniques.
En revanche, la sensibilit¢ a I’oxydation de ces matériaux limite leur utilisation prolongée aux
atmospheres neutres ou réductrices. En réponse a cette difficulté, de nouvelles matrices composées de
carbure de silicium ont conduit a 1’émergence de composites de type C+/SiC,, dans un premier temps
puis SiC¢/SiC,, dans un second temps [Naslain, 05]. D’autres carbures (TiC, ZrC [Rambo, 04]
[Wang, 08] [Zou, 10]) ou nitrures (SisN, [Wang, 98]) peuvent étre également introduits dans la
matrice.

L’oxydation de ces matériaux débute ainsi a des températures plus élevées comparativement aux
composites C/C. Cette oxydation est généralement passive puisqu' une couche de silice adhérente se
forme a la surface du carbure de silicium, limitant le transfert d’oxygeéne. Néanmoins, en cas de
présence d'autres carbures tels que TiC ou ZrC, les couches d’oxydes formées a la surface de ces
derniers sont poreuses et facilitent I’oxydation du matériau [Tampieri, 92] [Shimada, 95].
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Par conséquent, les matrices SiC sont les plus courantes en raison de leur meilleure résistance a
I’oxydation, mais également en raison de leur plus faible densité (4,93 pour TiC et 6,7 pour ZrC contre
3,21 pour SiC).

Il existe une variante de la matrice SiC avec les matrices multicouches dites autocicatrisantes. Le but
est d’améliorer la protection contre I’oxydation des composites SiC/SiC et d’augmenter leur durée de
vie en atmosphére sévére [Lamouroux, 99]. Les matrices de cette classe sont déposées couche par
couche par voie gazeuse (Figure 1. 9). Des éléments tels que B ou Si y sont introduits, leur oxydation
conduisant a la formation de verres (& base de SiO, ou de B,0s), plus ou moins fusibles suivant leurs
compositions. Ces verres remplissent par capillarité les microfissures de la matrice qui se forment sous
charge, ralentissant ainsi la pénétration de 1’oxygeéne [Naslain, 99].

Figure 1. 9 : Section transverse d'un composite a matrice multiséquencée

1.1.3/ Les voies d’¢élaboration des composites a matrice céramique

Compte tenue de I’utilisation de fibres SiC longues aux seins des CMC, trois principales voies
d’¢élaboration sont utilisées pour aboutir a la densification des matériaux sans dégrader le renfort
fibreux (remplissage de la porosité par apport de la matrice) [Muhlratzer, 99]:

e \oie gazeuse ;

e Voie liquide ;

e Procédé céramique.

1.1.3.1/ Elaboration & partir de la voie gazeuse

L’¢laboration a partir de la voie gazeuse se référe au procédé CVI (Chemical Vapor Infiltration) ou
infiltration chimique en phase vapeur.

Les différents constituants du composite tels que l’interphase et la matrice sont successivement
déposés a partir de la décomposition de gaz précurseurs a des températures élevées (900-1100°C) et
sous faible pression.

Le matériau de départ est une préforme fibreuse 2D ou 3D maintenue par un outillage en graphite.
Durant les différentes étapes de densification, I’interphase puis la matrice SiC sont déposées a la
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surface des fibres, au travers du réseau poreux de la préforme, selon les équations de bilan suivantes
[Choy, 03] [Naslain, 04] :

H,

CH3S|C|3 @ —_— SiC () + 3 HCI (@ [1]
2 CiHy (9) —>» 2xXC+YyHyq [2]
BX3@+NHs) —— BN+ 3HX( [3]

Avec X =F, CI

Au contact de la surface chaude des fibres, servant alors de substrat, un gaz ou un mélange de gaz
réagit pour former une phase solide thermodynamiquement stable. Ainsi, le carbure de silicium est
obtenu a partir du méthyltrichlorosilane (MTS) en utilisant le dihydrogéne en tant que gaz vecteur et
réducteur (réaction 1). Un hydrocarbure est ajouté dans la phase gazeuse pour le dép6t de carbone
(réaction 2) et des matrices de type carbure. Les nitrures sont obtenus a partir de mélanges gazeux plus
complexes.

Afin que la porosité résiduelle finale du composite soit la plus faible possible, il est nécessaire que la
vitesse de dépot soit suffisamment lente par rapport a la vitesse de diffusion des gaz. C’est pourquoi,
le maintien des chemins d'accés aux gaz au sein de la préforme (porosité ouverte) jusqu’a la fin du
processus de densification est un point fondamental.

Il existe plusieurs variantes du procédé CVI telles que la CVI1 a flux forcé, obligeant les gaz réactifs a
traverser la préforme fibreuse, la CVI par gradient thermique, permettant de maintenir les pores
d’entrées ouverts plus longtemps ou encore la CVI pulsée [Bertrand, 98]. Cette derniére consiste a
répéter des cycles d’introduction des gaz a pression atmosphérique, de réaction, et d’évacuation par
vide primaire des gaz de réaction. Elle permet notamment d’obtenir une matrice séquencée
comprenant des dépdts de différentes natures de quelques nanometres d’épaisseur [Naslain, 01].

Enfin, c’est le procédé CVI isotherme et isobare (I-CVI) qui est actuellement le plus utilisé dans
I’industrie car il est adapté a une grande variété de préformes et permet la consolidation d’un grand
nombre de matériaux simultanément (Figure I. 10). Les préformes fibreuses sont soumises aux flux
des gaz précurseurs dans un four. Ces derniers pénetrent les préformes par diffusion. Dans le but
d’éviter la fermeture des pores durant le dépdt et pour favoriser la diffusion, la cinétique de dépot est
réduite en abaissant la température, le flux gazeux et la pression totale [Naslain, 04].

La I-CVI est un procédé d’élaboration menant a des interphases et des matrices de grande qualité. Elle
est utilisée a I’échelle industrielle pour 1’¢laboration de composites C/C, C/SiC et SiC/SiC possédant
d’excellentes propriétés mécaniques. En revanche, il s’agit d’un procédé nécessitant des
investissements importants pour que la cadence de production soit élevée. La lenteur des dépots
implique des centaines d’heures de traitement et donc des temps de fabrication de plusieurs semaines.
De plus, un usinage périodique des pieces au cours de leur densification est souvent indispensable

pour maintenir les pores d’entrées ouverts afin d’achever la densification, entrainant un surco(t
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conséquent. Les CMC produits possédent néanmoins une porosité résiduelle non négligeable de 10-
15%, point défavorable pour la tenue a I’oxydation dans le cas ou la matrice n’est pas autocicatrisante.
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Figure I. 10 : Schéma du procédé I-CVI pour fabrication de matériaux CMC

1.1.3.2/ Elaboration par voie liquide

L’élaboration par voie liquide de composites a matrice céramique peut tre réalisée grace a deux
procédés :
e L’imprégnation par un métal liquide sans réaction (Ml : Melt Infiltration) ou avec réaction
(RMI : Reactive Melt Infiltration).

e L’imprégnation et la pyrolyse d’un précurseur organométallique (PIP : Polymer Infiltration
and Pyrolysis).

* RMI ou Ml

Ce procédé d’élaboration est utilisé quand 1I’un des éléments constituant la matrice céramique
possédent une température de fusion modérée et qu’il est susceptible de mouiller les fibres. C’est le
cas pour deux éléments: I’aluminium (T#=650°C) [Kevorkijian, 99] et le silicium (T{=1416°C)
[Luthra, 93].

L’imprégnation par de 1I’aluminium liquide conduit a la formation d’une matrice d’alumine (procédé
DIMOX) [Murthy, 95]. Par capillarité, I’aluminium pénétre dans le réseau poreux d’une préforme et
sous une atmosphére oxydante, une matrice d’alumine se forme selon un processus complexe
impliquant la dissolution de I’oxygéne et la précipitation de Al,Os. Le procédé peut étre étendu a la
formation d’une matrice a base nitrure (AIN) s’il est conduit dans une atmospheére contenant de 1’azote
(Procédé PRIMEX) [Daniel, 95]. Ces deux procédés s’effectuant a une température d’environ 1200°C,
il est possible de les utiliser avec des fibres SiC de premiére génération (Nicalon).
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L’imprégnation liquide du silicium méne & une matrice formée de carbure de silicium apres réaction
du silicium et d’un réseau carboné dans une préforme [Ichard, 02].

Les premiers travaux sur la siliciuration remontent a la fin des années 50 [Popper, 60], puis General
Electric a introduit I’imprégnation de céramiques renforcées par des fibres de carbone au début des
années 70 [Hillig, 75] et enfin, ce procédé a été utilisé pour I’élaboration de composites SiC/SiC au
début des années 90 [Luthra, 93].

De manicre analogue a I’aluminium, le silicium liquide pénétre par capillarit¢é dans une préforme
fibreuse et réagit avec le carbone préalablement apporté par un dép6t CVI, une barbotine ou par

imprégnation et pyrolyse d’une résine organique, par exemple une résine phénolique.

Deux voies ont été développées pour 1’industrialisation : une voie dite « prepreg » faisant intervenir
une pré-imprégnation des fibres, et une voie dite « slurry cast », pour laquelle les fibres sont d’abord

tissées puis superposées pour former une préforme avant d’étre imprégnées (Figure 1. 11) [Luthra,
01].
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Figure I. 11 : Procédés d’imprégnation par le silicium liquide de G. E.

La RMI du silicium est simple, rapide et conduit a un composite dense. Cependant, la présence de
silicium libre résiduel abaisse la réfractarité ainsi que les performances mécaniques du composite et
limite son utilisation a trés haute température. L’application de températures trés €levées durant
1’élaboration implique 1’utilisation de fibres stables thermiquement, telles que les fibres de carbure de
silicium de troisiéme génération.

De plus, la RMI est limitée par I’endommagement des fibres qui interagissent chimiquement avec le
métal en fusion, rendant nécessaire le dépot par CVI d’une couche de pré-consolidation et d'une
interphase jouant le réle de barriére de diffusion ou de barriére sacrificielle.
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+  Imprégnation et pyrolyse d’un précurseur organosilicié (procédé PIP)

Le développement des céramiques non-oxydes a partir de précurseurs polymeres remonte au début des
années 60 [Ainger, 60]. La conversion d’un polysilazane, d’un polysiloxane et d’un polycarbosilane
en une fibre céramique a base SizN,/SiC pour des applications haute température apparait dix ans
aprés [Verbeek, 73]. Des progrés significatifs ont été apportés par Yajima et son équipe au Japon, a la
fin des années 70, avec la commercialisation de la fibre Nicalon a partir de la pyrolyse d’un
polycarbosilane [Yajima, 78].

La mise en application des précurseurs céramiques pour I’¢laboration de composites a matrice
céramique a débuté a la fin des années 90.

L’¢élaboration d’un CMC par procédé PIP (Polymer Infiltration Pyrolysis) consiste a faire pénétrer une
résine précéramique a I’intérieur d’une préforme fibreuse, puis a la transformer en céramique par des
traitements thermiques appropriés. Le procédé se décompose en trois étapes [Ziegler, 99]:

1/ L’imprégnation du précurseur dans une préforme fibreuse : différentes techniques peuvent étre
employées telles que I’imprégnation sous vide (la préforme est immergée dans la résine au sein d’une
enceinte sous vide primaire) ou par procédé RTM (Resin Transfert Molding : la résine est injectée
sous pression dans une préforme placée dans un moule) [Jones, 99].

2/ La réticulation in situ du précurseur : elle conditionne la pyrolyse et le rendement céramique en
permettant aux chaines polymeéres de se lier afin que seuls des groupes méthyles et des hétéroatomes
(oxygene, hydrogene et azote) soient évacués. L’étape de réticulation est réalisée a des températures
comprises généralement entre 200 et 250°C. L’utilisation d’un catalyseur, tel que le dicumylperoxyde
pour les polysilazanes par exemple, permet de diminuer la perte de masse et d’abaisser la température
de réticulation [Nguyen, 11] [Ziegler, 99].

3/ La pyrolyse (céramisation du précurseur) : elle permet de transformer le réseau obtenu par
réticulation en céramique. La céramisation est effectuée généralement par chauffage conventionnel
mais il existe également des pyrolyses par irradiation ou encore par micro-onde [Dong, 02]. La nature
et la cristallinité de la matrice ex-résine dépendent de la température de pyrolyse, de la vitesse de
montée en température mais aussi de I’atmosphére sous laquelle le traitement est réalisé [Gumula, 04]
[Duan, 12].

Les précurseurs précéramiques sont synthétisés par polymérisation de monomeres, ainsi le choix des
résines précéramiques est pléthorique et conditionne directement la nature de la matrice (Figure I. 12)
[Colombo, 10].

Les résines polycarbosilane (PCS) produisent des matrices composées d’une phase Si-O-C, ou SiC+C
suivant le type de réticulation, tandis que les résines du type polysilazane (PSZ) forment des phases
Si-C-N et peuvent produire sous certaines conditions a une matrice SisN, [Greil, 00] [Qi, 05].
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Figure 1. 12 : Composition des résines précéramiques dans le systeme Si-O-C-N-B

Le procédé PIP est une technique d’¢laboration relativement simple a mettre en ceuvre. Or, en raison
d’un retrait significatif du précurseur durant la céramisation, la matrice obtenue est poreuse. Ainsi, un
grand nombre de cycles PIP sont nécessaires pour réduire la porosité résiduelle, typiquement entre six
et dix cycles, et s’approcher du taux de densification du procédé CVI [Naslain, 05] [Jones, 99].

Une amélioration de ce procédé est possible en chargeant la résine précéramique avec des poudres de
maniere a limiter le retrait. Ces charges peuvent étre inertes ou réactives. Dans le second cas, des
poudres métalliques ou intermétalliques réagissent avec les gaz produits pendant la conversion
polymere-céramique mais aussi avec 1’atmosphére de pyrolyse pour former des carbures, des nitrures,
des oxydes ou encore des siliciures (Figure 1. 13). La réaction de ces charges peut s’accompagner d’un
accroissement de volume, compensant en partie le retrait volumique lors de la céramisation [Greil, 92]
[Greil, 98] [Colombo, 10].

Néanmoins, 1’ajout de charges induit une augmentation de la viscosité au détriment de 1’imprégnation

a cceur de la préforme.

A

Polymer

Figure I. 13 : Principe de la conversion polymére-céramique avec et sans charge
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Le Tableau I. 3 recense les prises de volume de quelques éléments et composés, formant des nitrures
par réaction avec N, ou NHj, intéressants pour la composition de CMC [Grreil, 92].

Espéces réactives N, ou NHs (g)
Ti TiN +8%
Al AIN +26%
B BN +142%
Si Si3gN, +13%
TiSi, TiN/SizN, +53%
TiB, TiN/BN +114%

Tableau I. 3 : Prise de volume de quelques éléments et composés par nitruration

Contrairement aux procédés MI et RMI ou les températures d’élaboration élevées nécessitent I’emploi
de fibres SiC pures (troisiéme génération), le procédé PIP, est un procédé d’¢élaboration a relativement
basse température puisque les températures appliquées pour effectuer 1I’étape de pyrolyse sont
d’environ 1000°C.

A T’instar de la CVI et en raison de la grande variété de précurseurs organosiliciés disponibles, le
procédé PIP permet de contrdler la composition de la matrice. Cependant, cette derniére est
inhomogeéne a cause du dégagement gazeux au cours des traitements thermiques [Kotani, 02].

De plus, le fort retrait volumique des résines durant leur céramisation rend nécessaire la répétition des
cycles d’imprégnation et de pyrolyse. Le procédé est ainsi long et colteux, d’autant plus que les
précurseurs sont relativement chers. Il est possible de pallier ce probléme en chargeant les précurseurs
avec des poudres limitant ou compensant ce retrait, mais au détriment de la viscosité et donc de la

qualité de I’'imprégnation.

1.1.3.3/ Voie céramique

L’¢laboration de CMC par procédés céramiques fait essentiellement référence a I’introduction de
poudres céramiques a l’intérieur d’une préforme fibreuse, suivi d’un traitement thermique de
consolidation par frittage, compaction uniaxiale ou pressage isostatique a chaud, afin de former un
réseau continu et une matrice homogene.

Le choix des poudres détermine la nature de la matrice. Des poudres SiC, des nitrures ou encore des
oxydes sont principalement utilisées [Hebsur, 99].

Les préformes fibreuses peuvent étre imprégnées par les poudres céramiques de différentes maniéres.
La plus simple est I'imprégnation sous pression réduite : un matériau est immergé dans une barbotine,
d’une poudre ou d’un mélange de poudres, préalablement stabilisée. L’ensemble est placé dans une
enceinte ou le vide est effectué, ainsi I’air contenu dans la porosité de la préforme est progressivement
évacué puis remplacé par la suspension. L’échantillon est ensuite séché dans le but de conserver
uniquement la poudre. L’imprégnation sous vide est d’autant plus efficace que la barbotine est
chargée, a condition que sa viscosité reste acceptable.
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L’ Aspiration de Poudre Submicronique (APS) est une autre technique d’imprégnation de poudre, mais
plus efficace. Elle consiste & forcer une suspension a traverser une préforme fibreuse par application

d’une pression ou du vide. Les poudres sont retenues par un filtre placé en dessous de cette derniére.

Quelle que soit la technique d’imprégnation utilisée, une étape de densification est nécessaire pour
obtenir une matrice homogene et liée.

11 est connu que le frittage d’une poudre SiC nécessite des températures de mise en ceuvre tres élevées.
De plus, la pression appliquée par le procédé, combinée avec les hautes températures ont pour effet de
dégrader considérablement le renfort fibreux.

Le procédé¢ NITE (Nano Infiltration and Transient Eutectics) permet par I’ajout d’agents de frittage
tels qu’Al,Oz ou Y,03 d’abaisser la température de frittage de poudres SiC nanométriques pour une
pression appliquée comprise entre 15 et 20MPa (Figure I. 14) [Naslain, 04] [Katoh, 02]. Les
matériaux ainsi €laborés présentent une excellente densification (5% de porosité résiduelle), de bonnes
propriétés thermiques et un haut module d’Young. Ces matériaux présentent cependant une faible
déformation a rupture et une résistance au fluage modérée du fait de la présence aux joints de grain de
phases oxydes.
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Figure 1. 14 : Procédé NITE pour I’élaboration d’un composite a partir d’une suspension de SiC nano.

1.1.3.4/ Procédes hybrides

Chaque procédé présente ci-dessus (CVI, RMI, PIP...) comporte des avantages et des inconvénients.
Un composite a matrice céramique élaboré entierement par CVI présente de bonnes propriétés mais il
est colteux et long a produire. L’élaboration par voie liquide permet de produire des composites plus

rapidement mais la technique n’est pas encore mature industriellement.

Les procédés hybrides sont parfois utilisés afin d’optimiser a la fois la densification des préformes
fibreuses mais aussi les codts de production. Dans une premiere étape, la voie gazeuse est privilégiée
pour le dépé6t d’interphase alors que, dans un second temps, les voies liquides et céramiques peuvent

&tre utilisées afin d’élaborer la matrice et combler la porosité résiduelle.
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1.1.4/ Propriétés mécanigques des CMC

Le comportement mécanique d’un composite a matrice céramique dépend d’un grand nombre de
parametres tels que la nature des constituants, l'intensité de la liaison fibre/matrice, la température
d’utilisation, 1’atmosphére, le taux volumique ou encore le taux de porosité résiduelle.

Les contraintes a rupture des fibres SiC produites par Nippon Carbon aprés différents traitements
thermiques sous air humide, ainsi que leur comportement apres traitement thermique a 1400°C sous
air sec ou humide sont reportés respectivement sur la Figure 1. 15 et la Figure 1. 16 [Takeda, 98].
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Figure 1. 15 : Contrainte a rupture en traction de fibres SiC aprés 10h de traitement thermique sous air
humide (2% H,0)
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Figure 1. 16 : Contrainte a rupture en traction de fibres SiC apreés traitement de 10 heures a 1400°C sous
air sec ou humide

De maniere générale, les propriétés de la fibre Nicalon, tels que la contrainte a rupture et le module
d’Young, ne sont stables que jusqu’a 800°C. En effet, le taux d’oxygene de ces fibres limite leur
utilisation a des températures plus élevées en raison du changement de microstructure, des pores se
formant lors de la dégradation de la phase oxycarbure. Ce taux d’oxygeéne est plus faible dans la
composition de la fibre Hi-Nicalon lui permettant de conserver ses propriétés jusqu’a 1300°C. Les
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hauts degreés de cristallinité et de pureté de la Hi-Nicalon S sont responsables des meilleures propriétés
mécaniques de ces fibres en température.

Les composites a matrice céramique standards (SiC¢#/SiC,,) ont un comportement mécanique qualifié
« d’inverse ». C'est-a-dire qu’a contrario d’un composite a matrice organique ou les fibres cédent les
premicres lors de 1’effort mécanique, la rupture de la matrice intervient avant celle des fibres dans le
cas d’un CMC [Naslain, 98].

Trois domaines sont généralement observés sur les courbes contrainte/déformation (Figure 1. 17). Un
premier domaine linéaire correspond aux déformations de la matrice et des fibres du composite.

Le deuxieme domaine est non-linéaire et correspond a la fissuration matricielle au-dela d’un certain
niveau de contrainte (80-100MPa).

Aprés saturation de cette fissuration matricielle, un dernier domaine linéaire apparait, correspondant a
une reprise de I’effort par les fibres. Finalement, la rupture non fragile du matériau se produit pour une
contrainte comprise entre 300 et 350MPa (taux volumique de fibres d’environ 40%) [Naslain, 03].
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Figure 1. 17 : Comportement théorique d'un composite 1D en traction

Au cours de cycles de chargement-déchargement a contrainte croissante (Figure 1. 18), le composite
s’endommage et présente de faibles déformations résiduelles sous sollicitation nulle, une évolution de
I’hystérésis des boucles et surtout une diminution du module d’Young est observée en raison de la
décohésion interfaciale, de la fissuration matricielle ou encore de la rupture des fibres les plus faibles
[Penas, 02].
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Figure I. 18 : Cycles de chargement-déchargement d’un composite SiC/SiC a température ambiante
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1.1.5/ Applications des CMC

Les composites a matrice céramigue non oxyde peuvent étre utilisés comme piece de structure a des
températures pouvant atteindre 1500°C. Les champs d'application des CMC concernent
principalement le domaine de I'aéronautique militaire, le domaine de I'aérospatial, celui de I'énergie et

maintenant de I’aéronautique civile.

Les avions commerciaux sont soumis a des normes de plus en plus strictes de réduction des émissions
polluantes et sonores. La masse de ces derniers doit ainsi étre abaissée et les rendements des moteurs
améliorés.

Les parties chaudes des réacteurs sont actuellement composées de superalliages a base nickel dont la
densité moyenne est comprise entre 8 et 9g/cm®. Ce sont des matériaux performants mais difficiles a
produire et limités a une température d’utilisation d’environ 1100°C.

Les CMC présentent donc le double avantage d’étre plus légers et plus réfractaires que les
superalliages a base nickel utilisés actuellement et permettent a la fois une réduction de la masse des
moteurs et un contréle de la combustion de maniere a limiter la formation d’espéces polluantes.

Le développement des composites SiC/SiC élaborés par voie CVI a débuté dans les années 80 quand
la Société Européenne de Propulsion (aujourd’hui Herakles), et d’autres entreprise commencerent a
développer des équipements et des procedés afin de produire des pieces pour ’espace, la défense, et
d’autres domaines d’application.

Herakles est a la pointe de cette technologie et a démontré les performances de ces matériaux dans un
grand nombre d’essais sur moteurs ou en vol dont voici quelques exemples :

- chambres de combustions et divergents pour moteurs de fusée a propergol liquide (Figure I. 19) ;

- protection thermique d’engins spatiaux ;

- volets, nez de tuyére, accroche flamme, pour les moteurs d’avion (Figure 1. 20).

Figure I. 19 : Divergent déployable du moteur Vinci développé par Herakles
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Figure 1. 20 : Quelques piéces en composite en matrice SiCcy, pour moteur aéronautique, développés par
Herakles : volets primaires (en bas a droite), volets secondaires (en haut a droite), accroche flamme, cone
d’échappement.

Un Mirage 2000 équipé de volets en composite SiC/SiC a fait une démonstration en vol au Salon du
Bourget en 1989, des volets de la derniére génération de composite SiC/SiC a matrice autocicatrisante
ont été testés avec succes sur des moteurs F100 — PW de Pratt et Whitney.

Les volets des moteurs M88 du Rafale (Figure 1. 21), ainsi que de certains moteurs de Mirage et de
F16, sont, a ce jour, fabriqués par Herakles.

Figure 1. 21 : Moteurs M88 du rafale, équipés de ses volets en C/SiC

En 2012, un Airbus d’essai A320 MSNOQO1 a fait son tout premier vol avec un de ses moteurs équipé
d’un cone central d’éjection en composite a matrice céramique congu par Safran. C’est en effet la
premicre fois qu’un avion civil expérimentait 1’utilisation d’'un CMC. La mise en service de la piece
est prévue pour 2019.

Depuis une dizaine d’années, les fabricants de moteurs d’avions travaillent sur 1’élaboration d’aubes
de turbine en CMC (Figure 1. 22). Le défi technologique qu’elles représentent s’explique par leurs

faibles dimensions, leur forme compliquée et le haut degré de précision qu’elles requiérent.
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Figure I. 22 : Aube de turbine élaboré par procédé CVI-MI

Les composites SiC/SiC CVI sont aussi envisagés dans les réacteurs nucléaires, en raison de la bonne
résistance de la phase B du SiC aux radiations, de leur excellente résistance a la rupture a haute
température, au fluage, a la corrosion et aux chocs thermiques. En outre, leur excellente résistance a la
fatigue thermique, permet de prévoir que les cycles de démarrage, d’arrét ou encore les accidents, ne
devraient induire de dégats significatifs dans les piéces.
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1.2/ L’oxynitrure de silicium (Si;N,O)

1.2.1/ Historique

Les céramiques & base de silicium telles que le carbure de silicium (SiC), le nitrure de silicium (Si3Ny)
et I’oxynitrure de silicium (Si;N,O) sont considérées comme des matériaux thermostructuraux trés
prometteurs, grace a leur faible densité, leur résistance mécanique, leur inertie chimique et leur
excellente résistance a I’oxydation [Washburn, 67a].

Si,N,O a été découvert en 1926 sous la forme Si-N-O dans un échantillon de la météorite Jajh deh Kot
Lalu, tombée dans le village du méme nom dans une province du Pakistan [Anderson, 64].

Sa composition a été déterminée avec exactitude en 1954 [Cahn, 04] et sa description
cristallographique parait dans le journal « Nature » en 1964 [Brosset, 64]. Toutefois, ce n’est qu’a
partir de 1967 que des publications scientifiques sur ce matériau ont réellement commencé a paraitre
[Ohashi, 91].

Depuis les quarante derniéres années, Si,N,O est considéré comme un matériau réellement prometteur
pour des applications a hautes températures, grace a son excellente résistance a 1’oxydation ainsi
qu’aux chocs thermiques dans des environnements séveres.

Bien que les perspectives d’utilisations de I’oxynitrure de silicium aient été moindres que celles du
nitrure de silicium dans le passé, des études montrent que la tendance actuelle est inversée. Ceci peut
s’expliquer par I’intérét croissant pour cette céramique concernant 1’utilisation dans des dispositifs
microélectroniques [Viscaino, 93] [Sanchez, 99] [Jintsugawa, 02] [Tompkins, 03], notamment pour
des applications diélectriques, des barrieres de diffusion ou encore des dép6ts antiréflechissants
[Gusev, 99].

1.2.2/ Propriétés de 1’oxynitrure de silicium

Si,N,0O se trouve sous la forme « Sinoite » dont le cristal posséde une symétrie orthorhombique Cmc2;
[Brosset, 64]. Les atomes de silicium sont au centre d’un tétraédre composé d’un atome d’oxygene et
de trois atomes d’azote (Figure I. 23).

L’oxynitrure de silicium posséde des propriétés semblables a celles de SisN, et SiC tout en bénéficiant
d’une faible densité et d’une résistance a 1’oxydation plus élevée que SiC.

Si;N,O est considéré comme le nouveau matériau thermostructural pouvant remplacer SizN, dans
certaines applications a tres haute température [Wu, 13].
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Figure 1. 23 : Structure cristallographique de Si,N,O

Le Tableau 1. 4 ci-dessous compare quelques caractéristiques de Si,N,O avec SisN, et SiC [Tong, 07].
Le module d’Young de Si,N,O est moins élevé que celui des deux autres céramiques. Cette différence

s’explique par des liaisons iono-covalentes moins fortes, due a la présence d’oxygene dans le

COMPpOse.
Caractéristiques Si,N,O SisN, SiC
Module d’Young (GPa) 230 320 400
Densité 2,81 3,27 3,20
Coefficient de dilatation (K™ 3,5.10° 3,6.10° 5.10°

Tableau I. 4 : Caractéristiques de Si,N,O comparées a celles de SizN, et SiC

1.2.3/ Données thermodynamiques

La Figure I. 24 représente le diagramme de phase SiO,-SizN, [Hillert, 92]. Si,N,O est le seul composé
intermédiaire dans ce systéme. Ses liaisons fortement covalentes en font une espece plus stable

thermodynamiquement que SizN, (fusion congruente a 2700°C) [Fegley, 81].

Dans le diagramme de phase Si-O-N (Figure 1. 25), il apparait deux domaines triphasés
Si+Si3N4+Si2Nzo et S|+S|02+S|2NZO [RocabOiS, 96]
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Figure 1. 24 : Diagramme SiO,-Si3N,4
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Figure 1. 25 : Diagramme Si-O-N pour T<2100K
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Le diagramme de prédominance du systeme Si-N-O a 1500K est beaucoup utilisé dans 1’industrie
puisqu’il permet de prévoir les réactions aux interfaces lors de I’oxydation de SizN4 (Figure 1. 26). Il
montre que 1’oxynitrure de silicium est présent a 1’interface entre la silice et le nitrure de silicium,
quelles gue soient les conditions de pression de diazote ou de dioxygene imposees, et que les pressions
d’oxygene aux interfaces sont faibles [Rocabois, 93].

0
Si3N4
3
-6 }—
g o | | .
= .
bt Psio=10 |Psio=10 o i -
g o= 1 Psio= 10| | Psiof10°
~ |
&n . |
] Si | 1
, :
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l
|
. | .
-15 I 1 [ ! I l | I | 1
-32 -30 -28 -26 -24 -22 -20 -18
LogPoz(atm)

Figure 1. 26 : Diagramme de prédominance du systéme Si-N-O & 1500K

La décomposition thermique de Si,N,O débute a partir de 1850°C en générant du nitrure de silicium,

de ’oxyde de silicium gazeux et du diazote selon I’équation de bilan suivante :
3Si,N,O () —> Si3N, e T 3SiO @t N, @ [5]

Les calculs thermodynamiques correspondants montrent que la décomposition de Si,N,O peut étre
repoussée a plus haute température en imposant une pression d’azote dans le systéme. En effet, la
pression partielle de SiO diminue quand celle de N, augmente. A titre d’exemple, & 1850°C, la
pression partielle de SiO passe de 5,3.10Pa sous 1bar d’azote a 2,5.10° Pa sous 10bar [Mitomo, 89].

Les données thermodynamiques concernant Si,N,O, notamment les valeurs de 1’enthalpie de
formation, sont difficiles a comparer dans la littérature compte tenu de la diversité des méthodes
expérimentales employées. En effet, les états stationnaires dépendent des conditions opératoires et ne
sont pas nécessairement proches de I'équilibre thermodynamique. Les cinétiques lentes de
décomposition ainsi que les différentes approches expérimentales permettent d'expliquer en partie les
incertitudes.
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1.2.4/ Principales voies d’élaboration

L’oxynitrure de silicium peut étre formé par des traitements thermiques d’oxynitruration permettant
d’incorporer de I’azote dans des couches trés fines de silice pour des applications en microélectronique
(nitruration de SiO, avec N,O, NO, NHs, N,) [Lednor, 89] [Temple-Boyer, 99] [Gusev, 01] (Figure
I. 27). Ces traitements s’opérent généralement a basse température : entre 800 et 1000°C.

Methods for nitrogen incorporation
into ultrathin SiQ; films

Thermal (oxy)nitridation Chemical and physical
deposition
Nitridation| | Nitridation | | Nitridation RTN; CVD Plasma Low energy JVD ALD | |Nitridation
in N:O in NO in NHs (LP, RT..)| |deposition/ | |N ion by atomic
nitridation | (implantation nitrogen

Figure 1. 27 : Différents traitements conduisant a la formation de I’oxynitrure de silicium

Le dép6t chimique ou physique en phase vapeur (CVD, PVD) permet la croissance de Si,N,O sur un
substrat suivant la réaction entre le disiloxane et ’ammoniac [Torrison, 03] :

HSi-O-SiH; T 2 NH; @ > 6 H, @t Si,N,O ©) [6]

Ce procédé est particuliérement intéressant puisque s’effectuant a basse température (environ 800°C),
de plus la vitesse de croissance du dépot est de 1’ordre de 30 nm/min. Cependant, le précurseur gazeux
(disiloxane) n’est pas disponible commercialement.

L’infiltration chimique en voie gazeuse (CVI) d’une préforme de silicium poreuse (poudres
compactées) par N, et SiF, a des températures comprises entre 1100 et 1300°C meéne a la formation
de whiskers d’oxynitrure de silicium [De la Pena, 07]. Les prises de masse, correspondant a la
formation de Si;N,O, sont les plus élevées a 1300°C pendant deux heures sous un flux d’azote de 120
cm®/min.

Outre 1’¢laboration de ’oxynitrure de silicium par voie gazeuse, surtout destinée a l’industrie
microélectronique ou de faibles épaisseurs sont requises, la synthése de poudres Si,N,O puis des
ceramiques denses est principalement réalisée par des procédés plus classiques de traitement
thermique de poudres réactives ou de frittage.

En 1967 parait le premier brevet concernant la synthése de Si,N,O par un traitement thermique d’un
mélange de silice, silicium et d’oxydes (CaO, MgO, CeO,, Y,03) sous azote et oxygene puis d’un
mélange silice et silicium sous azote pour des températures comprises entre 1350 et 1450°C
[Washburn, 67b]. La poudre quasi pure en Si,N,O (>95%) ainsi synthétisée est ensuite pressée a
chaud (1700°C, 40MPa) pour obtenir un matériau dense (96% de la densité théorigque).
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La réaction entre la silice, le silicium et I’azote conduisant a I’oxynitrure de silicium est exothermique.
Cette exothermie peut étre contrdlée en effectuant la réaction sous azote dilué¢ dans de I’argon ou de
I’hélium [Washburn, 72]. L’azote a ainsi pour role d’entretenir la réaction et I’argon ou 1’hélium a la
contenir. Avec cette technique, les temps d’élaboration sont plus long et le taux de conversion en
Si,N,O s’approche des 75%.

Le Tableau I. 5 reprend les différentes manicres d’élaborer 1’oxynitrure de silicium par des procédés
de frittage (frittage naturel réactif ou non, frittage sous pression gazeuse GPS ou frittage isostatique a
chaud HIP).

Dans ces procédés, des ajouts de frittage, généralement des oxydes, sont nécessaires puisque la
densification progresse grace a la dissolution de a-SisN4 et de sa précipitation sous la forme B-SizN,
dans le liquide formé par la silice et les oxydes de frittage (formation d’un eutectique). La
densification est complétée par la croissance de cristaux de Si,N,O résultant de la réaction entre -
SizN, et SiO,.

Des taux de densification élevés sont atteints, mais les températures ainsi que les pressions
d’élaboration le sont également et souvent non compatibles avec un renfort fibreux, y compris de
derniere génération.

De plus, la nécessité d’introduire dans les mélanges réactifs des aides au frittage dégrade le
comportement en oxydation et au fluage a haute température du matériau par rapport a Si,N,O pur.

Le frittage HIP a pour principal inconvénient 1’impossibilité d’¢laborer des pieéces possédant des
formes complexes. Le frittage naturel (sans contrainte mécanique) ou le frittage GPS permettent de
s’affranchir de la complexité des pieces. Tout comme la densification par HIP et pour les mémes
raisons, des ajouts de frittage sont nécessaires pour la synthése de 1’oxynitrure de silicium.

Des études concernant I’influence de la pression d’azote sur la synthése de Si,N,O par frittage GPS a
partir d’'un mélange équimolaire SiO,-SizN4 avec 5% massique d’Al,O3 ont permis de montrer que :
plus la pression totale est élevée, meilleure est la densification [Mitomo, 89]. En effet, la pression
limite la décomposition du matériau et ainsi, pour une température de 1800°C, la densification est de
I’ordre de 85% de la densité théorique sous un bar d’azote et augmente jusqu’a 93% sous dix bars.
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Procédé Matériaux de Aide au Condition . .
i . ) . ] ) Densification Référence
d’élaboration départ frittage d’élaboration
3%mol 1n 75% [Huang, 84]
u )
Al,O; 1700°C ’ 9
) 3%m MgO 1650°C 98% [Barta, 85]
Frittage . . :
S Si3N;-SIO, 5%m Al,O4 1800°C 92% [Mitomo, 89]
naturel réactif
A0, 8h [Bergman
Y,0; 40-80% gman.
1500°C-1800°C 90]
MgO
Frittage ) 6%m Al,O, [O’Meara,
Si,N,O 1600-1700°C 96%
naturel 10%m Y,0; 90]
0,5-2h
5%m Al,O4 1800-1850°C 82-93% [Mitomo, 89]
Frittage GPS |  SisN,-SiO 0.1-1MPa N,
rittage isN,-Si
9 SR 0,05- 2h
15%mol 1800°C - [Kanzaki, 90]
Ce0, 0,1-10MPa N,
13min
i [Washburn,
Si,N,O - 1700°C 96%
67]
40MPa
Al,O4 1700-1750°C 97% [Kanzaki, 90]
. . 2h
Si3N,-SIO, .
3%mol CeO, 1750°C 99% [Ohashi, 91]
30MPa
Cordierite 0,5-8h
SisNy4 Y,05-MgO 1750°C 95% [Emoto, 98]
Y,0;-Al,0; 20MPa
. 1h30
Frittage HIP 1%m Al,O3
1900°C - [Park, 02]
6%m Y,03
30MPa
1h
. . 0,5-5%mol
SisN,-SiO, Lio 1400-1550°C 90-98% [Tong, 07]
? 30MPa
1h
2%mol
i 1550°C - [Tong, 08]
L|2CO3
30MPa
. . 2h
S|3N4-S|02- A|203
1600-1700°C 98% [Olsson, 95]
ZrOZ Y203
200MPa

Tableau I. 5 : Conditions d’élaboration de Si;N,O par frittage
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Depuis peu, il est possible de synthétiser Si,N,O par procédé PIP a partir d’une résine précéramique.
En effet, trés peu de recherches ont été effectuées concernant le développement d’un polymeére
précurseur de phases Si-O-N, contrairement aux précurseurs Si-C, Si-C-N ou Si-B-C-N.

La pyrolyse sous azote d’un nouveau type de précurseur, le polysiloxycarbodiimide [SiOSi(NCN)s]y,
aboutit a la synthése d’un composite Si,N,O/Si3;N, dont les proportions et la cristallinité évoluent avec
la température. Ainsi, a 1000°C, la céramique est composée d’une seule phase amorphe de Si;N,O, a
1400°C de deux phases cristallines Si,N,O et SizN4 a proportion égale et a 1500°C, majoritairement de
SizN4 [Cheng, 13].

Le perhydropolysiloxazane est un précurseur Si-O-N synthétisé a partir d’une hydrolyse partielle de
H,SiCl, suivie d’une réaction d’ammonolyse par NHj. L’oxynitrure de silicium produit a partir de ce
précurseur a 1400°C sous azote comporte du silicium libre [Zhang, 12].

Toutefois, le polysiloxycarbodiimide et le perhydropolysiloxazane, tout comme le disiloxane, ne sont
pas disponibles commercialement mais synthétisés par les auteurs de 1’étude.

Des nano-fibres d’oxynitrure de silicium sont synthétisées a partir d’un précurseur commercialement
disponible, le polymethylphenylsilsesquioxane, auquel est ajouté un catalyseur a base de cobalt. Les
nano-fibres se forment par I’intermédiaire des mécanismes d’interaction vapeur-liquide-solide (VLS),
impliquant des réactions avec les molécules gazeuses SiO et CO, issues de la décomposition du
polymeére [Guo, 14].

La pyrolyse sous azote d’une résine polysiloxane (Si-O-C) en présence d’un catalyseur actif de type
MeSi, (Me = Fe, Cr, V, ...) permet d’abaisser la température de nitruration du résidu céramique de
1200°C a des températures inférieures a 1000°C. Des calculs thermochimiques relatifs a la
composition des phases en équilibre pour un polysiloxane chargé par un disiliciure de métal indiquent
gue Si,N,O et SisN, sont les principaux composés résultant de cette nitruration [Greil, 12a].

Au cours de la céramisation d’une résine organosiliciée, un fort retrait volumique créant des fissures
est observé. Ainsi, les réactions de carboréduction (réactions 7 et 8) peuvent conduire a la formation
de Si,N,O et SizN,, diminuant par la méme occasion, d’une part, le taux de carbone libre dans le
matériau et, d’autre part, le taux de porosité par augmentation volumique de la charge métallique lors
de la nitruration (Figure 1. 28) [Greil, 12b].

2Si0 g+ C 5+ Nz () — > SizNLO (g + CO (g AGgpoec = -437kJ/mol  [7]

3SiO @t 3C Ok 2N, (9 — SisN, 7t 3CO ) AGggpec = -428kJ/mol [8]
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Figure 1. 28 : Schéma d’un remplissage de fissure par nitruration catalysée d’une céramique Si-O-C

Dans la pratique, la synthése et la densification de Si,N,O restent difficiles, limitant son potentiel et
par conséquent, son utilisation.

Ces difficultés sont essentiellement dues a des températures ainsi que des temps d’élaboration élevés
ou encore a la présence dans le matériau d’espéces ou d’¢éléments résiduels tels que la silice ou le
silicium ou de phases secondaires (a-SisN4 ou B-SizNy).

La littérature fait aussi mention de la difficulté d’¢élaborer 1’oxynitrure de silicium steechiométrique. En
effet, a cause d’un large éventail de composition, il est plus commun de trouver des études sur la
synthése et la caractérisation d’oxynitrure de silicium de la forme SiyN,O [Gusev, 99] [Hess, 99].

1.2.5/ Synthese par réaction de type SHS
1.2.5.1/ Procédé SHS

Le procédé SHS (Self propagating High temperature Synthesis), ou synthése par combustion, fut
employé avec succes dans la synthése de nombreux matériaux a la fin des années 60. Il s’agit d’un
procédé d’élaboration mettant en jeu une réaction chimique suffisamment exothermique lui permettant
de s’auto-entretenir et de se propager sous la forme d’une onde de combustion. Il s’agit alors d’une
source potentielle de développement de matériaux avancés de grande pureté, pour un colt modéré
[Vrel, 95].

A titre d’exemple, la réaction SHS la plus connue est la réaction thermite ou aluminothermique dans
laquelle un oxyde de fer est réduit par de I’aluminium (élément trés réducteur) pour former de 1’oxyde
d’aluminium et du fer. La réduction de 1’oxyde est extrémement vive et exothermique, portant la
température a plus de 2000°C.

En contraste avec les autres procédés nécessitant des temps d’élaboration relativement long et des
investissements éleves, le procédé SHS permet de synthétiser des matériaux incluant des alliages, des
intermétalliques ou des céramiques (borures, carbures, nitrures ou encore oxydes) en trés peu de
temps, constituant une voie particulierement intéressante pour les industriels [Liu, 13].

Depuis une dizaine d’années, des études sont menées pour synthétiser 1I’oxynitrure de silicium le plus
pur possible par procédé SHS [Radwan, 03b]. Pour cela, la méthode consiste a nitrurer un mélange de
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poudres de silicium et de silice dans les bonnes proportions steechiométriques. La réaction se déroulant
est alors fortement exothermique [Pradeille, 06] :

3Si et SiO, et N, © — 2Si,N,O () AH = -492 kJ/mol [9]

La Figure I. 29 montre un profil thermique ou thermogramme caractéristiqgue de la formation de
1I’oxynitrure de silicium par réaction SHS. Cette dernicre a lieu dans un mélange de poudres silicium-
silice compacté par une presse isostatique a froid [Radwan, 03b]. Elle est trés rapide puisque

compléte en deux minutes et la température maximale s’approche de 1500°C.
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Figure 1. 29 : Profil thermique caractéristique de la synthése de Si,N,O par SHS

La synthese de Si,N,O par réaction de type SHS se fait sous pression d’azote. Cette pression gazeuse
permet d’assister la densification du matériau a la manieére d’une pression mécanique et d’augmenter
I’activité du gaz. Des pressions tres élevées de 1’ordre de 100MPa peuvent étre utilisées, engendrant
des difficultés techniques pour la conception des enceintes, ce qui peut freiner 1’industrialisation du
procédé [Liu, 13].

Pradeille et al ont étudié I’influence de la pression d’azote de 2 a 50MPa sur le rendement de
formation de Si,N,O a partir d’un mélange Si-SiO, [Pradeille, 06]. Les valeurs des rendements de

conversion en fonction de la pression d’azote sont reportées dans le Tableau I. 6.

Pression (MPa)  Si;N,O (%om) Si (Y%om) a-SizgN4 (%om) B-SizNg (Yom)
2 97 3 - -
6 92 4 4 -
20 63 19 18 =
50 18 24 58 -

Tableau 1. 6 : Composition des matériaux élaborés par SHS en fonction de la pression d’azote

Il apparait trés clairement que plus la pression gazeuse est élevée, plus la proportion d’oxynitrure de
silicium diminue et plus la proportion des phases secondaires augmente (silicium n’ayant pas réagi et
a-SisNg). En effet, la conductivité thermique du gaz sous pression étouffe la réaction SHS et des
difficultés apparaissent pour amorcer cette derniére [Bockowski, 97] [Marin-Ayral, 00].
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Quelques parametres et caractéristiques d’¢élaboration des procédés HIP et SHS sont comparés dans le
Tableau I. 7.

Ce dernier met en évidence les avantages de la synthese de Si,N,O par réaction SHS, a savoir
principalement une température d’élaboration et un temps de réaction plus faibles que par HIP
[Ohashi, 91] [Tong, 07] [Radwan, 03b] [Pradeille, 06] [Li, 12].

HIP SHS
Temp. élaboration 1750-1900°C 1450-1500°C
Pression (bar) 300 1-30
Densité 2,84 2,22 —2,84
Kic (MPa.m*?) 3,1 2,3-33
E (GPa) 289 230
6 (MPa) 490 200 — 363
% Si,N,O 98 97
Temps de réaction 1-2h Quelques minutes

Tableau I. 7 : Comparaison des caractéristiques de Si,N,O élaboré par HIP et SHS

1.2.5.2/ Mécanisme de formation

La formation de Si,N,O par procédé SHS est régie par des mécanismes complexes de réactions solide-
gaz, solide-solide, solide-liquide et liquide-gaz. La littérature mentionne de maniére unanime que la
réaction SHS démarre lors de la fusion du silicium, c'est-a-dire aux alentours de 1416°C.

La synthese de 1’oxynitrure de silicium est expliquée selon deux mécanismes distincts d’acceés au
silicium par 1’azote [Radwan, 03b] [Pradeille, 06] [Li, 12].

Le premier cas implique un acces difficile au silicium. Le silicium fondu dissout la silice environnante
formant ainsi un liquide enrichi en oxygene. Une fois la composition steechiométrique atteinte, Si,N,O
se forme aprés incorporation de 1’azote dans ce liquide enrichi en oxygéne [Pradeille, 08].

Le deuxieme cas est le plus couramment rencontré dans la littérature et correspond a un acces
relativement aisé de 1’azote au silicium. La nitruration du silicium liquide entraine 1’activation d’une
seconde réaction avec la silice formant Si,N,O [Radwan, 03b] [Li, 12] [Wu, 13].

Dans la plupart des études, il subsiste tout de méme des phases minoritaires de a-SisNg4, B-SizN,4 dans le
matériau. La présence de a-SizN, peut aisément se comprendre par la nitruration du silicium en phase
solide ou par réaction de 1’azote avec le monoxyde de silicium. Un excés de silicium dans le mélange
Si-SiO, permet d'expliquer la présence de B-SisN, résiduel (nitruration en phase liquide de Si).

Dans ce dernier cas, suivant les proportions de SiO, et Si dans le mélange de départ, du silicium et de
la silice résiduels peuvent étre également détectés [Miyazaki, 13].
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1.2.5.3/ Thermodynamique de la réaction

La synthese de Si,N,O par réaction SHS peut étre interprétée comme la succession de deux réactions
chimiques exothermiques [Li, 12].
La réaction initiale est la nitruration sous pression du silicium liquide pour former B-SizN, :

3Si(s) + 2N, (@) —>  PB-SisNs (5) AH® = - 372,4 kJ/mol [10]

La réaction 10 est trés exothermique, provoquant ainsi une forte élévation de la température locale et
mene alors a la formation de I’oxynitrure de silicium par ’activation d’une seconde réaction entre 3-
SisN, et SiO; :

B-SisN, (s) + SiO,(s) —>  2Si,N,0 (s) AH® = - 120 kd/mol [11]

Les calculs thermodynamiques des valeurs d’enthalpie et d’énergie de Gibbs aux températures des
différentes réactions viennent confirmer cette interprétation (Figure 1. 30) [Radwan, 03a]. En effet,
lorsque la réaction 10 démarre, la nitruration du silicium est la plus favorable thermodynamiquement
(AGyy < AGyy), mais lorsque la température dépasse 2000K, c’est la réaction entre SisN4 et SiO, qui
devient prépondérante (AGy; < AGyg).
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Figure I. 30 : Enthalpie et Energie de Gibbs des réactions 10 et 11
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1.2.6/ Résistance a I’oxydation et a la corrosion

Des études concernant 1’oxydation du nitrure de silicium ont montré qu’il existe une forte corrélation
entre les performances de cette céramique et la présence de Si,N,O a sa surface [Melendez-Martinez,
04]. En effet, dans le cas ou une fine couche d’oxynitrure de silicium est présente a la surface du
nitrure de silicium, la constante d’oxydation de ce dernier est quinze fois plus faible que celle du
carbure de silicium, dans des conditions normales d’oxydation soit 1350°C sous air sec. Sachant que
I’oxydation passive du carbure de silicium est régie par la diffusion de 1’oxygene dans une couche
protectrice et naissante de silice a sa surface, ce résultat montre que la diffusion de I’oxygene se fait
plus lentement au sein de Si,N,O.

En effet, les ions azote sont triplement coordonnés dans un réseau tétraédrique [SiN3;O] dense dans
I’oxynitrure de silicium (cf. Figure 1. 23) tandis que les ions oxygenes sont doublement coordonnés
dans la silice. De plus, la force des liaisons Si-N dans Si,N,O augmente significativement 1’énergie
d’activation pour la diffusion des gaz dans le réseau (293kJ pour la liaison Si-N contre 209kJ pour la
liaison Si-O) dont la grande partie provient de 1’énergie nécessaire pour déformer la structure et ainsi
permettre la migration des molécules gazeuses d’un interstice a I’autre [Anderson, 54].

Le Tableau I. 8 ci-dessous présente les valeurs des coefficients de diffusion de la molécule de
dioxygéne au sein de la silice et de I’oxynitrure de silicium a différentes températures [Tressler, 90].
La diffusion de I’oxygéne est de un a trois ordres de grandeur plus faible dans Si,N,O que celle dans
SiO; entre 1200 et 1400°C.

) Coefficient de diffusion (cm?/s)
Température (°C)

Sio, Si,N,O
1200 2,8.10° 2410
1300 5,00.10° 9,3.10™
1400 8,4.10° 1,1.10°

Tableau I. 8 : Coefficients de diffusion d’0, au sein de SiO, et Si,N,O a différentes températures

L’oxynitrure de silicium pur posséde une excellente résistance a 1’oxydation, d’une part, grace a la
formation d’une couche amorphe protectrice de silice durant les premiers stades de 1’oxydation
[O’Meara, 91] [Manessis, 96] et, d’autre part, au moyen d’un réseau plus resserré¢ que SiO; la
diffusion de I’oxygéne y est beaucoup plus lente (barriere de diffusion) [Ogbuji, 92] [Chollon, 00].

Si;N,0 s’oxyde pour former de la silice et de 1’azote selon I’équation de bilan suivante :
Si,N,0 o7t 3/20, @ —> 2Si0O, e T N, @ [11]
La Figure 1. 31 représente I’évolution au cours du temps de 1’épaisseur de cette couche de silice

protectrice sous 1Atm d’O, de 1000 a 1300°C. La cinétique d’oxydation de Si;N,O suit une loi

parabolique indiquant que 1I’oxydation est contr6lée par des mécanismes de diffusion.
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La loi et le diagramme d’Arrhenius permettent d’évaluer I’énergie d’activation pour 1’oxydation de
Si,N,0 aux températures comprises entre 1000 et 1300°C a 220kJ/mol [Manessis, 98].

1000
L v 1300°C
[ A 1200°C
= 1100°C
800 1000°C

600

X (nm)

400

200

t(hr)

Figure 1. 31 : Epaisseur de la couche d’oxyde en fonction du temps pendant I’oxydation de Si,N,O sous
1Atm d’O, [Manessis, 98]

Le Tableau I. 9 ci-dessous reporte les valeurs de prise de masse de Si,N,O densifié¢ dues a 1’oxydation
sous air sec a 1100°C 1200, 1400 et 1500°C [Washburn, 88] [Radwan, 03b].

Conditions de test Prise de masse (mg/cm?)
1100°C, 24h 0,8
1100°C, 100h 1,2
1200°C, 10h 0,4
1400°C, 10h 0,6
1500°C, 10h 1,0

Tableau I. 9 : Prise de masse de Si,N,O dense pendant I’oxydation sous air sec

La constante d’oxydation k, dépend linéairement de la pression partielle d’oxygene (Figure 1. 32) mais
elle est indépendante de la pression partielle en azote dans le milieu oxydant. Ainsi le comportement a
I’oxydation de Si,N,O est régi par le mécanisme de diffusion de la molécule O, au travers de la couche
de SiO, et non de la diffusion vers 1’extérieur de N, provenant de Si,N,O.
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Figure 1. 32 : Diagramme d’Arrhenius entre la constante d’oxydation et la température (1000 & 1300°C)
pour ’oxydation de Si,N,O a différents valeurs de pression partielle d’O, [Manessis, 98]

Cependant, la couche protectrice de SiO, amorphe commence a cristalliser sous la forme de
cristobalite (forme stable de la silice a haute température) a partir de 1350°C. Il en résulte un
comportement en oxydation de Si;N,O suivant une loi non parabolique entre 1350°C et 1500°C
(Figure 1. 33). En effet, dans cette gamme de température, la nucléation et la croissance de la
cristobalite débute dans la couche amorphe [Persson, 92].

En revanche, 1’oxydation de I’oxynitrure de silicium suit & nouveau une loi parabolique au dessus de
1500°C, correspondant cette fois-ci, a la diffusion de 1’oxygéne dans 1’oxyde cristallisé.
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Figure I. 33 : Prise de masse au carré en fonction du temps pour 1’oxydation de Si,N,O a 1300, 1400 et
1500°C
L’oxynitrure de silicium pur étant difficile a élaborer, et donc a caractériser, la littérature se concentre
principalement sur les propriétés d’oxydation de matériaux synthétisés avec des ajouts de frittage. Au
cours du procédé d’élaboration, ces derniers vont former une phase vitreuse aux joints de grain et
abaisser la résistance a 1’oxydation du matériau.
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Si,N,O consolidé par frittage naturel avec Al,O3 et Y,0; en tant qu’aides au frittage présente une trés
bonne résistance a I’oxydation pour des températures allant jusqu’a 1350°C. Des couches protectrices
minces d’oxyde sont formées. Lors de 1’oxydation de 1200 a 1350°C, la phase vitreuse intergranulaire
cristallise de maniére importante en formant une phase Y,Si,O;. Pour des températures supérieures a
1400°C, une oxydation catastrophique est observée, accélérée par un décalage de composition du
matériau vers un eutectique Y-Si-Al-O-N [O’Meara, 91] [Cao, 85].

La nature et 1’état cristallin de la phase aux joints de grains jouent donc un réle important dans la tenue
a ’oxydation du matériau.

Si;N,O densifié par HIP avec MgO montre une faible prise de masse, de ’ordre de 0,1mg/cm?, au
cours de son oxydation a 1400°C pendant 24h sous flux d’air [Billy, 81]. Huang et al ont montré que
Si;N,O densifié & nouveau par HIP, mais avec Al,Oz posséde une meilleure résistance a 1’oxydation
comparé aux SiAION ou a SizN, [Huang, 84].

Ohashi et al ont comparé la résistance a 1’oxydation de 1300 a 1500°C sous air sec de Si,N,O élaboré
par HIP a I’aide de CeO,, avec une phase cristalline aux joints de grains pour 1’un et amorphe pour
I’autre [Ohashi, 91]. Le second matériau montre une tenue a 1’oxydation supérieure au premier, grace
notamment & une diffusion plus lente des ions Ce** au sein d’une phase amorphe aux joints de grains
(énergie d’activation d’environ 140kJ/mol), retardant la décomposition d’une phase Si-Ce-O-N.

Des tests de résistance a la corrosion ont également pu montrer que I’oxynitrure de silicium était
chimiquement inerte a 1’acide sulfurique (1mol/L), a I’hydroxyde de sodium (2mol/L) et au chlorure
de sodium (2mol/L) pour une exposition d’une durée de deux cents heures & température ambiante
[Radwan, 03b]. Néanmoins, des que la température dépasse les 1000°C, la résistance a la corrosion
est considérablement affectée par la présence de NaCl. Bien que NaCl ne soit pas suffisamment
basique pour dissoudre la couche de silice protectrice, il subsiste en température une phase NaO qui,
par réaction, modifie le réseau de SiO, et augmente significativement la diffusion de 1’oxygene dans le
matériau [Heim, 97].

1.2.7/ Propriétés mécaniques

Le Tableau I. 10 résume les propriétés mécaniques de Si;N,O suivant des procédés d’élaboration de
compression & chaud.

Contrairement au procédé d’élaboration par réaction de type SHS, les densifications sous pression
(SPS, HIP, HP ...) nécessitent 1’utilisation d’aides au frittage. Au cours du procédé, ces derniers
migrent aux joints de grain pour former une phase intergranulaire vitreuse [Ohashi, 88].

La nature de cette phase intergranulaire, de méme que les impuretés incluses dans les poudres
commerciales de départ, ont pour effet de dégrader les performances mécaniques de la céramique.

A cause d’un abaissement de la température de ramollissement de la phase intergranulaire, les
halogénes tels que ClI ou F, impuretés typiques contenues dans les poudres brutes de nitrure de
silicium, alterent les propriétés a haute température du matériau, [Ohashi, 97]. De plus, 1’écart de
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composition chimique entre la céramique et sa phase intergranulaire génére des contraintes thermiques
a cause de coefficients de dilation différents.

Conditions
d’élaboration

Résistance
a la flexion
(MPa)

Module de
Young
(GPa)

Dureté
Vickers
(GPa)

Ténacité
(MPa.m'?)

Coefficient de
dilation
thermique

Référence

(10°K)

HIP
1560°C -
30MPa

221 - - - [Boch, 79]

HP
1750°C 1h
30MPa

700 235 - 2.4 3,3 [Ohashi, 91]

HIP
1700°C 2h
200MPa

300 - 18,5 3,9 -

[Larker, 92]

HIP
1950°C 2h
200MPa

500 288 19 3 3,6

SPS
1600°C 2min
30MPa

[Radwan,

363 -
03b]

18,7

HIP
1500°C
30MPa

513 289 17 33 33 [Tong, 07]

Tableau I. 10 : Propriétés mécaniques de Si,N,O élaboré par différents procédés de compression a chaud

Li et al ont étudié la résistance a la flexion et la ténacité de Si,N,O, élaboré par nitruration d’un
mélange Si-SiO,, en fonction de la température de frittage [Li, 12]. La meilleure résistance a la flexion
est obtenue pour une température de frittage de 1600°C (230MPa). Une ténacité de 1’ordre de
2,3MPa.m"? est obtenue & 1550°C (Figure 1. 34).

Le taux de porosité et donc la microstructure explique ces résultats. En effet, en dessous de la
température de fusion du silicium, 1’oxynitrure de silicium formé est peu dense (porosité ouverte de
48%). Au dessus de 1420°C, la céramique se densifie peu a peu avec 1’augmentation de la
température, la taille des défauts diminue, augmentant ainsi les performances mécaniques du matériau.
Néanmoins au-dela d’une certaine température, la céramique se dégrade et ses propriétés mécaniques
également.
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Figure 1. 34 : Résistance a la flexion et ténacité de Si,N,O en fonction de la température de frittage [Li, 12]
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1.3/ Conclusions

A la différence d’une céramique monolithique, un composite & matrice céramique posséde un
comportement mécanique non fragile et endommageable. Ces propriétés exceptionnelles lui sont
conférées grace a 1’association d’un renfort fibreux et d’une matrice, séparés par une interphase. Le
role de cette derni¢re est d’assurer le transfert de charge lors de sollicitations mécaniques et de
permettre la déviation des fissures.

Les CMC présentent une faible densité, des propriétés mécaniques et des tenues a 1’oxydation
intéressantes sur une large gamme de température. Cette thermostabilité permet en outre de
s’affranchir des dispositifs de refroidissement actuellement employés sur certaines pieces chaudes
dans les turboréacteurs.

Ces caractéristiques remarquables en font des matériaux de choix pour remplacer les superalliages
base nickel qui équipent aujourd’hui les moteurs aéronautiques, possédant une densité élevée et une

température d’utilisation limitée a 1100°C.

Les CMC sont jusqu’a présent employés dans le domaine du spatial et du militaire. Les temps
d’utilisation sont généralement de ’ordre de quelques minutes, et seulement quelques pi¢ces sont
produites par an. La priorité est donc principalement orientée vers la performance des matériaux et non
sur les cofits et temps d’élaboration (environ trois semaines pour un CMC fabriqué par CVI).

Le marché de I’aéronautique civil répond a des besoins opposés a ceux du spatial ou du militaire. La
cadence ainsi que les codts de production sont des éléments primordiaux pour étre compétitif dans ce
secteur. L. attente concernant les performances des matériaux est également différente puisque la durée
de vie est comprise entre 30 000 et 100 000 heures.

Une alternative a la CVI, telle que I’imprégnation par du silicium liquide (MI-RMI), est d’ores et déja
a I’étude chez les industriels. Cependant, les matériaux élaborés par ce procédé contiennent un taux de
silicium résiduel non négligeable, limitant leur température d’utilisation a 1300°C, en raison de la
faible résistance au fluage de la matrice.

Les travaux de cette thése s’articulent autour de la mise au point d’une nouvelle matrice pour un
matériau CMC, thermostable a des températures supérieures a 1450°C, associée a un procédé

d’élaboration encore jamais utilisé dans ce domaine.

L’oxynitrure de silicium (Si;N,O) présente des propriétés intrinséques remarquables telles qu’une
excellente résistance a 1’oxydation, supérieure a celle du carbure de silicium, une faible densité, une
bonne thermostabilité et des propriétés mécaniques intéressantes. Ces caractéristiques en font une
ceramique thermostructurale prometteuse.

En effet, si les premiers composites étaient destinés a des usages en milieu "ultra propre" (satellites) ou
pour des durées de vie tres courtes (fusées, missiles) ou le dimensionnement tient compte de la vitesse
de dégradation, de nouvelles applications (turbines aéronautiques militaires ou civiles) imposent de
satisfaire a des conditions plus séveres (séquences corrosives lors des cycles de montée/descente en
puissance des turbines, milieu marin agressif pour les appareils militaires embarqués sur porte-avions)
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et a des durées de vie beaucoup plus longues de plusieurs centaines d'heures a plusieurs dizaines de
milliers d'heures.

La synthese de Si,N,O par frittage sous pression (HIP, HP) conduit a une céramique monolithique
dense. Néanmoins, les températures et les durées mises en jeu pendant 1’élaboration ne sont pas
compatibles avec un renfort fibreux. De plus, il est nécessaire d’ajouter des aides au frittage,
généralement des oxydes, pour obtenir une bonne densification. Ces aides au frittage vont migrer aux
joints de grains pour former une phase intergranulaire vitreuse ou cristallisée, selon les conditions
d’¢élaboration, de composition chimique différente de celle des grains. La conséquence est un
abaissement des propriétés mécaniques et de la résistance a I’oxydation du matériau.

C’est pourquoi, il est essentiel d’élaborer une matrice Si;N,O sans aide au frittage afin de garantir des
performances élevées.

Le procédé SHS (Self propagating High temperature Synthesis) permet de synthétiser, entre autres,
des céramiques d’une grande pureté avec des temps d’élaboration courts. Il s’agit d’un procédé simple
et peu colteux. Les facteurs influengant le rendement du procédé sont généralement la taille des
particules réactives et la densité du cru de poudres. Dans le cas d’une réaction avec un gaz, 1’acces aux
grains est déterminant.

En nitrurant sous pression un mélange de silice et de silicium dans les bonnes proportions, une
réaction chimique exothermique de type SHS mene a la formation de Si,N,O. Cette réaction s’initie a
la température de fusion du silicium, soit 1416°C.

Malgré I’exothermie de la réaction, la température d’élaboration est compatible avec la thermostabilité
des fibres en carbure de silicium de derniere génération et de surcroit, la réaction peut étre effectuée au
sein d’une préforme.

L’oxynitrure de silicium ainsi élaboré ne nécessite aucun ajout de frittage.
D’un point de vue industriel, le procédé SHS est intéressant puisque les matériaux peuvent étre

synthétisés et mis en forme en une seule étape. En effet, les réactions se produisent dans des temps
courts et conduisent a des matériaux purs.
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11.1/ Caractérisation des matériaux
11.1.1/ Mesure de la densité et du taux de porosité

La densité vraie, la densité apparente, ainsi que le taux de porosité d’un matériau peuvent étre évalués
de trois maniéres différentes :

- Par pycnométrie hélium ;

- Par porosimétrie mercure ;

- Par imprégnation ou porosimétrie a 1’eau.

Dans le cadre de ces travaux de thése, les mesures de porosité et de densité des matériaux ont été
réalisées selon la derniere méthode. En effet, la taille des échantillons n’est pas compatible avec celle
des cuves disponibles pour garantir un résultat fiable par pycnométrie hélium. La porosimétrie
mercure étant une méthode destructive, elle est réservée a une analyse approfondie de la distribution

de la taille des pores, a des étapes clés du procédé d’élaboration.

La méthode de mesure par imprégnation ou porosimétrie a 1’eau permet d’accéder, d’une maniére
simple, aux valeurs des densités apparente (d,) et vraie (d,) et a la porosité ouverte (P,) du matériau.

Le principe repose sur trois prises de masse :

- Mo : masse du matériau sec ;

- M; : masse du matériau en immersion dans ’eau, apres environ 1h30 d’imprégnation sous vide, pour
remplir les porosités ;

- M, : masse du matériau humide dans 1’air. Le film d’eau a la surface de I’échantillon est éliminé, tout
en évitant d’aspirer I’eau contenue dans les pores. Pour cette étape, le matériau est essuyé avec un
papier humide.

Les différentes valeurs sont calculées selon les formules suivantes :

Mo

_ Mo _ M2-Mo
T M2-M1

~ M0-M1 © M2-M1

da dV

11.1.2/ Porosimétrie mercure

Les mesures de porosimétrie au mercure ont été réalisées avec un Autopore IV 9500 de chez
Micromeritics.

La porosimétrie mercure est fondée sur la loi gouvernant la pénétration capillaire d’un liquide non
mouillant, tel que le mercure, au sein des pores.

La pression d’intrusion dépendant du diamétre des pores, il est possible d’identifier la distribution de
taille des pores du matériau. Celle-ci est déterminée grace a I’équation de Washburn, valable pour des
pores de forme cylindrique :
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D=- (%). 4ycosH [12]

Avec :

D le diamétre des pores
P la pression appliquée
v la tension de surface

0 I’angle de contact

Les corps poreux a étudier sont mis en présence de mercure, qui ne pénétre pas spontanément dans les
pores car il ne mouille pas le matériau (angle de contact supérieur a 90°). Plus le diamétre d’entrée des
pores est petit, plus la pression appliquée doit étre grande afin d’assurer la pénétration du mercure. Le
volume de mercure pénétrant dans les pores est mesuré en méme temps que la pression appliquée : le
couple de valeur « pression-volume » permet donc de caractériser la structure poreuse.

La gamme de pores couverte par 1’appareil se situe entre 0,003 et 900um. L’exploitation des résultats
requiert une certaine prudence car, d’une part, les mesures ne permettent pas d’accéder a la porosité
fermée du matériau, et d’autre part, les fortes pressions appliquées peuvent provoquer une rupture des
parois des pores fermés, induisant des erreurs d’interprétation.

11.1.3/ Microscope Electronique & Balayage (MEB)

Les clichés de microscopie électronique illustrant I'étude ont été réalisés a l'aide d’un microscope
électronique a balayage QUANTA 400 FEG V3 de chez FEI.

Il est équipé de détecteurs d’électrons secondaires et rétrodiffusés. Le premier mode permet 1’analyse
de la morphologie de surface des échantillons. Le second mode permet d’observer les contrastes de
composition chimique, la rétrodiffusion des électrons dépendant du numéro atomique des éléments
analysés. Par ailleurs, cet appareil est équipé d’un analyseur EDS (Energy Dispersive Spectroscopy)
permettant de réaliser des cartographies des éléments, et d’évaluer la composition chimique
élémentaire de 1’échantillon.

11.1.4/ Diffraction des rayons X (DRX)

Les matériaux ont été analysés avec un diffractométre D8 advance de chez Bruker, équipé d’une
anticathode en cuivre (Lambda K,.,). La configuration est en 6/0, c'est-a-dire que I'échantillon est
horizontal et immobile, le tube et le détecteur de rayons X bougeant symétriqguement (géométrie
Bragg-Brentano).

L’analyse DRX est réalisée, aprés découpe du matériau composite, dans 1’épaisseur et au centre. Le
but est a la fois d’identifier les phases en présence, mais aussi de les quantifier.

Pour cela, deux programmes de DRX sont exécutés sur chaque échantillon :

- un programme destiné a identifier les phases présentes grace au logiciel EVA, couplé avec la base de
données ICCD PDF 4 : balayage 26 de 12 a 70° avec un pas de 0,01° (temps par pas de 0,3 seconde).
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- un programme destiné a quantifier les phases matricielles : balayage 26 de 16 a 32° avec un pas de
0,02° (temps par pas de 3 secondes). En effet, seules les phases matricielles sont présentes dans ce

domaine angulaire, et non le carbure de silicium composant les fibres et les consolidations du CMC
(Figure 1. 1 et Figure II. 2).

2725
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Figure 11. 1 : Diagramme DRX d’une préforme fibreuse apres traitement thermique
e }
SiC
<
N |
I N
| |
|\ |
1 M __,/
R 1 I 0 . " S0 | ol
12 20 30 40 50 60 70
20

Figure Il. 2 : Diagramme DRX d’une préforme fibreuse SiC sans matrice
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Le protocole de quantification est le suivant :

1/ ldentification compléte des phases, et de leur structure, dans le logiciel EVA, sur le domaine
angulaire correspondant a la matrice.

2/ Connaissant les structures des différentes phases, un diagramme de diffraction théorique est simulé
a partir du logiciel Crystal Maker. Une série de pics est sélectionnée pour la quantification, puis les
intensités intégrées théoriques correspondantes a ces pics sont calculées. La Figure Il. 3 est une
superposition du diagramme théorique simulé (en couleur) avec un diagramme expérimental (en noir).

04-012-5691 (Calc)-Si2N20
2 ——— 04-005-5074-Si3N4alpha
04-007-0791 (Calc)-Si3N4beta
— 04-001-7247 (Calc)-Si
00-052-1477-Si2-Al-N20-shift
New Mixture

HNS 92 -FS

Intensity
=
11

~
———
<« 111
1

110

A

21 22 23 24

27 28 29 30 31
20[°]

Figure I1. 3 : Diagramme de diffraction simulé (en couleur) superposé a un diagramme expérimental
(noir)
3/ Le diagramme expérimental est importé dans le logiciel Topas, permettant de calculer les intensités

intégrées des pics. L’ajustement des pics et le calcul des aires sont réalisés grace a des fonctions de
type Pearson VII.

4/ La composition massique des phases est calculée dans un tableur, a partir des intensités intégrees
théoriques et expérimentales (méthode dite « sans étalon »).

Les positions et les indices de Miller des pics utilisés pour la quantification des phases matricielles
sont reportées dans le Tableau Il. 1.

La fiche 00-052-1477, utilisée dans la quantification de Si,N,O, est en realité celle de la phase
Si;gAlg,01,N;1 5. Les deux composés sont isostructuraux, mais les échantillons élaborés ne
contiennent pas d’aluminium.

Les explications sont détaillées dans le paragraphe 111.1.4 du chapitre I1I.
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Espéce Position du pic (degré) Indices de Millers [hkl]
) o 19 [110]
Si,N,O (sinoite) 0 7200]
(04-012-5691)
26,5 [111]
a-SisN, 22,9 [110]
(04-005-5074) 31 [021]
B-SisNg
23,4 110
(04-007-0791) [110]
S 28,5 [111]
(04-001-7247) ’
) 20,2 [200]
SlaN0* 26,2 [210]
(00-052-1477) i
26,8 [111]
Tableau I1. 1 : Position des pics et indices de Millers pour la quantification des différentes phases
matricielles

11.1.5/ Granulométre laser

L’analyse granulométrique permet de connaitre quantitativement la répartition de la taille des
particules composant une poudre. La technique de mesure est fondée sur les différentes interactions
entre les particules et un rayonnement laser.

Le granulométre laser utilisé pour contrdler 1’avancement du broyage des poudres, est un FRITSCH
Analysette 22 nanotec, équipé de plusieurs lasers, lui permettant de couvrir une plage de mesure de
0,01 a 2000um.

Pour I’analyse, les poudres sont préalablement dispersées dans une solution (eau distillée ou éthanol),
puis désagglomérées par ultrasons. Un prélévement en quantité suffisante, de la suspension trés diluée,
est introduit dans I’unité de dispersion du granulometre laser. Une circulation, induite par une pompe,
entraine les poudres dans la cellule optique d’analyse, traversée par les différents lasers. La
distribution de la taille des poudres est alors établie par I’interprétation des figures de diffraction.

Deux modes de calculs sont possibles suivant le diamétre des poudres :

- Théorie de Fraunhofer : cette théorie ne concerne que les phénomenes de diffraction. Lorsque la
lumiére rencontre une particule, il se produit des phénoménes de diffraction et d’interférence. Elle peut
étre mise a profit pour la détermination des tailles de grain jusque dans la plage submicronique.
L’avantage de la théorie de Fraunhofer est qu’elle n’exige aucune connaissance particuliere des
propriétés optiques des matériaux analysés.

- Théorie de Mie : cette théorie concerne les particules dont le diamétre est de 1’ordre de grandeur de la

longueur d’onde. Elle est fondée sur la résolution compléte des équations de Maxwell dans le
processus de diffraction d’ondes électromagnétiques par des particules sphériques. A la différence de

-67 -



Chapitre Il : Techniques expérimentales et matériaux d’étude

la théorie de Fraunhofer, les indices de réfraction et d’absorption des poudres, mais aussi du liquide,
doivent étre connus.

Le logiciel utilisé pour 1’analyse est couplé & une base de données indiquant les indices de réfraction
de nombreux matériaux.

Le granulométre laser permet donc d’accéder a la nature de la distribution (mono ou bi-modale,
homogéne ou hétérogeéne ...), mais aussi aux diamétres caractéristiques, tels que le dyg, dso et dgo. Une
poudre est généralement caractérisée par son dsq, représentant le diametre médian.

11.1.6/ Analyse thermogravimétrique (ATG)

Les analyses thermogravimétriques sont réalisées avec un appareillage TAG24 de la société Setaram.
L’appareil est équipé de deux fours symétriques en graphite. Les mémes systémes d’attaches et les
mémes creusets sont utilisés dans les deux fours. Le creuset vide sert de référence au creuset contenant

I’échantillon. Les deux creusets sont aux deux bras d’une balance a fléau.

Des traitements thermiques sous argon, azote, air reconstitué et oxygeéne sont possibles, jusqu’a
1300°C, avec des vitesses de montée en température comprises entre 0,1 et 50°C/min.

L’analyse consiste a mesurer la variation de masse d’un échantillon soumis a un traitement en
température, en fonction du temps.

Les variations de masse sont interprétées en termes de phénomenes physico-chimiques que 1’on
cherche a identifier et caractériser comme, par exemple, la décomposition thermique (perte de masse)

ou I’oxydation (gain ou perte de masse selon les cas).

I1.1.7/ Caractérisation mécanique

11.1.7.1/ Indentation

Les essais d'indentation ont été réalisés sur un nanoindenteur, modele NT600 de la société Micro
Materials Limited (Figure Il. 4). Cet appareil est constitué d’une microsonde mécanique, associée a un
microscope optique de fagon & localiser précisément la zone d'indentation.

La mesure est réalisée horizontalement. La transmission, les mesures de charges, ainsi que la mesure
des déplacements, s'effectuent par l'intermédiaire d'un pendule sur lequel I'indenteur (pointe) est fixé
horizontalement.
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Figure I1. 4 : Indenteur NT600

Durant un test d’indentation, le systéme d’acquisition enregistre la force appliquée en fonction de la
profondeur de pénétration de 1’indenteur, ayant une forme pyramidale a base triangulaire (Berkovich)
(Figure 11. 5).

Ces deux paramétres sont continuellement mesurés lors d’une phase de charge et d’une phase de
décharge. Les essais ont ét¢ effectués avec une vitesse d’indentation de 1mN/s et une force maximale
appliquée de 200mN/s. Le module d’Young et la dureté sont évalués a partir des mesures.

Plusieurs essais sont réalisés sur le méme matériau mais dans des zones différentes de la matrice afin

de prendre en compte 1’hétérogénéité éventuelle du matériau.

!
"

Figure I1. 5 : Représentation schématique d’un identeur Berkovich

- 69 -



Chapitre Il : Techniques expérimentales et matériaux d’étude

11.1.7.2/ Traction

Les essais mécaniques de traction (monotone et cyclée) ont été réalisés sur une machine de traction
électromécanique 4505 a mors auto-serrants de chez Instron (Figure 1l. 6).

Les éprouvettes ont une forme de barreau de dimensions 70 x 15 x 3,3mm. Des talons en aluminium
(AUG4) sont collés a la base de ces barreaux, de maniére a pouvoir fixer les éprouvettes dans les mors
et dégager suffisamment de place pour instrumenter 1’essai.

La traction cyclée est réalisée en appliquant des cycles de charge-décharge croissants jusqu’a rupture
du matériau, contrairement a la traction monotone, dans laquelle I’éprouvette est soumise a une charge
croissante en continu.

Figure I1. 6 : Machine de traction Instron 4505
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I1.2/ Matériaux d’étude

11.2.1/ Préformes fibreuses Hi-Nicalon S

Le procédé de fabrication d'une piéce en matériau composite débute par la confection d'une texture
fibreuse obtenue par tissage, tressage ou assemblage sous forme de moquette. Le tissage peut étre 2D,
3D ou toute dimension intermédiaire traduisant le niveau de liaison interlock. Un tissage 3D est un
mode de tissage par lequel au moins un des fils de chaine lie des fils de trame sur plusieurs couches de
trame. Ce tissage présente I’avantage de renforcer la tenue mécanique d’un matériau composite dans

1’épaisseur. Ainsi, ce dernier est moins sensible au délaminage.

Les préformes fibreuses utilisées dans ces travaux de thése sont des fibres Hi-Nicalon S (fibres de
carbure de silicium de troisieme génération) tissées « interlock », c'est-a-dire en texture 3D.

Afin d’assurer le transfert de charge entre la matrice et les fibres, mais aussi dans le but de dévier les
fissures, une fine couche d’interphase en pyrocarbone est déposée par voie gazeuse (CVI) au sein des
préformes, apres tissage. Une seconde couche est déposée par voie gazeuse, sous la forme d’un dépot
d’un ou de quelques microns de SiC (Figure 1l. 7).

Cette couche, dite de consolidation, a pour réle de lier I’ensemble des fibres par des ponts solides et de
prédensifier la préforme, lui conférant la rigidité mécanique nécessaire pour la manipulation des
échantillons.

Fibre

Interphase

Consolidation

HV det | HFW |mag R WD f— 1 1 111]

[10.00 kV|ETD |25.4 ym | 5 000 x |10.2 mm

Figure 1. 7 : Cliché MEB d’une fibre Hi-Nicalon S avec interphase et consolidation

La température d’utilisation des CMC est conditionnée par la nature des fibres utilisées : seules les
fibres composées de SiC pur de derniére génération (Hi-Nicalon S) permettent une utilisation
prolongeée au-dela de 1400°C sans perte significative des propriétés mécaniques.
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Le Tableau Il. 2 ci-dessous présente les caractéristiques et les propriétés des fibres Hi-Nicalon S
[Ichikawa, 00] :

69 Si
Composition (%om) 30C
0,20
Densité 3.1
Diamétre (um) 12
Nombre de fibres/fil 500
Contrainte de rupture (MPa) 2600
Module de Young (GPa) 420
Température maxi (°C) 1600
Conductivité thermique 25°C (W/m.K) 18,4
Prix Env. 10 000$/Kg

Tableau I1. 2 : Caractéristiques et propriétés de la fibre Hi-Nicalon S

L’¢laboration d’une matrice, a partir de poudres réactives, nécessite le remplissage préalable d’une
préforme fibreuse. Il est donc essentiel de connaitre 1’architecture poreuse du matériau, pour
I’optimisation et la répétabilité du procédé d’imprégnation de poudres.

La porosité totale des préformes fibreuses dépend principalement de I’épaisseur de la couche de
consolidation en carbure de silicium. En effet, plus cette couche est épaisse, plus la porosité initiale est
faible et, par conséquent, plus la porosité résiduelle du matériau, aprés élaboration, 1’est également.
Dans ces travaux de these, deux types de préformes fibreuses sont utilisés, comportant respectivement
une couche de un et de cing micrométres de carbure de silicium, dans le but d’étudier I’influence de
cette derniere.

11.2.1.1/ Préformes Hi-Nicalon S - 1um SiC

Les clichés MEB, réalisés a différentes échelles, mettent en évidence deux grandes familles de
porosités : une porosité inter-fils et une porosité intra-fil (Figure 1l. 8).

Figure I1. 8 : Cliché MEB du réseau fibreux d’une préforme Hi-Nicalon S — 1um mettant en évidence les
pores inter-fils (a gauche) et intra-fil (a droite)
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Ces deux familles de pores ne sont pas toujours interconnectées en raison de la consolidation SiC qui
peut fermer les espaces.

Les pores inter-fils possédent une géométrie en losange, avec un diametre d’entrée plus faible que le
centre du pore. Leur répartition est homogéne au sein du matériau, de méme gue leur dimension.

Les pores intra-fils sont, pour la plupart, fermés par la consolidation SiC autour des fibres, et le fil
n’est donc pas totalement densifié. Cette population de porosités peut rester inaccessible durant le
procédé d’imprégnation de poudres.

L’analyse par porosimétrie mercure sur une préforme fibreuse révéle la distribution de la taille des
pores et confirme la présence de ces deux familles distinctes : la porosité intra-fils est comprise entre
0,8 et 10um et les pores inter-fils entre 60 et 200um (Figure 11. 9).

Cette analyse permet, en outre, de quantifier la porosité totale de la préforme, évaluée a 53,7%. Cette
valeur est confirmée par des mesures par pycnométrie hélium et densité a 1’eau, indiquant
respectivement une porosité ouverte de 54% et 52%.

0,016 045

\\\ Porosité inter-fils
04
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i
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Figure 1. 9 : Réseau poreux d'une préforme Hi-Nicalon S-1um obtenu par porosimétrie mercure

11.2.1.2/ Préformes Hi-Nicalon S - 5um SiC
Les analyses MEB réalisées, sur ce type de préformes, révélent des porosités inter-fils plus régulieres

que les préformes précédentes. L’épaisseur de la couche de consolidation n’est pas tout a fait constante
suivant la position de la fibre.
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En effet, en périphérie du fil, le dépot de SiC est de ’ordre de cinq micrométres d’épaisseur mais au
ceeur du fil, il se rapproche des deux micrometres (Figure I1. 10).

Il est aisé de constater que, dans ce cas la, les porosités intra-fil ne sont que tres peu accessibles aux
poudres.

Figure I1. 10 : Clichés MEB du réseau fibreux d’une préforme Hi-Nicalon S — 5um mettant en évidence les
pores inter-fils (& gauche) et intra-fil (& droite)

L’analyse par porosimétrie mercure révele, quant a elle, une distribution de la taille des pores
semblable a celle des préformes ayant une épaisseur de SiC de 1’ordre du micrométre (Figure 1I. 11).
En revanche, la porosité initiale est plus faible, puisqu’elle est de 1’ordre de 35%.
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Figure Il. 11 : Réseau poreux d'une préforme Hi-Nicalon S-5um obtenu par porosimétrie mercure
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11.2.2/ Préparation de la suspension
11.2.2.1/ Stabilisation

La stabilisation d’une suspension signifie que les particules solides ne peuvent plus floculer, c'est-a-
dire s’assembler pour former des agglomérats ou des agrégats (ensemble d’agglomérats rassemblés en
une macrostructure).

Une dispersion stable implique qu’il n’y ait plus d’évolution de la distribution de la taille des
particules au cours du temps (ou dans un temps défini).

S’agissant de la dispersion de poudres tres fines, il y a création d’une interface liquide-solide
extrémement étendue : un tel systéme est thermodynamiquement instable, puisqu’il présente un exces
d’énergie libre. Il tend a évoluer vers un état plus stable par 1’intermédiaire d’une floculation des
particules en suspension [Griesser, 12].

Deux facteurs physiques de déstabilisation des suspensions sont connus [Hunter, 95] :

- la gravité : conduisant a la sédimentation. Les particules de plus grande taille ne peuvent pas rester en
suspension. Cependant, plus la viscosité du milieu dispersant est élevée, plus les forces de
sédimentation sont réduites.

- le mouvement brownien : la floculation intervient au cours de collisions entre les particules
primaires, agitées par le mouvement brownien.

Pour éviter la floculation, il est nécessaire de limiter les contacts et les collisions entre les particules
individuelles [Hui, 07].

Cela peut étre réalisé par :

- répulsion électrostatique : modification des propriétés électriques superficielles des particules.

- répulsion stérique : modification de la distance minimale entre les particules, par adsorption de
molécules polymériques (exemple : polyéthyléneimine PEI).

- répulsion électro-stérique : combinaison des deux techniques précédentes.

Dans ce travail de thése, compte tenu de la nature des poudres utilisées présentant toute la méme
chimie de surface, seule la stabilisation par répulsion électrostatique par augmentation du pH et du
potentiel zéta, est utilisée.

Le modele de la double couche électrique et la théorie de DLVO sont les plus utilisés pour décrire la
stabilité d’une suspension de poudres submicroniques.

+ Modeéle de la double couche électrique
La plupart des surfaces solides sont chargées électriquement. A la surface du cristal, toutes les liaisons

ne sont pas saturées, d’ou un phénomene de chimisorption, consistant en la capture superficielle
d’entités chimiques étrangeres (atomes ou molécules) par des forces ioniques.
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La charge superficielle des particules dispersées dans 1’eau, ou dans une solution d’électrolyte, peut
devenir beaucoup plus élevée que dans I’air.

Ce développement des charges de surface peut résulter de :

- la dissolution partielle du solide ;

- I’ionisation de groupements superficiels (OH™ notamment) ;

- la substitution d’ions du réseau cristallin du solide.

Ces charges sont compensées par des charges de signes opposés (principe d’électroneutralité),
provenant d’ions de la solution. Il se crée ainsi une double couche électrique, schématisée par la
Figure 11. 12 [Vallar, 99] [Le Pluart, 02].

La premicre couche, dite couche rigide ou couche de Stern, se forme par 1’adsorption d’ions positifs,
attirés par les charges négatives de surface des particules (OH"). L’ensemble est solidaire du solide et
se déplace avec lui, d’ou le nom de couche rigide.

La seconde couche, dite couche diffuse, est formée par le reste des charges ioniques, mobiles et
réparties au sein de la solution. Son intensité est d'autant plus élevée que le potentiel de surface (ou la
charge de surface) est grand. La concentration en ions positifs est donc élevée au voisinage de la
surface et décroit progressivement lorsqu’on s’éloigne de la particule.

La limite entre la couche rigide et la couche diffuse est appelée plan d’Helmotz.

4 Plan }’Helmotz Double couche électrique

¥, @
Potentiel %l_ I .

Potentiel électrique ¥,

Surface de la / ! 1/x

particule
Couche de Stern Couche diffuse

"R J

Figure 1. 12 : Représentation schématique du modéle de la double couche électrique

Le potentiel zéta correspond a la différence de potentiel entre la surface des grains et le plan
d’Helmholtz. Il s’agit de la seule valeur véritablement accessible expérimentalement.

Au-dela, le potentiel électrique diminue, jusqu’a s’annuler a une distance infinie de la particule.

% Théorie de DLVO

Une analyse théorique des interactions entre particules colloidales a été développée par Derjaguin,
Landau, Verwey et Overbeek. Cette théorie DLVO décrit les interactions entre les particules
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colloidales (<1um) comme une compétition entre les forces répulsives (forces coulombiennes)
développées par les doubles couches électriques, et les forces attractives de Van der Waals.

Ces dernicres sont a 1’origine d’un potentiel attractif V,, alors qu’un potentiel répulsif V, est créé par
les interactions entre les doubles couches diffuses de deux particules s'approchant lI'une de l'autre. Ce
potentiel répulsif décroit exponentiellement lorsque I’on augmente la distance entre particules [Yang,
97].

Il ne peut y avoir stabilisation que si les forces de répulsion sont supérieures aux forces d’attraction
s’exercant entre deux particules voisines. Le maximum de I’énergie potentielle résultante V u«
constitue la barriere énergétique, s’opposant au contact entre les particules (Figure Il. 13).

AEnergie potentielle

Répulsion V_

Energie potentielle
v résultante V_
max
¥ >
i Distance entre
Minimum ol
secondaire particules
Attraction VA
Minimum

primaire V..

Figure I1. 13 : Potentiel d'interaction en fonction de la distance entre particules

Pour une suspension donnée, le potentiel zéta dépend directement du pH. En effet, lors de la
dispersion d’une poudre oxyde dans de 1’eau, une réaction de surface mene a la formation de groupes
hydroxydes pouvant se dissocier suivant le caractere acide ou basique de la suspension [Vallar, 99].
Le pH d’une suspension détermine donc la nature des charges électrostatiques a la surface des
particules d’oxyde et, par conséquent, la valeur du potentiel zéta.

La Figure Il. 14 présente les valeurs de potentiel z&ta communément admises pour définir le degré de
stabilité d’une barbotine lorsqu’aucun dispersant n’est utilisé. Le point isoélectrique PIE est la valeur
du pH pour lequel le potentiel zéta est nul et par conséquent, la floculation y est maximale.

Une suspension est considérée comme stable lorsque la valeur du potentiel zéta est de 1’ordre de +/-
30mV [Greenwood, 00].
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Figure Il. 14 : Degré de stabilité d’une suspension en fonction du potentiel zéta

11.2.2.2/ Broyage des poudres

Les poudres de silicium et de silice utilisées pour ces travaux de thése sont les suivantes :
- Aldrich Silicon powder, -325mesh, pureté 99% ;
- Aldrich Silicon dioxide, 0,5-10um (80% entre 1-5um), pureté 99%.

Pour homogénéiser et diminuer la taille des poudres commerciales de silicium et de silice, afin de les
utiliser pour I’imprégnation dans une préforme fibreuse, ces derniéres sont broyées par attrition. Le
broyeur utilisé est un MiniPur de chez NETZSCH (Figure I1. 15).

L’attrition est un mode de broyage dans lequel la diminution de la granulométrie s’effectue par usure
des particules entre des billes, mises en mouvement au moyen de pales rotatives dans un récipient fixe.
Le matériau de départ présente un diamétre généralement inférieur a 50um. La turbulence, due a
I’agitation, a pour conséquence 1’application de contraintes de compression et de cisaillement élevées
sur les particules, ainsi que de fortes fréquences de collision, menant a des cinétiques de broyage
rapides. Pendant le broyage, des températures locales trés élevées peuvent étre atteintes a cause de la
friction entre les billes d’attrition et les particules. Cette augmentation de température peut, dans
certains cas, entrainer un ramollissement du matériau, des transformations locales ou de phases
[Hausonne, 05].

Pour éviter de tels phénoménes, I’attriteur utilisé dispose d’une circulation, le broyage se déroulant en
voie humide. C'est-a-dire que le mélangeur (lui-méme refroidi) et la chambre de broyage sont relies
par des tuyaux. La circulation du fluide (poudre et liquide) est assurée par une pompe péristaltique.
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Figure I1. 15 : Broyeur & attrition NETZSCH Minipur

Les poudres sont donc transportées par un liquide de faible viscosité dans un circuit fermé, et sont
broyées par I’intermédiaire de billes d’attrition en zircone yttriée, de diamétre 300um.

Le silicium est broyé dans un mélange d’isopropanol et d’éthanol (50/50), pour s’affranchir de
réactions non souhaitées lors de la diminution de la granulométrie, tandis que la silice est broyée dans
de I’eau distillée.

La granulométrie est ajustée & 600nm et son évolution est contr6lée par granulométrie laser tout au
long du broyage. Cette taille de particules garantit un bon remplissage de la préforme au cours de
I’imprégnation.

La poudre commerciale de silicium possede un dso de ’ordre de 11um et la distribution de la taille des
particules est relativement dispersée. Apres attrition, cette derniere est centrée et homogeéne (Figure 1I.
16).

Les poudres de silicium et de silice sont broyées séparément car leur granulométrie initiale, et leur
comportement au broyage, sont différents. Expérimentalement, le silicium est plus difficile a attriter.
En effet, pour atteindre une distribution centrée sur 600nm, environ sept heures de broyage sont
nécessaires. A puissance égale, la silice se broie plus aisément, un ds, (diamétre médian) de 600nm est
obtenu en seulement quatre heures trente minutes (Figure I1. 17).
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Figure I1. 16 : Attrition du silicium, en bleu le silicium commercial, en rouge le silicium attrité
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Figure 11. 17 : Attrition de la silice, en bleu la silice commerciale, en rouge la silice attritée
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L’observation de la morphologie des poudres au MEB, avant et apres attrition, a confirmé les mesures
granulométriques.

En effet, la poudre de silicium avant attrition est essentiellement constituée de grains grossiers, d’une
dizaine de micromeétres, avec trés peu de particules de 1’ordre du micrométre ou Submicroniques
(Figure 11. 18).

La poudre de silice avant attrition est, quant a elle, plus dispersée, mais aussi plus fine que le silicium.
De nombreuses particules ont une taille submicronique, les plus grands grains ne dépassant pas les dix
microns (Figure 11. 19).

L’attrition permet donc d’obtenir une distribution de la taille des particules centrée et homogene,
nettement inférieure au micrométre.

HV [ det| HFW |ma 50 pm | det | H ma VD
10.00kVIETD|159 pm | 800x [10.0 mm 110.00 kV|ETD 30 ¢ 10.0 mm

Figure I1. 18 : Clichés MEB de la poudre commerciale de silicium brute (a gauche) et attritée (a droite)

Une analyse par diffraction des rayons X a été réalisée sur les poudres, aprés broyage, afin de vérifier
la présence d’une éventuelle pollution due aux billes d’attrition en zircone yttriée. En effet, des
pollutions métalliques sont souvent inévitables dans le cadre d’un broyage avec des billes en carbure
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de tungsteéne. L’énergie, le temps de broyage, ainsi que la nature des billes de broyage, sont autant de

facteurs susceptibles d’introduire une pollution chimique.

Le diagramme de diffraction de la poudre de silicium attritée pendant sept heures ne révéle que les
pics du silicium et, par conséquent, 1’absence d’une quelconque pollution, malgré un temps et une
puissance de broyage élevés (Figure Il. 20).
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Figure I1. 20 : Diagramme DRX de la poudre de silicium attritée pendant 7h

11.2.2.3/ Caractéristiques de la suspension Si/SiO,

L’imprégnation de poudres nécessite la préparation d’une suspension suffisamment stable, au
minimum pendant la durée de 1’opération d’imprégnation.

La suspension est composée d’un mélange de silicium et de silice, en prenant soin de respecter la
steechiométrie du mélange requise, pour former Si;N,O.

D’aprés 1’équation de bilan suivante, la formation de Si;N,O a partir de la nitruration d’un mélange de
silicium et de silice, requiert un rapport molaire Si/SiO, égal a 3 (équilibre thermodynamique). Ce
rapport peut varier autour de cette valeur pour des raisons de contraintes cinétiques.

3Si et Sio, et 2N, @ —> 2Si,N,0 ©)

La méthode de dispersion utilisée est la répulsion électrostatique. Le pH est le principal facteur
régissant le degré de stabilité de la suspension.
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Dans le but de garantir une viscosité convenable pour le bon déroulement du procédé d’imprégnation
de poudres, la charge volumique de la suspension est fixée a 20%.

A la surface des particules de type Si, SisN; ou encore SiC, se forme une fine couche d’oxyde
protectrice (SiO,). En milieu aqueux, cette couche s’hydrate, produisant des groupes silanols Si-OH en
surface [Yao, 11].

En pH acide, ces groupements silanols réagissent avec H* pour former SiOH," alors qu’en milieu
basique, ils réagissent avec OH™ pour former SiO"[Hackley, 97].

Cette chimie de surface identique pour les phases de départ, permet de stabiliser le mélange selon la
méme méthode. L’ajustement du pH s’effectue par ’ajout d’une base forte, le tétraméthylammonium
hydroxyde (TMAH). L’effet du TMAH sur les propriétés rhéologiques de suspensions agueuses
concentrées de SiC, ou SisN,, est bien connu, et peut donc étre utilisé pour la stabilisation d’un
mélange Si/SiO, [Albano, 99] [Li, 04].

Les groupes silanols présents en surface se dissocient dans 1’eau pour former, dans une gamme de pH
basique, des charges négatives de surface. L’ajout de TMAH favorise la décomposition des groupes
Si-OH, conduisant ainsi a une augmentation de la charge négative en surface, et donc du potentiel zéta
(en valeur absolue).

La Figure II. 21 représente le potentiel zéta du silicium en fonction du pH dans 1’eau [Zhang, 05]. A
pH = 2, le potentiel zéta est nul (point isoélectrique). Par conséquent, il est nécessaire de travailler en

milieu basique afin de favoriser la stabilité d’une suspension de silicium dans 1’eau.

104

> -10+

-20—_ \

Zeta potential (
S
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Figure 11. 21 : Potentiel zéta du silicium en fonction du pH
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Deux difficultés subsistent pour réaliser une suspension de silicium en milieu aqueux :

- les propriétés de mouillabilité du silicium dépendent fortement de 1’épaisseur de 1’oxyde de surface
se formant spontanément lors de I’exposition a I’air. Or, si cette couche de surface n’est pas
suffisamment épaisse, le silicium présente alors une mouillabilité quasi nulle, et aucune suspension ne
peut étre mise en ceuvre dans 1’eau, sans I’ajout d’un surfactant [Hackley, 97]. C'est pourquoi, la
poudre est traitée sous air a 600°C pendant six heures, dans le but de consolider cette couche d’oxyde
et assurer une bonne mouillabilité.

- lorsque le pH est supérieur a 10, la couche d’oxyde de surface se dissout et le silicium s’hydrolyse
selon la réaction suivante [Ramachandra, 99] :

Cette réaction est directement fonction de la taille des particules de silicium. Elle est d’autant plus
vive, que les particules sont fines. Afin d’éviter cette réaction, et compte tenu de la granulométrie du
silicium attrité, le pH de la suspension dans I’eau est limité & 9.

La stabilisation de la silice s’effectue plus aisément puisque le degré de stabilité de la suspension
augmente avec le pH (Figure Il. 22) [Xu, 03]. Le point isoélectrique de la silice est a pH 2. C’est
seulement au-dela de pH 6 qu’une concentration élevée de charges ioniques se développe a la surface
des particules, entrainant une répulsion mutuelle dont la portée est suffisante pour garantir la
stabilisation [Tourbin, 06].

20

Zeta Potential, mV
& &
o o
T T

-100

-

-120 -

Figure I1. 22 : Potentiel zéta de la silice en fonction du pH

L’ajustement du pH du mélange Si/SiO, est centré sur 9. Cette valeur est un bon compromis pour
éviter la réaction d’hydrolyse de silicium et garantir une valeur du potentiel z&ta suffisamment élevée

pendant la durée du procédé d’imprégnation des préformes.
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Les poudres de silicium et de silice sont mélangées dans les bonnes proportions steechiométriques dans
de I’cau distillée, préalablement ajustée a pH 9. La dissolution de la couche de SiO, a la surface des
particules, et la formation des groupements silanols, ont pour effet d’abaisser le pH du mélange.
L’ajout de TMAH permet de compenser cette influence, puis la suspension est sonifiée.

Plusieurs cycles de sonification et d’ajustement du pH sont nécessaires pour que la suspension soit
correctement stabilisée (plus de variation de pH).

Dans ces conditions, la valeur du potentiel zéta d’une suspension, chargée a 20% en volume, est
compris entre -50 et -55mV. La mesure a été effectuée par un Zetaprobe Analyser de chez « Colloidal
Dynamics ».

11.2.3/ Imprégnation d’une préforme fibreuse par Aspiration de Poudres Submicroniques
(APS)

L’imprégnation par Aspiration de Poudres Submicroniques (APS) est un procédé permettant
d’introduire des poudres au sein d’une préforme fibreuse, par application d’une pression sur la face
supérieure de I’échantillon, la partie inférieure étant soumise au vide primaire (Figure I1. 23).

Cette différence de pression force la suspension a traverser 1’échantillon. Un filtre en fibres de verre,
de granulométrie contrdlée, retient les particules dans la préforme, tout en laissant traverser le liquide.
Ainsi, les particules restent piégées dans les pores jusqu’a les combler entierement (Figure 1. 24).

Pression

Suspension

Préforme /
fibreuse

N
\ Filtre

/

—— »| Vide

Figure I1. 23 : Schéma du montage APS
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Figure Il. 24 : Schéma de principe de ’APS : a) avant imprégnation, b) au cours de ’imprégnation, les
poudres remplissent les pores, c) aprés imprégnation, les porosités sont comblées

L’imprégnation est effectuée pendant deux heures, sur un échantillon carré de 20mm de c6té et 3,6mm
d’épaisseur. La préforme est ensuite séchée dans une étuve a 100°C, pendant une heure.

La maftrise de la granulométrie des poudres, la stabilisation de la suspension, ainsi que le tissage local
des fibres, constituent les parameétres déterminants pour obtenir des rendements satisfaisants. Le
controle de I’APS s’effectue par prise de masse. Les rendements obtenus permettent de combler entre
50 et 55% de la porosité initiale. La porosité résiduelle du matériau aprés I’APS est donc de I’ordre de
25% dans un cas et inférieure a 20% dans ’autre.

Le rendement obtenu avec une barbotine chargée entre 15 et 20% en volume permet de combler la
plus grande quantité de pores, tout en évitant I’apparition de macro-pores aprés sechage (Figure II.
25). La poudre est répartie de maniére homogéne dans I’ensemble de la préforme, avec un comblement
des macro-pores initialement présents dans cette derniére.

Figure I1. 25 : Cliché réalisé a la loupe binoculaire d’une préforme imprégnée par APS

L’architecture poreuse d’une préforme imprégnée par APS a été étudiée par porosimétrie mercure
(Figure 1. 26). Les familles de pores correspondant a 1’intra-fil et I’inter-fils ne sont plus identifiables,
indiquant un bon remplissage des porosités initiales de la préforme, quelle que soit leur nature. Le
réseau aprés APS est homogene et centré sur un diamétre de pore de I’ordre de 50nm.
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Figure I1. 26 : Réseau poreux d’une préforme Hi-Nicalon S apres I’étape d’imprégnation de poudres par
APS
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11.3/ Réacteur pour traitement thermique sous pression
11.3.1/ Description

Au cours de ces travaux de thése, un réacteur a été spécialement congu pour les traitements thermiques
sous pression gazeuse.

Le dispositif est composé d’une enceinte en acier inox de type 316L, dimensionnée pour résister a une
pression de 200bar et a une température de 1500°C (Figure 1l. 27 et Figure 1l. 28).

Le chauffage s’effectue par effet joule, au travers d’un résistor en carbone/carbone (préforme 2D, en
fibres de carbone, densifiée carbone par pyrolyse d’une résine phénolique) fourni par HERAKLES
(Figure 11. 29).

L’énergie électrique est fournie par deux transformateurs, respectivement de 40 et de 15kVA. Le
deuxiéme transformateur joue le role d’abaisseur de tension et dispose de plusieurs tensions de sortie
au secondaire.

Le systeme dégageant une forte énergie thermique par convection, conduction et rayonnement, le
corps du réacteur est refroidi par la boucle de circulation d’eau du laboratoire. Les électrodes sont,
guant a elles, refroidies par deux modules externes indépendants de type Minichiller, de 300W chacun.

A
Régulation S |
électrique et ||||||IIIIIIIIIIIIIIIIJ‘ ) ' Pompe

afficheurs g 12— Primaire

Transformateur 1 : 40 KVA
(P)380VTri/(S)400Vmono

7 ‘ 3 '-.' X Y . . ol
: Vue générale du dispositif expérimen

/ Figure I1. 27

Transformateur 2 : 15 KVA Refroidisseurs
(P)400Vmono/(S)50, 100, 150, Minichillers
200Vmono
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Figure I1. 29 : Résistor C/C
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11.3.2/ Equipements et instrumentations

Le résistor est confiné thermiquement dans un feutre de zircone, puis dans de la laine céramique, dont
les tenues en température sont respectivement de 2000°C et 1280°C. Cette combinaison permet, a la
fois, de minimiser les pertes thermiques, mais aussi d’isoler €électriquement le résistor de 1’enceinte en
acier.

L’échantillon est glissé au centre du résistor, sur un morceau de mullite poreuse (tenue 1850°C), pour
éviter tout contact direct avec le carbone du résistor.

Deux cales en mullite supplémentaires sont insérées dans le résistor afin que les deux surfaces en
regard ne se touchent pas, et ne provoquent pas un court-circuit durant le traitement thermique.

Le contrdle de la température s’effectue par 1’intermédiaire d’un pyrométre bichromatique de gamme
1000-3000°C, et d’un thermocouple type S (platine - platine rhodié 10%), dont la gamme de lecture
s’étend de 0°C a 1550°C. Chacun de ces moyens de mesure de la température possédent ses avantages
et ses inconvenients.

Le pyrométre dispose d’une grande réactivité de lecture (mesure par rayonnement), lui permettant de
suivre les variations trés rapides de la température, induites par la réaction exothermique du procédé.
Un programme Labview a été développé pour ’enregistrement de la température mesurée par le
pyrométre, en fonction du temps. La liaison avec I’ordinateur est assurée par une carte d’acquisition
USB6009 de chez National Instrument.

Une fenétre a été découpée sur la partie supérieure du résistor, pour que la mesure de la température
s’effectue directement sur le matériau en cours de traitement.

Le thermogramme, issu des différentes conditions d’élaboration, révéle I’amplitude et la forme du pic
exothermique.

Contrairement au pyrométre, le thermocouple peut effectuer une mesure dés la température ambiante.
Il dispose, en outre, d’une certaine inertie thermique puisque la mesure de la température s’opere
principalement par conduction de la chaleur au travers d’une gaine céramique.

Par conséquent, le systéme de régulation s’effectue par 1’intermédiaire du thermocouple. Ce dernier est

glissé a I’intérieur du résistor pour garantir une mesure fiable de la température.

Enfin, la pression est controlée visuellement par un manometre, puis affichée de maniere précise,
grace a un détecteur de pression de gamme 0-100bar.

Ce controle précis de la pression est nécessaire, car la pression augmente fortement en cours
d'expérimentation en raison de la dilatation thermique du gaz introduit a température ambiante dans le
réacteur.

Le Tableau Il. 3 résume les différentes données de fonctionnement, ainsi que les dispositifs de mesure,
associés au réacteur de traitement thermique sous pression.
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Fonctionnement du réacteur

Mode de chauffage Passage d’un courant dans un résistor C/C (effet Joule)
Pression maximale 50bar
Température maximale 1500°C
. Enceinte Boucle du laboratoire (3KW)
Refroidissement ——
Electrodes Minichillers (300W)

Dispositifs de mesure

Pyromeétre bichromatique

Acquisition (thermogramme)

Température _ _
Thermocouple type S Régulation
. Manomeétre Controle visuel
Pression y —
Détecteur Précision de lecture

Tableau I1. 3 : Données de fonctionnement et dispositifs de mesure du réacteur
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11.4/ Conclusions

Les matériaux utilisés dans ces travaux de thése sont des préformes fibreuses Hi-Nicalon S (fibres de
carbure de silicium pur), tissées 3D. Ces fibres sont revétues d’une fine couche de pyrocarbone, qui
permet de devier les fissures en provenance de la matrice et protégeant ainsi le renfort (fusible
mécanique), et d’une couche SiC de pré-consolidation, permettant la manipulation des échantillons.

La distribution de la taille des pores de ces matériaux, étudiée par porosimétrie mercure, révele deux
familles, correspondant aux pores intra-fils et inter-fils, dont les tailles sont respectivement comprises
entre 0,8-10um et 60-200um.

Deux types de préforme, avec une couche de consolidation d’un et cinq micrometres d’épaisseur de
SiC, sont utilisés. Les taux de porosité initiaux de ces préformes sont respectivement de 53% et 35%.

L’objectif est, dans un premier temps, de combler les porosités de la préforme, par imprégnation d’un
mélange de poudres puis, dans un deuxiéme temps, d’amorcer une réaction chimique in situ, sous
pression gazeuse, conduisant a une matrice a base Si,N,O.

Pour cela, des poudres commerciales de silicium et de silice sont broyées séparément par attrition.
Leur granulométrie respective est ajustée a 600nm (diamétre médian). Cette taille assure, a la fois, une
bonne réactivité des poudres, et un bon remplissage des porosités de la préforme fibreuse.

Aprés un traitement de pré-oxydation du silicium, a 600°C sous air, afin d’accroitre sa mouillabilité
dans I’eau, une suspension aqueuse, chargée a 20% en volume, est préparée a partir d’un mélange Si-
SiO,. Les deux poudres sont mélangées selon la steechiométrie nécessaire pour 1’équilibre
thermodynamique de la réaction.

Le silicium et la silice présentant la méme chimie de surface, la stabilisation électrostatique s’effectue
par augmentation du pH, en ajoutant une base forte, le tétraméthylammonium hydroxyde (TMAH).
Cependant, en raison de la réaction d’hydrolyse du silicium pour un pH supérieur a 10, celui de la
suspension est limité a 9. Cette valeur garantit sa stabilité pendant, au moins, le temps nécessaire a

I’imprégnation des poudres dans la préforme fibreuse.

L’imprégnation s’effectue par procédé APS, en imposant une différence de pression entre la partie
supérieure et inférieure de la préforme. Cette différence de pression force la suspension a traverser le
matériau, 1’eau s’évacuant au travers d’un filtre et les poudres étant retenues dans les porosités. Par ce
procédé, 50 a 55% de la porosité initiale de la préforme est comblée. L’analyse par porosimétrie
mercure met en évidence un réseau poreux résiduel homogene et centré sur 50nm.

Un dispositif expérimental, a chauffage par effet joule, a été spécialement concu pour les traitements
thermiques sous pression gazeuse. La lecture de la température par pyrométrie s’effectuant
directement sur le matériau en cours de traitement, des thermogrammes sont enregistrés en cours
d’expérimentation. Ces derniers permettent de visualiser, puis d’analyser I’exothermie engendrée par

la réaction chimique selon les conditions d’¢laboration.
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Chapitre Il : Techniques expérimentales et matériaux d’étude

Aprés synthese de la matrice, une analyse par diffraction des rayons X est effectuée sur les différents
échantillons, dans le but de quantifier chacune des phases présentes. Un suivi de la porosité résiduelle
est effectué a chaque étape du procédé puisque le but a atteindre est une densification maximale de la
préforme. En effet, plus la porosité du matériau est faible, plus ’accés de I’oxygene au renfort est
limité.

-03-






Chapitre 111 : Elaboration et caractérisation de la matrice

Chapitre 1II : Elaboration et
caractérisation de la matrice

II1.1/ Parameétres d’élaboration et protocole expérimental..................c.ccocevviiiiiiinninnnn 97
[11.1.1/ Parametres du ProCeAE..........ccveie ettt ae e nre s 97
[11.1.2/ Parametres MALEMTAUX ......c.eoververuerrerierieeieiesie e st sie e sies e ee e saesbe st ssesse e enesseenees 98
[11.1.3/ Protocole eXperimental...........ccooveiiiiiioii i 98
[11.1.4/ Détermination de la composition massique par DRX ........ccccccevvivieivevecieseennnn, 101

1.2/ Influence de 1a PreSSioN QAZEUSE..........cueiuveieiieieeie s sie e steeste e ste e sraesae e sreas 105
[11.2.1 / Thermogrammes et FEACHIVIE ...........coiiiieiieeceee e 105
111.2.2/ Etude de la composition et de la microstructure de la matrice.............cccovvvuneee. 106

111.2.2.1/ E1aDOration SOUS 1ODAN............ceveuireerreereisseeseeessseesesssessssessesssssesssssssnean, 107
111.2.2.2/ E1aDOration SOUS 20D&F............c.curreerreereisseesessssssesessesessessessesesssssssesssssnenns 109
111.2.2.3/ E1abOration SOUS 30DAT..............ccceevreriirieetississesesissesessenseissesesssssessesssessens 109

111.3/ Influence de la vitesse de montée en teMPErature ...........ccoceovvereeneieneiesc e 110
[T1.3. 1/ IMHICTOSIIUCTUIE ...ttt e st eeneennaeneeeneenneenne e 110
[11.3.2/ Composition de 18 MALFICE..........oiiiiiieieee e 111

I11.4/ Influence de I’épaisseur de la couche de consolidation .......................ccoooeninnnn 113
[11.4.1/ EXOthErMIE MESUIE .....c.eeveieiecie ettt sttt neene e neens 113
[11.4.2/ CompOoSition €t MICTOSIIUCTUIE .........eoiiiiiieie e 114

111.5/ Apport de la silice par oxydation in situ de la poudre de silicium ............c.ccco..... 116
[11.5.1/ Mise au point des traitements d’0Xydation............ccoveririeiiereneiene e, 116
LS. 2/ REACLIVITE ...ttt et et sre e be e ae e e ae e 119
111.5.3/ Quantification des phases matricielles et miCrostructure ............cc.ccooevvvvnnneenen, 120

111.5.3.1/ Préforme consolidée par 1um de carbure de silicium.............cccccoeeveieennenn, 120
111.5.3.2/ Préforme consolidée par 5um de carbure de silicium.............cccccoeeveeennen, 122
[11.5.4/ Porosité résiduelle des MatEriauX ..........cooererereneiienieieiere e 124

111.6/ Procédé SHS combiné avec procedé PIP..........cccoi e 125
THL.G6. 1/ INTrOTUCTION ...ttt ettt re e 125
111.6.2/ Etude la résine polysilazane HTT1800...........ccccvvrrrermrerienesieeeeseseeseseiesesesanen, 125
[11.6.3/ Protocole eXperimental...........ccoviiiiiieierieie e 127



Chapitre 111 : Elaboration et caractérisation de la matrice

[11.6.3/ Suivi du taux de porosité et MICIOSIIUCIUIE ..........eovriririiieese s

L7 CONCIUSIONS ...

-96 -



Chapitre 111 : Elaboration et caractérisation de la matrice

IT1.1/ Paramétres d’élaboration et protocole expérimental

I11.1.1/ Paramétres du procédé

Le rendement d’une réaction SHS ainsi que la composition du matériau synthétisé sont principalement
dépendants de deux facteurs :

- la compaction des réactifs ;

- la pression gazeuse.

La littérature relative au procédé SHS mentionne que la compaction des réactifs est susceptible
d’influencer le déroulement de la réaction. Pour améliorer le transfert thermique et favoriser le
déplacement du front de combustion, il est courant d’utiliser des pressions de compaction de poudre
comprises entre 100 et 300MPa (pressage isostatique a froid).

L’originalité de la démarche de ce travail de theése réside dans le fait que la réaction SHS est effectuée
directement au sein d’une structure fibreuse, apres introduction des poudres par APS. Par conséquent,
il est impossible d’avoir recours aux techniques de compaction de poudre classiques, au risque de
dégrader le renfort fibreux et de diminuer les performances mécaniques du composite.

De plus, des études antérieures réalisées sur des crus de poudre ont montré que les différents
paramétres du procédé APS n’ont pas d’influence significative sur le taux de compaction (4bar/Pa ;
4bar/vide ; Pa/vide). Le taux de compaction mesuré est de 1’ordre de 50%.

La réaction SHS conduisant a la formation de Si,N,O nécessite la contribution de la phase gazeuse. La
pression joue alors un role déterminant dans la composition du matériau synthétisé, puisqu’elle agit
principalement sur I’activité chimique du gaz. D’aprés la littérature, la pression optimale doit étre
comprise entre 20 et 30bar pour que la quantité de Si,N,O formé soit la plus élevée
possible [Pradeille, 06] [Li, 12].

Dans cette étude, la synthése de Si,N,O est effectuée sous des pressions totales de 10, 20 et 30bar de
diazote.

Expérimentalement, 1’usage d’une pression élevée se traduit par une inertie plus forte du systéme. Il
faut davantage d’énergie, et donc une intensité électrique plus élevée, pour atteindre la température de
réaction. Le dispositif de refroidissement par eau des électrodes étant limité, les pressions supérieures
a 30bar ne seront pas étudiées puisqu’elles nécessiteraient une intensité trop élevée.

Généralement, les réactions SHS sont amorcées par une application locale d’énergie. Cela peut étre,
par exemple, le passage d’un courant dans un filament disposé en périphérie de la poudre compactée,
le chauffage par micro-ondes ou par laser ...

Il est également possible d’augmenter la température d’un four de traitement thermique jusqu’a une
valeur critique d’amorgage de la réaction. Dans ce cas, la rampe de montée en température est
primordiale afin de fournir suffisamment d’énergie au systéme et initier la réaction. La nitruration sous
pression d’un mélange Si/SiO, met en compétition deux réactions chimiques, a savoir la formation de

nitrure de silicium et d’oxynitrure de silicium, dépendantes de la rampe de montée en température.
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Ainsi, les vitesses de montée en température étudiées dans ce travail de thése sont comprises entre 50
et 300°C/min.

111.1.2/ Paramétres matériaux

Les études sont réalisées avec deux types de preformes fibreuses, présentant des porosités initiales
différentes, respectivement de 53% et 35%. Cet écart s’explique par 1’épaisseur de la couche de
consolidation SiC déposée par CVI, de I’ordre d’un micromeétre dans un cas, et comprise entre deux et
cinq micrometres dans [’autre.

Dans le cas ou 1’épaisseur de la couche de consolidation est de I’ordre de cinq micrometres, la plus
grande contribution du procédé CVI au matériau final est bénéfique en termes de densification du
matériau aprés procédé SHS, puisque le taux de porosité a combler est dés le départ moins éleve.
Cependant, comme la proportion de carbure de silicium augmente, le réseau fibreux est plus
compartimenté, freinant et rendant plus difficile la propagation de la réaction. De plus, le carbure de
silicium jouant le réle de diluant et d’absorbant thermique, la réaction risque d’étre affaiblie.

Il est en effet connu que pour atténuer 1’exothermie de la réaction, il est possible d’ajouter un diluant
thermique au sein du mélange réactif, sous forme de poudres par exemple (SizN,, SiC, ...).

Pour que la réaction SHS conduisant a la formation de Si,N,O s’initie, il est nécessaire que le silicium
et le diazote réagissent avec la silice. Cette silice peut étre apportée sous forme d’une poudre, mise en
suspension avec le silicium dans le bon rapport steechiométrique de 1’équation bilan de la réaction.
Dans ce cas, le rapport molaire Si/SiO, est proche de 3.

Il est toutefois envisageable d’apporter cette silice, non plus sous forme de poudre, mais en insérant
une étape d’oxydation de la poudre de silicium, préalablement introduite dans la porosité d’une
préforme fibreuse.

En effet, en ajustant le traitement thermique d’oxydation, il est alors possible d’atteindre un rapport
Si/SiO, favorable au bon rendement de réaction. L’imprégnation de poudres par le procédé APS
permet de combler environ 50% de la porosité initiale d’une préforme fibreuse. Cependant, pour un
matériau présentant une porosité initiale de 1’ordre de 53%, et en prenant en compte que la formation
de Si;N,O n’engendre pas d’augmentation de volume significative (+3% en volume), la valeur de la
porosité finale du composite demeure élevée. La transformation du silicium en silice s’accompagne
d’une augmentation de volume, il est alors possible de combler davantage la porosité avant le

traitement SHS, et par conséquent, d’atteindre une porosité résiduelle finale plus faible.

I11.1.3/ Protocole expérimental

La préparation de la suspension, ainsi que son mode de stabilisation, sont décrits dans le chapitre II,
seuls le rapport Si/SiO, et la charge volumique peuvent varier.

En effet, sans traitement d’oxydation préalable du silicium (a ne pas confondre avec le traitement
partiel d’oxydation dans le but d’augmenter la mouillabilit¢ du silicium dans 1’eau), le mélange
Si/SiO, est caractérisé par un rapport molaire de 3, soit un rapport massique de 1,4.

-08 -



Chapitre 111 : Elaboration et caractérisation de la matrice

Dans le cas ou une partie de la silice est apportée par 1’oxydation du silicium, la valeur du rapport
molaire Si/SiO, peut étre augmentée jusqu’a 75. La suspension est alors constituée exclusivement de
silicium.

Le traitement d’oxydation est effectué aprés 1’étape d’APS, dans un four tubulaire et sous air ambiant.

La charge volumique de la suspension dépend de la préforme a imprégner. Expérimentalement, les
rendements les plus faibles ont été obtenus sur les préformes ayant une couche de consolidation de
5um, imprégnées par une suspension chargée a 20% en volume. Pour atteindre a nouveau des
rendements de I’ordre de 50% de remplissage de la porosité initiale, la viscosité de la suspension a été
diminuée en abaissant la charge volumique a 15%.

Les paramétres expérimentaux les plus importants pour la synthése de Si,N,O par réaction SHS étant
la vitesse de montée en température et la pression, le protocole expérimental est le suivant :

- mise sous vide du réacteur pendant une demi-heure ;

- trois cycles de purge sous diazote ;

- mise sous pression de diazote ;

- rampe de montée en température controlée jusqu’a 1450°C ;

- palier de dix minutes a 1430°C ;

- rampe de descente en température controlée jusqu’a la température ambiante.

La pression totale du gaz varie au cours du temps en fonction de la dilatation thermique. Les
élaborations étant effectuées en mode statique (pas de circulation de gaz), les pressions de remplissage
a I’ambiante ont donc été calibrées pour atteindre les dix, vingt ou trente bars lors du palier en
température. La température du matériau est enregistrée en fonction du temps.

La porosité ouverte des échantillons est déterminée par la méthode d’immersion dans 1’eau. La

composition et la microstructure de la matrice sont respectivement caractérisées par diffraction des
rayons X et par microscopie électronique a balayage.
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Broyage séparé des poudres de
silicium et de silice
(600nM<dsp<800nm)
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I11.1.4/ Détermination de la composition massique par DRX

Le protocole d’acquisition des diffractogrammes est décrit au chapitre II. Une acquisition longue est
réalisée sur un domaine angulaire réduit. Seuls les pics correspondants aux phases matricielles sont

présents. La Figure I1l. 1 montre un exemple de diagramme de diffraction caractéristique.
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Figure I11. 1 : Exemple d’un diagramme de diffraction pour la quantification matricielle

En plus du silicium et du nitrure de silicium sous les formes alpha et beta, deux formes d’oxynitrure de
silicium sont présentes et ont été indexées.

La premiére, en rouge sur la Figure Il1. 1, correspond a la forme cristalline la plus connue d’oxynitrure
de silicium, la phase « sinoite ».

La structure de la seconde forme, en orange sur la Figure Ill. 1, a été déterminée a partir d’une phase
Si-Al-O-N, car elle était absente de la base de données utilisée.

En effet, lors de I’indexation des pics, il subsistait une phase cristalline qui n’était pas prise en compte
dans la quantification, et dont les proportions massiques étaient trop élevées pour constituer une
éventuelle pollution ou pour étre négligées.

Une recherche plus étendue a donc été effectuée avec des éléments autres que Si, O, N. La structure de
Siy gAlg 01 ,N; g, décrite dans la fiche n°® 00-052-1477 et issue d’une publication de Bowden [Bowden,
98], a permis d’indexer tous les pics manquants, mais avec un léger décalage. Il s’agit d’une phase
dont la composition se rapproche de Si,N,O, mais comportant de I’aluminium.

L’aluminium étant absent du procédé d’élaboration, de la préparation des poudres jusqu’au traitement

thermique, y compris dans la préparation des échantillons, I’hypothése d’une phase isostructurale a
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Siy gAly 01 ,N; g mais dépourvue d’aluminium a donc été formulée. D’apres la steechiométrie de cette

phase, la quantité massique ¢lémentaire d’aluminium est d’environ 4%.

Pour confirmer 1’absence d’aluminium, une analyse par microsonde de Castaing a été effectué¢e pour
déterminer la composition élémentaire massique de la matrice au sein d’une préforme, dans le but

d’étre comparée a celle issue de la quantification DRX.

L’analyse élémentaire est réalisée sur une distance de 20pm dans la matrice, avec un point tous les
micromeétres (Figure 111. 2).
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Figure I11. 2 : Analyse élémentaire de la matrice réalisée par microsonde de Castaing

La matrice étant, a ce stade, relativement microporeuse, le carbone détecté appartient a la résine
d’enrobage (composée de 80% en masse de carbone et 20% en masse d’oxygene). L’oxygeéne est par
conséquent légérement surestimé par rapport au taux réel dans la matrice.

L’aluminium, en vert sur la courbe, est situé en dessous de seuil de détection de la sonde, soit inférieur
a 0,2% en masse.

Les quantifications élémentaires par microsonde de Castaing ont été re-normalisées en prenant en
compte le taux de carbone et d’oxygene de la résine d’enrobage, puis comparées avec les résultats de
quantification issus de I’analyse DRX (Tableau IlI. 1).

Atome DRX Microsonde de Castaing
Si (%m) 61 57
O (%m) 26 23
N (%m) 13 16

Tableau I11. 1 : Quantifications élémentaires issues des données DRX et microsonde de Castaing

Ces résultats confirment qu’il n’y a pas d’aluminium dans le matériau et que, par conséquent, la phase

recherchée n’en comporte pas non plus.
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De surcroit, la publication de Bowden mentionne que 1’aluminium et 1’oxygene sont respectivement
substitués sur les sites du silicium et de ’azote. Il n’y a donc pas de substitution de Al/O, ni de
substitution de N/O.

Une nouvelle structure de Si,N,O, différente de la phase sinoite, et de groupe d’espace Bba2, a donc
été simulée.

Le Tableau I1l. 2 compare les structures et les paramétres de maille des différentes phases.

Si;N,O (sinoite) Siy gAlp 201N g Si;N,O (simulé)
Groupe d’espace Cmc2, Bba2 Bba2
a 8,8749 8,8488 8,8102
b 5,5003 5,3752 5,3698
C 4,8560 4,8355 4,8355

Tableau I11. 2 : Groupe d’espace et paramétres de maille des différentes phases

Dans le but de valider la présence de cette seconde phase de Si;N,O, un traitement SHS a été effectué
sur un cru de poudre, obtenu par APS. L’analyse DRX a pu étre menée sur un domaine angulaire
étendu puisque le carbure de silicium provenant de la préforme fibreuse était absent.

Le diffractogramme a été ajusté par la méthode de Rietveld sur le logiciel FULLPROF, a partir de la
structure cristalline de Si,N,O simulée (Figure I1. 3).

Cette méthode est une méthode dite « sans étalon » consistant a simuler un diffractogramme a partir
du modele cristallographique d’une phase, puis a ajuster les parameétres de ce modele afin que le
diffractogramme simulé soit le plus proche possible du diffractogramme expérimental.
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Figure I11. 3 : Ajustement Rietvield de la nouvelle structure Si,N,O (Bba2) sur un diagramme de
diffraction issu d’un cru de poudre traité par procédé SHS.
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Les résultats des ajustements sont contrdlés par différents facteurs d'accord qui déterminent la qualité
du traitement.
Ces facteurs sont les suivants :

- Rp = 9,5 (facteur de fiabilité) ;

- Rwp = 13 (facteur de fiabilité pondére) ;

- Rexp = 3,2 (facteur lié aux fluctuations statistiques en I’absence d’erreurs systématiques) ;
- %% = (Rup / Rexp)? = 16,7.

La valeur de ces paramétres statistiques démontre que 1’ajustement est correct, ¢’est-a-dire qu’il y a
une bonne corrélation entre la phase expérimentale et la phase simulée.

L’hypothése d’une phase d’oxynitrure de silicium présente dans la matrice du matériau, et de structure
différente de la phase sinoite, est donc validée.
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111.2/ Influence de la pression gazeuse
111.2.1 / Thermogrammes et réactivité

Toutes les matrices réalisées dans ce paragraphe ont été obtenues dans une préforme consolidée avec
une couche de consolidation d’un micrométre d’épaisseur.

La réactivité du systéeme est fonction de la pression du gaz. La température de la préforme enregistrée
au cours du temps (thermogramme) permet de voir la forme et I’amplitude du pic d’exothermie
engendrée par la réaction SHS (Figure I11. 4).

Les thermogrammes sont constitués de trois parties distinctes: une premiére partie linéaire
correspondante a la montée en température de la préforme suivant la rampe imposée, une deuxieme
partie correspondant au pic exothermique, et enfin, une troisiéme partie correspondant a la reprise de

la régulation thermique jusqu’a la température de palier.
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Figure I11. 4 : Thermogrammes enregistrés sur des préformes consolidées par 1pm de SiC en fonction de
la pression pour une vitesse de montée en température de 150°C/min
Rouge 30bar ; Vert 20bar ; Bleu 10bar

Ces thermogrammes mettent en évidence trois phénomeénes (Tableau Ill. 3) :

1/ Plus la pression est élevée, plus la température d’amorcage de la réaction SHS est faible. A 30bar, la

réaction débute a environ 1260°C alors qu’a 10bar, elle débute a environ 1340°C.
2/ L’amplitude du pic est proportionnelle a la pression du gaz. L’écart de température engendré par la
réaction a 10bar est de I’ordre de 150°C et la température maximale atteinte est de 1485°C. Cet écart

de température est d’environ 300°C a 30bar, avec une température maximale atteinte de 1560°C.

3/ Plus la pression est élevée, plus la réaction est vive et rapide. L’exothermie est mesurée pendant
environ 50 secondes & 10bar, et seulement pendant une vingtaine de secondes a 30bar.
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Pression (bar) Temper,atw_re de debut Exothermie (°C) Durée (sec)
de réaction (°C)
10 1340 150 54
20 1290 220 40
30 1260 300 22

Tableau Il1. 3 : Température de début de réaction, augmentation de température engendrée par la
réaction et durée de ’exothermie en fonction de la pression (valeurs moyennes)

La nature des fibres en carbure de silicium utilisées est un paramétre important & prendre en
considération dans I’élaboration d’un composite a matrice céramique par un tel procédé. En effet, les
températures atteintes, méme pour un temps trés bref, dépassent la stabilité thermique des fibres
Nicalon et Hi-Nicalon, et risqueraient de dégrader leurs performances mécaniques. Seules les fibres en

SiC pur (Hi-Nicalon S) peuvent supporter 1’élévation de température induite par la réaction.

Cependant, les fibres céramiques ne sont exposées que trés peu de temps a haute température. 11 s’agit
du principal intérét de ce procédé d’élaboration, a savoir une synthése de matériaux a haute
température, parfois a la limite de la stabilité thermique des Hi-Nicalon S, mais dans un temps trés
court, permettant de limiter I’éventuelle dégradation des performances mécaniques de ces dernieres.

111.2.2/ Etude de la composition et de la microstructure de la matrice

La syntheése de I’oxynitrure de silicium par procédé SHS met en concurrence deux réactions
chimiques :

3Si et SiO, Ok N, © — 2Si,N,O ) AH = -492 kJ/mol [Pradeille, 06]
3Si et 2N, (9) — > SisNy () AH = - 767 kJ/mol [Chang, 00]

La réaction de nitruration du silicium, elle aussi fortement exothermique, débute a une température
d’environ 1100°C, soit a une température plus faible que celle conduisant a Si,N,O. Ces réactions sont
d’autant plus vives que la taille des particules est faible.

La réaction a haute température de la phase gazeuse avec le systeme Si/SiO, est donc complexe et
dépend de la pression. En effet, en augmentant la pression d’azote, I’activité chimique de 1’azote
augmente également.

Les résultats de quantification des différentes phases présentes dans la matrice en fonction de la

pression sont présentés dans le graphique ci-aprés (Figure I11. 5). Les matériaux ont été élaborés avec
une rampe de montée en température de 150°C/min.
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Figure 111. 5 : Proportions massiques des phases matricielles en fonction de la pression

Ces résultats montrent que la matrice est composée a plus de 80% en masse d’oxynitrure de silicium,
quelle que soit la pression. L’objectif de synthése de Si,N,O par procédé SHS dans les porosités d’une
préforme fibreuse est atteint.

La proportion de silicium résiduel est inférieure a 3% en masse. Cette derniére a tendance a diminuer
guand la pression augmente, démontrant que le rendement de conversion de la réaction est satisfaisant.
La proportion de SizN, (majorité de a-SisN,) augmente avec la pression.

La pression a principalement une influence sur la proportion des deux formes polymorphiques de
Si,N,O (groupe d’espace Cmc2; et Bba2). Si,N,O de structure Bba2 est majoritaire dans tout le
domaine paramétrique étudié et sa proportion augmente avec la pression.

D’apres la littérature, Si,N,O de structure Bba2 constitue une phase dite « basse température » alors
que Si,N,O de structure Cmc2; constitue la phase stable en température [Bowden, 98] [Mikami, 07].
Si;N,O de structure Bba2 s’apparente donc a une phase métastable dont la formation est favorisée par
la pression et la forte élévation de température dans un temps court.

111.2.2.1/ Elaboration sous 10bar

Les clichés MEB ci-apres (Figure I1l. 6) sont caractéristiques d’une élaboration sous 10bar de diazote.
La matrice présente de larges fissures, pouvant étre induites par la rapide montée en température de la
préforme (200°C/min). Or, lorsque la température atteint celle de la fusion du silicium, ce dernier
percole dans le réseau de fissures. Certaines zones de la matrice se retrouvent déficitaires en silicium
et sont donc relativement poreuses.
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De plus, malgré des temps de palier d’'une heure, le silicium résiduel ne réagit pas totalement avec le
diazote. La germination de cristaux de SisN4 est néanmoins visible , correspondant aux zones grises a
I'intérieur du silicium (zones blanches) (Figure I1l. 6).

4 & —— pm

Figure I11. 6 : Clichés MEB a différents grandissements d’un matériau élaboré par SHS sous 10bar de
diazote.

La quantification DRX indique la présence du silicium avec une teneur d’environ 3% en masse, ce qui
semble peu si I’on se réfere aux clichés MEB. En effet, la taille du faisceau de rayons X est de 1’ordre
du millimetre carré, et suivant le positionnement de la préforme au cours de 1’acquisition, il est
possible d’analyser des zones matricielles dans lesquelles la quantité de silicium est moins élevée que
d’autres. Par conséquent, il est important de combiner les analyses DRX avec une analyse
microstructurale au MEB, dans le but de Vérifier la présence de silicium résiduel dans la matrice.

La Figure 111. 7 révéle que la matrice est relativement microporeuse mais néanmoins continue et liée.

L’analyse DRX indique que la taille des cristallites de ces deux phases est de I’ordre de la centaine de
nanometres.

Figure I11. 7 : Cliché MEB de la matrice synthétisée par SHS sous 10bar de diazote
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La porosité résiduelle des matériaux est comprise entre 21 et 23%, pour des préformes ayant une
porosité initiale de 53% (consolidation SiC d’un micrométre d’épaisseur).

111.2.2.2/ Elaboration sous 20bar
Sous 20bar de pression totale, le phénomene de percolation du silicium est perceptible dans certaines

fissures mais reste toutefois moins marqué que dans le cas précédent, le silicium libre étant surtout
présent a proximité des fils (Figure 111. 8).

Figure I11. 8 : A gauche, préforme avec un micrométre d’épaisseur de consolidation et a droite, préforme
avec cing micrometres

111.2.2.3/ Elaboration sous 30bar

L’analyse des matrices €¢laborées sous 30bar de pression montre que ces derniéres sont similaires a
celles élaborées sous 20bar.

La percolation du silicium est toujours visible et malgré une forte exothermie engendrée par la réaction
a cette pression, les fibres et les consolidations sont intactes (Figure I1. 9).

Figure I11. 9 : Clichés MEB a différents grandissements d’un matériau élaboré par SHS sous 30bar de
pression
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111.3/ Influence de la vitesse de montée en température
111.3.1/ Microstructure
Lorsque la vitesse de montée en température est inférieure a 100°C/min, la matrice n’est pas liée, et

des grains n’ayant pas réagi sont visibles aprés le traitement thermique. La matrice comporte de
nombreuses zones hétérogénes (Figure I11. 10).

0 kV m X | m|3000x |-0°/10.0 mm]|

Figure I11. 10 : Microstructures de la matrice synthétisée avec une vitesse de montée en température
comprise entre 50°C/min et 100°C/min (épaisseur de consolidation de 1pm a gauche et de 5um a droite)

En revanche, la matrice apparait plus homogene et semble étre davantage liée lorsque la vitesse de
montée en température est supérieure a 100°C/min. Aucun grain n’est discernable en microscopie
électronique a balayage et la matrice semble parfaitement homogéne (Figure Il1. 11).

Aucune différence n’est perceptible concernant la microstructure entre un matériau élaboré a

150°C/min et un matériau élaboré a 300°C/min, I’amorgage de la réaction est sensiblement le méme.

[~ H det | HFV [] e —; T p— |
5.00 kV | BS| -0°[10.0 mm| x -0 °[10

Figure I11. 11 : Microstructures de la matrice synthétisée avec une vitesse de montée en température
supérieure a 100°C/min (épaisseur de consolidation de 1um a gauche et de 5um a droite)

-110 -



Chapitre 111 : Elaboration et caractérisation de la matrice

Cette différence de microstructure suivant la vitesse de montée en température peut s’expliquer de la
maniere suivante : dans le systéme réactif Si/SiO,/N,, la réaction de nitruration du silicium, en
compétition avec la réaction SHS permettant de synthétiser Si,N,O, débute a une température
inférieure a celle nécessaire pour amorcer la seconde, respectivement de 1’ordre de 1100°C et 1420°C.
Ainsi, plus la durée requise pour atteindre la température d’amorcage de la réaction SHS est élevée,
plus Si se transforme en SisNy4, ce qui modifie le rapport molaire Si/SiO, de la suspension. Ce déficit
en silicium affecte le rendement de la réaction SHS.

Une faible vitesse de montée en température favorise donc la formation du nitrure de silicium, au
détriment de la formation de 1’oxynitrure de silicium. La réaction SHS n’est pas totale et certaines
zones ne réagissent pas. Cela pose probléme d’un point de vue microstructural, puisque la matrice

n’est pas formée de maniére homogene dans les porosités de la préforme fibreuse.

[11.3.2/ Composition de la matrice

La Figure I1l. 12 représente les teneurs massiques de la matrice en SizN, et Si,N,O en fonction de la
vitesse de montée en température, comprise entre 50°C/min et 300°C, et pour des pressions de 10, 20
et 30bar.

Sous une pression de 10bar, la teneur maximale en Si,N,O d’environ 85% en masse, est obtenue pour
une vitesse de montée en température de 200°C/min. Cette derniére diminue pour une vitesse de
montée en température de 300°C/min. Lorsque la vitesse de montée en température est inférieure a
100°C/min, la teneur en SisN, est supérieure ou égale a 20% en masse.

Lorsque la pression augmente, 1’existence d’une vitesse de montée en température particuliere, pour
laquelle la formation de Si,N,O est prépondérante par rapport a celle de SisNy, est clairement établie.
En effet, en dessous de 100°C/min, la matrice est essentiellement constituée de SisN, alors qu’au
dessus de 100°C/min, elle est majoritairement composée de Si,N,O.

Cette vitesse limite de montée en température est d’autant plus marquée que la pression est élevée.
Pour une pression de 20bar, la teneur maximale en Si,N,O, d’environ 95% en masse, est obtenue pour
une vitesse de montée en température de 200°C/min. A I’instar d’une pression de 10bar, cette teneur
semble diminuer pour des vitesses de montée en température plus élevées. Pour une pression de 30bar,
le teneur massique en oxynitrure de silicium augmente avec la vitesse de montée en température. Cette
derniére est de I’ordre de 85% en masse pour une vitesse de montée en température de 300°C/min.
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Figure I11. 12 : Composition massique de la matrice en fonction de la vitesse de montée en température
pour une pression de 10, 20 et 30bar

-112 -



Chapitre 111 : Elaboration et caractérisation de la matrice

I11.4/ Influence de I’épaisseur de la couche de consolidation
[11.4.1/ Exothermie mesurée
Des thermogrammes ont été enregistrés sur des préformes constituées de fibres revétues d’une couche

de consolidation SiC d’un micrométre d’épaisseur et de cinq micrometres d’épaisseur (Figure I11. 13).
Les deux matériaux ont été élaborés sous une pression identique de 30bar.
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Figure I11. 13 : Thermogrammes enregistrés pour des préforme constituées de fibres revétues d’une
couche de consolidation SiC d’un micrométre d’épaisseur (en rouge) et de cinq micrométres d’épaisseur
(en noir), pour un méme traitement thermique

Lorsque les fibres sont revétues d’une couche de consolidation SiC d’un micrométre d’épaisseur,
I’exothermie est clairement visible sur le thermogramme et identique a celle présentée dans la Figure
I11. 4 sous une pression de 30bar.

En revanche, pour le second matériau, le profil du thermogramme est différent du premier. En effet,
une faible exothermie est détectée et I’initiation de la réaction s’effectue a environ 1360°C.

Le carbure de silicium présent en quantité plus élevée dans le matériau implique une porosité initiale
plus faible et, par conséquent, une quantité de poudres réactives introduite dans les porosités
également plus faible.

De plus, le SiC de la couche de consolidation, en tant que charge inerte et absorbant thermique, va
jouer le role de barriere thermique, limitant alors 1’¢lévation de la température induite par la réaction
SHS.

Cet aspect est favorable puisque les fibres sont davantage protégées et donc soumises a une élévation
de température de plus faible amplitude.
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I11.4.2/ Composition et microstructure

Les quantifications des phases matricielles des préformes consolidées par 5um de SiC sont reportées
sous forme de graphiques dans la Figure Il1. 14. Ces résultats sont comparés avec ceux obtenus pour
les préformes consolidées par 1um de SiC.
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Figure I11. 14 : Comparaison des quantifications des phases matricielles selon I’épaisseur de la couche de
consolidation SiC, en haut 1um et en bas 5um

Le taux d’oxynitrure de silicium obtenu dans les préformes consolidées par Sum de SiC est plus faible
que dans les préformes consolidées par 1um : sous 20bar de pression et pour une vitesse de montée en
température de 200°C/min, les taux massiques de Si,N,O sont respectivement de 78% et 95%, et les
taux de SizN, de ’ordre de 20% et 4%.

A pression égale, la composition de la matrice suit la méme évolution pour les deux types de
matériaux en fonction de la vitesse de montée en température : le taux de Si,N,O passe par un
maximum a 200°C/min sous une pression de 20bar, alors qu’il augmente continliment sous une
pression de 30bar.

La quantité de silicium résiduel semble plus élevée dans les préformes consolidées par 5um de carbure
de silicium, et particulierement lorsque la synthése est réalisée sous 30bar de pression totale. La
proportion de silicium résiduel est comprise entre 4 et 5% en masse, alors qu’elle est inférieure a 1%
en masse pour les préformes consolidées par 1jum de carbure de silicium.
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Pour les mémes conditions d’¢laboration, la matrice présente un aspect différent selon le type de
préforme utilisé (Figure 111. 15). La matrice obtenue dans le cas des premieres préformes (1um SiC) se
révele plus microporeuse que dans le second cas (5um SiC).

Lorsque les fibres sont revétues d’une couche de consolidation SiC d’un micrométre d’épaisseur, les
espaces entre chaque fil de la préforme (porosités inter-fils) sont larges, et la porosité intra-fil
accessible. En revanche, les préformes dont les fibres sont revétues d’une consolidation de cinq
micrométres d’épaisseur disposent d’un réseau poreux homogene, la porosité intra-fil n’étant
guasiment pas accessible par les poudres.
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Figure I11. 15 : Microstructure de la matrice dans les porosités interfils d’une préforme 1um SiC (2
gauche) et 5um SiC (a droite)

La porosité résiduelle des préformes dont les fibres sont revétues d’une couche de consolidation SiC
d’une épaisseur d’un micrométre est comprise entre 21 et 23% (porosité initiale d’environ 53%), et
entre 14 et 16% pour les préformes consolidées par cing micromeétres de SiC (porosité initiale

d’environ 35%).
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111.5/ Apport de la silice par oxydation in situ de la poudre de silicium
II1.5.1/ Mise au point des traitements d’oxydation

Jusqu'a présent, la silice nécessaire a la réaction chimique était apportée sous forme de poudre : une
suspension d’un mélange de silicium et de silice (rapport molaire Si/SiO, égale a 3) est d’abord
réalisée puis imprégné dans une préforme fibreuse.

Il est possible d’apporter la totalité ou une partie de cette silice, non plus sous forme pulvérulente,
mais par oxydation de la poudre de silicium, préalablement introduite dans les porosités de la
préforme. Le principal intérét de cette approche est de pouvoir bénéficier de I’augmentation de volume
engendrée par la transformation chimique du silicium en silice. La méme quantité de poudre est
introduite par procédé APS mais le traitement d’oxydation permet de combler davantage la porosité et,
par conséquent, permet également d’aboutir a une densification finale du matériau plus élevée.

Dans le but de mettre au point les traitements d’oxydation, des analyses thermogravimétriques ont été
effectuées sur de la poudre de silicium possédant un diametre médian de 0,8um. La montée en
température de 15°C/min est comparable a celle obtenue dans les fours tubulaires utilisés pour les
traitements d’oxydation. Les préformes fibreuses étant constituées de fibres en carbure de silicium de
derniére génération (Hi-Nicalon S), les températures de palier ont été choisies afin de préserver leurs
propriétés.

La Figure I11. 16 et la Figure Ill. 17 présentent respectivement les courbes de prise de masse de la
poudre de silicium correspondant a la transformation en silice, a 900°C et 1000°C sous air.
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Figure I11. 16 : Prise de masse d’une poudre de silicium (dsy 0,8pum) lors d’un traitement thermique de 4h
a 900°C sous air, avec une vitesse de montée en température de 15°C/min
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Figure I11. 17 : Prise de masse d’une poudre de silicium (dsy 0,8um) lors d’un traitement thermique de 4h
a1000°C sous air, avec une vitesse de montée en temperature de 15°C/min

Ces courbes permettent d’ajuster les proportions massiques de silicium et de silice de la suspension, en
prenant en compte la quantité de silice formée durant le traitement d’oxydation.

En effet, pour que la quantité de Si,N,O soit la plus élevée possible, il est nécessaire que le rapport
molaire Si/SiO, soit égal a 3, ou encore que le rapport massique soit égal a 1,4, afin de garantir les
bonnes proportions de la réaction SHS.

A titre d’exemple et dans le cas ou la totalité de la silice est apportée par 1’oxydation du silicium, la
prise de masse du silicium doit étre de I’ordre de 40%, afin de réajuster le rapport massique Si/SiO, a
1,4. L’imprégnation de la préforme est alors effectuée avec une suspension constituée uniquement de
silicium.

A 900°C, le temps de traitement thermique pour atteindre une prise de masse de 40% dépasse quatre
heures en palier. En revanche, un traitement thermique de 1h15 a 1000°C sous air est suffisant pour
atteindre cette valeur.

Pour limiter la durée et la température d’oxydation a laquelle le matériau est exposé, seul le traitement
thermique correspondant a une prise de masse de 20% du silicium est étudié dans le cadre de ce
travail.

Par conséquent, la silice n’est pas apportée en totalité par oxydation mais seulement en partie. Les
conditions expérimentales relatives a la composition de la suspension, a la température et a la durée du
palier du traitement d’oxydation sont rappelées dans le Tableau Ill. 4.

A titre d’exemple, les conditions expérimentales pour des prises de masse de 30 et 40% y sont
également présentées.

-117 -



Chapitre 111 : Elaboration et caractérisation de la matrice

Prise de masse du silicium (%) 20 30 40
Composition 72,9% Si 83,3% Si 97,2% Si
Caractéristiques de massique 27,1% SiO, 16,7% SiO, 2,8% SiO;
la suspension Rappf)rt 58 10,7 750
molaire
Traitement thermique d’oxydation 1h a 1000°C
. 1h a900°C ou 1h15 a4 1000°C
sous air 3h 4 900°C

Tableau I11. 4 : Caractéristiques de la suspension et traitements thermiques adaptés pour des prises de
masse du silicium de 20, 30 et 40%

Dans le but de vérifier que cette démarche pouvait s’appliquer a de la poudre introduite dans les
porosités d’une préforme, des tests d’oxydation ont été effectués a la fois sur des crus de poudres
obtenus par APS et sur des préformes imprégnées (hypothése : la compaction aprés APS est la méme
dans le cru de poudre et dans les pores d’une préforme).

La suspension est composée de 73% en masse de silicium et de 27% en masse de silice (rapport
molaire Si/SiO, = 5,8). Pour réajuster le rapport molaire Si/SiO, a 3, il faut donc que le silicium
présente une prise de masse d’environ 20% (transformation en silice).

Les résultats de prise de masse des crus de poudre et des préformes imprégnées, aprés un traitement
d’oxydation a 900°C sous air pendant 1h (rampe de montée en température de 15°C/min), sont
présentés dans le Tableau I1l. 5.

Crul Cru? Cru3 Préf.1  Préf. 2 Préf. 3

Masse avant oxydation (g) 2,62 1,55 0,95 2,53 2,61 2,59
Masse aprés oxydation (g) 3,02 1,80 1,10 2,69 2,78 2,75
Prise de masse totale (%) 15,4 16,4 15,8 17,6 17,3 17,2
Masse initiale silicium (g) 1,91 1,13 0,69 0,64 0,69 0,68
Prise de masse silicium (%) 21,2 22,5 21,7 24,2 23,8 23,6

Tableau I11. 5 : Prise de masse des crus de poudre et des préformes apreés traitement d’oxydation a 900°C
sous air pendant 1h

Les calculs sont fondés sur I’hypothese simplificatrice que les prises de masse sont induites
uniquement par la transformation de Si en SiO,. L’oxydation du renfort fibreux en carbure de silicium
est négligée, c’est la raison pour laquelle les prises de masse calculées sur les préformes sont
légérement supérieures a celles des crus de poudre. Pour un méme traitement thermique d’oxydation,
sur crus ou sur préformes, la prise de masse est sensiblement la méme et correspond a celle attendue.
Ces résultats démontrent que le traitement thermique d’oxydation est efficace et reproductible.

Une analyse par diffraction des rayons X a été réalisée sur une poudre de silicium ayant subi un
traitement thermique d’oxydation pendant 4h a 1000°C sous air (Figure 111. 18).

Une «bosse » est visible aux faibles angles et correspond a la silice amorphe formée apres
transformation du silicium. Les quelques pics, dont I’intensité est treés faible, correspondent a du
quartz.
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Figure 111. 18 : Diagramme de diffraction d’une poudre de silicium apreés un traitement d’oxydation
pendant 4h a 1000°C sous air

111.5.2/ Réactivité

Des thermogrammes ont été¢ enregistrés sur des préformes ayant une couche de consolidation d’un
micrometre et subissant un traitement thermique a 1430°C pendant dix minutes avec une vitesse de
montée en température de 200°C/min, sous une pression totale de 20 et 30bar (Figure Ill. 19). Les
préformes imprégnées ont été préalablement oxydées a 900°C sous air pendant une heure.

Les précédents résultats les plus concluants ayant été obtenus pour des pressions d’élaboration de 20
ou 30bar et pour une vitesse de montée en température supérieure a 100°C/min, 1’étude concernant les
préformes oxydées a principalement été réalisée selon ces conditions expérimentales.
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Figure I11. 19 : Thermogrammes en fonction de la pression, enregistrés sur des préformes consolidées par
1um de SiC ayant subi un traitement d’oxydation, vitesse de montée en température 200°C/min
Rouge 30bar ; Vert 20bar
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A I’exception de la température d’initiation de la réaction SHS plus faible sous une pression de 30bar,
la différence entre les deux thermogrammes n’est plus aussi marquée que dans le cas du procédé
n’impliquant pas I’oxydation du silicium.

En effet, la forme et la durée du pic d’exothermie sont similaires. La température maximale atteinte est
également sensiblement la méme, environ 1450°C (en comparaison, elle était de I’ordre de 1560°C
sous 30bar et de 1510°C sous 20bar pour des préformes non oxydées).

La silice formée autour des particules de silicium a pour effet de rendre ce dernier moins réactif,
retardant la reaction de nitruration.

111.5.3/ Quantification des phases matricielles et microstructure
111.5.3.1/ Préforme consolidée par 1um de carbure de silicium
Les taux de SioN,O et de SisN, aprés réaction SHS, dans une préforme dont les poudres ont été

préalablement oxydées pendant 1h a 900°C sous air, sont présentés dans la Figure 111. 20.

Le taux de silicium résiduel étant inférieur a 2% en masse, il n’est pas représenté sur les graphiques.
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Figure I11. 20 : Quantification des phases matricielles pour une préforme consolidée par 1um de SiC
préalablement oxydée pendant 1h a 900°C sous air, sous 20bar (a gauche) et 30bar (a droite), en fonction
de la vitesse de montée en température

Le traitement d’oxydation crée une couche de silice a la surface des particules de silicium, ce qui est
favorable a la fois a la densification par I’augmentation de volume lors de la transformation de Si en
SiO,, mais également a la limitation de la formation de SizN, puisque 1’accés du diazote au silicium est
retardé.

Sous 20bar de pression totale, lorsque la vitesse de montée en température augmente de 50°C/min a
100°C/min, la proportion d’oxynitrure de silicium augmente également fortement tandis que celle du
nitrure de silicium décroit. Pour une vitesse de montée en température de 100°C/min, la matrice est
composée de 95% en masse de Si,N,O.

Contrairement au cas ou la silice est apportée en totalité sous forme de poudre, lorsque le silicium est
oxydé in situ dans la préforme, les vitesses de montée en température nécessaires pour atteindre un
taux de Si,N,O élevé sont plus faibles. Au cours de la montée en température, il est possible que la

couche de silice a la surface des particules de silicium se craquéle, permettant a 1’azote de réagir pour
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former SisN,. Plus la vitesse de montée en température est lente, plus le temps nécessaire pour
atteindre la température d’amorcage de la réaction SHS est long et, par conséquent, plus le silicium se
transforme en SisN,.

Cette interprétation est similaire lorsque 1’élaboration est effectuée sous 30bar de pression totale. En
effet, la matrice est composée a 90% en masse d’oxynitrure de silicium pour une vitesse de montée en
température de 1’ordre de 100°C/min, ce taux diminuant légérement lorsque la vitesse de montée en
température augmente.

Sous 20 ou 30bar de pression, les taux d’oxynitrure de silicium les plus élevés sont obtenus pour une
vitesse comprise entre 100 et 150°C/min.

De plus, contrairement au procédé sans oxydation, la vitesse limite de montée en température, a
laquelle la proportion de Si;N,O devient supérieure a celle de SizN,, n’est dans ce cas plus observée.

La Figure I1l. 21 représentant la morphologie du matériau a grande échelle, permet de comparer la
structure de la matrice entre une préforme imprégnée non oxydée et une préforme imprégnée oxydée,
pour un méme traitement thermique (20bar, 200°C/min).

| 40x m KV nm 1

Figure 111. 21 : Comparaison de I’aspect de la matrice entre une préforme imprégnée non oxydée (a
gauche) et une préforme imprégnée oxydée (a droite) pour un méme traitement thermique (20bar,
200°C/min)

Lorsqu’une partie de la silice est apportée par 1I’oxydation du silicium, la matrice est plus homogene et
les fissures moins ouvertes. De plus, le phénomene de percolation du silicium ainsi que la présence de
silicium résiduel autour des fils ne sont pas observés (Figure I11. 22).

Contrairement a une imprégnation classique de poudres (Rmo Si/SiO, = 3) dans les porosités d’une
préforme fibreuse, c’est-a-dire sans apport de la silice par transformation du silicium, le traitement
d’oxydation d’une heure a 900°C sous air induit une augmentation de volume de la poudre d’environ
10% supplémentaire, réduisant ainsi la porosité.

La densification du matériau avant la réaction SHS augmentant, la liaison de la matrice est ainsi

renforcée durant la synthése en température, ce qui limite 1’apparition de fissures.
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Figure I11. 22 : Microstructure de la matrice élaborée aprés un traitement d’oxydation et réaction SHS
sous 20bar de pression

111.5.3.2/ Préforme consolidée par 5um de carbure de silicium

Les taux de SioN,O et de SisN, aprés réaction SHS, dans une préforme dont les poudres ont été
préalablement oxydées pendant 1h a 900°C sous air, sont présentés dans la Figure 111. 23.
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Figure I11. 23 : Composition de la matrice pour une préforme consolidée par 5um de SiC, préalablement
oxydée pendant 1h a 900°C sous air, sous 20bar (a gauche) et 30bar (a droite), en fonction de la vitesse de
montée en température

Le taux d’oxynitrure de silicium augmente avec la vitesse de montée en température pour atteindre un
maximum de 80% en masse sous 20bar, et 70% en masse sous 30bar a 100°C/min. Au-dela de
100°C/min, le taux de Si,N,O de la matrice décroit, tandis que la quantité de silicium résiduel
augmente.

L’analyse de la microstructure du matériau ¢laboré avec une vitesse de montée en température de 50
ou 70°C/min révele une matrice non liée par endroit, des particules n’ayant pas réagi (Figure I11. 24).
En revanche, pour une vitesse de 90°C/min, la matrice est liée et homogéne malgré la présence de
microporosités (Figure I11. 25).
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Figure I11. 24 : Microstructure de la matrice élaborée sous 20bar de pression, a 50°C/min, présence de
zones non liées
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Figure I11. 25 : Microstructure de la matrice élaborée sous 20bar de pression, a 90°C/min

La principale différence avec les précédentes élaborations concerne le taux de silicium qui augmente
avec la vitesse de montée en température. Lorsque la vitesse est inférieure a 100°C/min, le taux de
silicium reste de I’ordre de 2% en masse, voire quasiment nul & 50 et 70°C/min. En revanche, il
augmente progressivement quand la vitesse de montée en température évolue de 100°C/min a
300°C/min. 1l atteint 10% en masse pour 200°C/min sous une pression de 20 et 30bar, et 20% en
masse pour 300°C/min et 30bar.

Lorsque la silice est apportée en totalité sous forme de poudre, une vitesse de montée en température
élevée est nécessaire pour éviter une formation excessive de SisN,. Ici, la silice formée au cours du
traitement thermique d’oxydation protege le silicium et repousse sa nitruration, au moins jusqu’a ce

que la température nécessaire a la formation de 1’oxynitrure de silicium soit atteinte.
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Pour des montées en température trop rapide, le silicium n’a pas le temps de réagir et coalesce sous
forme de volumes liquides de grande étendue, ceci étant d’autant plus marqué que 1’on est loin de la
surface (Figure Ill. 26). Ces amas de silicium ne réagissant que tres peu durant le palier en
température, la matrice contient du silicium libre en guantité élevée.

[HV [ det | HFW [mag @] WD | ——2mm
|5.00kV |BSED 508 mm| 25x [10.1mm_

Figure I11. 26 : Amas de silicium engendrés par une vitesse de montée en température élevée

111.5.4/ Porosité résiduelle des matériaux

Le Tableau Ill. 6 présente les valeurs de porosité résiduelle des matériaux composites aprés

¢laboration, suivant les différents traitements thermiques d’oxydation appliqués.

Sans traitement

Consolidation  Porosité . 1h 900°C 1h 1000°C 1h15 1000°C

) . thermique . i .

SiC initiale . sous air sous air sous air

d’oxydation

lum 54% 25% 21% - 14%

5um 35% 15% 10% 9% -

Tableau I11. 6 : Porosité résiduelle des matériaux suivant les différents traitements thermiques

d’oxydation

Ce tableau montre clairement 1’intérét d’apporter une partie (1h a 900°C ou a 1000°C sous air) ou la
totalité de la silice (1h15 a 1000°C sous air) par oxydation in situ du silicium. Les prises de masse sont
conformes & celles attendues dans le but de rétablir la steechiométrie requise pour la réaction SHS.

Cependant, seul le traitement d’une heure a 900°C sous air a été satisfaisant en termes de formation

d’oxynitrure de silicium et taux de silicium résiduel dans la matrice (inférieur a 2% en masse).
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111.6/ Procédé SHS combiné avec procédé PIP
[11.6.1/ Introduction

Les performances mécaniques et la résistance a 1I’oxydation d’un matériau dépendent en partie du taux
de porosité. En effet, la porosité abaisse, d’une part, les propriétés mécaniques (module), et favorise,
d’autre part, la propagation de 1’oxygene.

Les applications auxquelles sont destinés les matériaux composites a matrice céramique nécessitent
une densification la plus élevée possible. A titre d’exemple, la porosité résiduelle d’un CMC élaboré
par CVI est comprise entre 12 et 15%, alors qu’elle est de I’ordre de 5% pour un matériau élaboré par
procedé MI (Melt Infiltration).

La porosité résiduelle du matériau apres le traitement SHS est principalement tributaire de la quantité
de poudres introduites lors de 1’étape d’APS (I’augmentation de volume induite par la transformation
des réactifs en Si;N,O est négligeable puisqu’elle est d’environ 3%). Or, ce procédé d’imprégnation de
poudres dépend fortement de la nature et de la qualité du réseau fibreux de la préforme, de la
morphologie des poudres, ou encore de la stabilité de la suspension. Ainsi, le remplissage de la

porosité d’une structure fibreuse par APS est limité a environ 50% de sa valeur initiale.

Le procédé PIP (Polymer Infiltration Pyrolysis) consiste a faire pénétrer une résine a I’intérieur d’une
préforme fibreuse, puis a la transformer en céramique par un traitement thermique approprié.

1l s’agit d’une technique d’élaboration relativement simple a mettre en ceuvre, toutefois en raison d’un
retrait significatif durant la pyrolyse, le matériau obtenu est poreux. De nombreux cycles PIP sont
alors nécessaires pour réduire la porosité résiduelle, et s’approcher du taux de densification du procédé
CVI (typiquement entre cing et dix cycles).

Une amélioration possible de ce procédé consiste a charger la résine précéramique avec des poudres
(réactives ou non) de maniére a limiter le retrait. Néanmoins, 1’ajout de charges induit une

augmentation de la viscosité au détriment de I’imprégnation a cceur de la préforme (ANNEXE 1).

L’objectif est de combiner deux procédés d’¢laboration (SHS et PIP) pour aboutir & un matériau
composite a matrice céramique composé majoritairement d’oxynitrure de silicium et dont la
densification finale est assurée par trois cycles d’imprégnation-pyrolyse d’une résine précéramique.

Pour cela, I'imprégnation du CMC par la résine HTT1800 non chargée, aprés la formation de la
matrice par SHS, a été étudiée. Cette résine est un précurseur de SisN4 pour certaines conditions de

pyrolyse.

111.6.2/ Etude la résine polysilazane HTT1800
La résine KION HTT1800 est une résine vinyl-polysilazane dont la viscosité a température ambiante

est trés faible (20-50 mPa.s™), ce qui en fait une résine trés simple a mettre en ceuvre et possédant un
rendement céramique élevé.
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Les étapes de réticulation et de pyrolyse de la résine ont été étudiées par ATG (Figure Ill. 27).
L’analyse thermique a été conduite de 20°C jusqu’a 1200°C sous azote, avec une vitesse de montée en
température de 200°C/h.

Il est a noter que les ATG effectuées ne prennent pas en compte la perte de masse de la résine lors de
la réticulation. Cette perte de masse au cours de 1’étape de réticulation peut étre limitée par 1’ajout
d’un catalyseur tel qu’un peroxyde. Dans ce cas, la durée d’utilisation de la résine n’est que d’environ
deux heures.
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Figure I11. 27 : Analyse de la perte de masse par ATG durant la montée en température sous azote de la
résine HTT1800

Ces analyses ont révélé que la perte de masse totale de la résine est de 1’ordre de 22%, correspondant
donc a un rendement céramique de 78%.

Les courbes montrent deux plages de température dans lesquelles la perte de masse est significative :
200-450°C et 500-800°C.

Les pertes de masse sont respectivement attribuées dans la littérature a la libération des especes
gazeuses suivantes : NHas/H; et CH,/H, [Tzubaki, 97].

Enfin, la perte de masse devient nulle & partir de 900°C, signifiant que la transformation compléte de
la résine en céramique est atteinte (céramisation).

Le matériau obtenu a 900°C est entiérement amorphe et composé d’une phase Si-C-N-O. Des
diffractogrammes résultant de 1’étude de la cristallisation en température de cette céramique, sont
présentés dans la Figure I11. 28.
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Figure 111. 28 : Evolution de la cristallinité de la céramique obtenue par pyrolyse de la résine HTT1800

La céramique obtenue apres la pyrolyse a 1100°C sous diazote est totalement amorphe et commence a
cristalliser en a-SisN, & partir de 1300°C. A 1500°C, elle est majoritairement cristalline malgré la
présence d’une phase Si-C-N amorphe.

Le traitement thermique a 1500°C permet donc, dans un premier temps, la cristallisation du résidu
ceramique en nitrure de silicium et, dans un second temps, d’abaisser le taux d’oxygene.

111.6.3/ Protocole expérimental

L’objectif principal n’est pas d’élaborer la matrice uniquement par procédé PIP mais de finaliser la
densification du composite et de diminuer la porosité résiduelle. Pour que le procédé PIP ne reste
qu’une étape de finition du matériau et afin de prendre en compte les colts de production, le nombre
de cycles d’imprégnation-pyrolyse de la résine est limité a trois.

Les préformes utilisées ont préalablement été imprégnées par APS et ont subi un traitement SHS.
Environ 50% de la porosité initiale des préformes est donc comblée et la matrice est majoritairement
composée d’oxynitrure de silicium. Pour favoriser la pénétration a coeur de la préforme, les
imprégnations sont réalisées en plein bain avec de la résine non chargée, et par conséquent, avec une
viscosité la plus faible possible.

De surcroit, un catalyseur est ajouté a la résine (0,2% en masse de résine) afin d’optimiser 1’étape de
réticulation. Il s’agit du dicumylperoxide (DCP), agent catalyseur fréquemment employé dans la
polymérisation des groupements vinyles [Nguyen, 11].
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Chague imprégnation dure deux heures puis la préforme est placée dans une barquette d’alumine a
I’intérieur d’un four tubulaire pour un traitement thermique sous diazote. Deux étapes de réticulation
et une de pyrolyse sont réalisées, les durées des paliers en température sont les suivantes :

-1ha110°C (15°C/min) ;

- 3h a2 200°C (15°C/min) ;

- 4h 2 1100°C (10°C/min).

Les variations de masse des préformes ainsi imprégnées et pyrolysées sont enregistrées, et une mesure
de la porosité ouverte est effectuée par porosimétrie a I’eau entre chaque cycle.

Enfin, au bout des trois cycles PIP, un dernier traitement thermique a 1500°C sous diazote est appliqué
pendant deux heures dans le but de cristalliser la céramique issue des pyrolyses de la résine HTT1800.

111.6.3/ Suivi du taux de porosité et microstructure

Des tests d’imprégnation ont été effectués sur trois matériaux différents :

- préforme fibreuse revétue d’une couche de consolidation d’un micrométre d’épaisseur. Aprés les
étapes d’APS et de traitement SHS, la matrice obtenue comporte 90% en masse d’oxynitrure de
silicium. La porosité ouverte est d’environ 29% ;

- préforme fibreuse revétue d’une couche de consolidation d’un micrométre d’épaisseur. Apres 1’étape
d’APS, un traitement d’oxydation a 900°C sous air pendant une heure est effectué. Aprés le traitement
SHS, la matrice obtenue comporte 85% en masse d’oxynitrure de silicium. La porosité ouverte est
d’environ 19% ;

- préforme fibreuse revétue d’une couche de consolidation de cinqg micrométres d’épaisseur. Apres les
¢tapes d’APS et de traitement SHS, la matrice obtenue comporte 75% en masse d’oxynitrure de
silicium. La porosité ouverte est d’environ 14%.

Un suivi de la porosité ouverte des matériaux a été effectué aprés chaque étape, les résultats sont
présentés dans la Figure 111. 29. Une premiére mesure est réalisée a ’issue de 1’élaboration SHS sous
pression (20bar, 200°C/min), puis aprés chaque cycle d’imprégnation-pyrolyse, et enfin aprés le
traitement thermique a 1500°C.
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Figure I11. 29 : Suivi de la porosité ouverte des matériaux en fonction du nombre de cycles PIP et aprés
traitement thermique a 1500°C

La premiére étape PIP est celle qui produit la prise de masse la plus élevée. La prise de masse relative
diminue avec le nombre de cycles PIP et ne serait plus significative aprés trois étapes. En moyenne,
environ 65% de la porosité résiduelle aprés le traitement SHS est comblée.

Apres la troisieme étape PIP, la porosité ouverte de la préforme consolidée avec un micrometre de
carbure de silicium (porosité initiale de 54% avant imprégnation de poudres) est d’environ 10%, alors
que celle de la préforme consolidée par cing micrométres de SiC (porosité initiale de 35%
imprégnation de poudres) est de I’ordre de 5%.

La préforme consolidée par un micrométre de SiC mais ayant subi au préalable un traitement
d’oxydation posséde une porosité comparable a celle de la préforme consolidée par cing micrométres
de SiC (environ 6%). A nouveau, ’intérét de I’apport de la silice par transformation du silicium,

directement a I’intérieur d’une préforme, est démontré en termes de densification.

Une augmentation de la porosité des différents matériaux est observée apres le traitement thermique a
1500°C par rapport au dernier cycle PIP. Ainsi, la porosité des préformes consolidées par un et cing
micrometres de carbure de silicium ré-augmente respectivement a 10% et 15%.

A 1100°C, la matrice PIP est essentiellement composée d’une phase Si-C-N-O amorphe se
transformant en SizN,4 cristallin et une phase Si-C-N. Le départ de 1’oxygéne combiné avec la
cristallisation de la matrice peuvent expliquer 1I’augmentation du taux de porosité & 1500°C.

Les analyses au microscope électronique a balayage montrent que la résine s’imprégne principalement
dans les fissures et préférentiellement en surface du CMC. L’imprégnation a cceur de la préforme
fibreuse est plus limitée (Figure I11. 30). Le traitement thermique & 1500°C pendant deux heures ne

génére pas de transformation marquée d’un point de vue microstructural (Figure I11. 31).
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Figure I11. 30 : Clichés MEB de la matrice d’un composite apres les trois cycles d’imprégnation-pyrolyse &
1100°C
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111.7/ Conclusions

Une matrice a base d’oxynitrure de silicium est synthétisée par réaction SHS dans les porosités de
deux types de préformes fibreuses.

La pression gazeuse et la vitesse de montée en température sont les parameétres d’élaboration
prépondérants qui régissent la formation de Si,N,O.

Pour une méme vitesse de montée en température, la pression agit principalement sur la réactivité du
systeme et sur la vivacité de la réaction.

En effet, ’laugmentation de la pression entraine une augmentation de ’activité de 1a phase gazeuse.
Ainsi, plus la pression est élevée, plus la température d’amorcage de la réaction SHS est faible, et plus
I’exothermie mesurée est forte (+300°C pour une pression de 30bar). Dans certaines conditions, les
fibres céramiques sont donc soumises, en quelques secondes, a une température dépassant 1550°C.

La phase d’oxynitrure de silicium formée sous la forme « sinoite » décroit lorsque la pression
augmente, au profit de la seconde phase Si,N,O de structure Bba2. Cette seconde phase est qualifiée
de phase métastable et sa formation est donc favorisée par une cinétique de réaction rapide, engendrant
une exothermie élevée.

La proportion de nitrure de silicium dans la matrice a tendance a s’accroitre lorsque la pression
augmente, tandis que celle du silicium diminue.

La nitruration du silicium résiduel qui a percolé dans les fissures de la matrice est plus faible pour une
pression de 10bar que pour une pression de 30bar.

La vitesse de montée en température est un parametre clé et déterminant pour la nature de la
microstructure, ainsi que pour la composition de la matrice.

Une faible vitesse de montée en température (inférieure a 100°C/min) induit une microstructure
hétérogene, des particules n’ayant pas réagi sont encore visibles. En effet, une faible vitesse de montée
en température a pour effet de favoriser la réaction de nitruration du silicium au détriment de la
réaction SHS, qui permet la syntheése de I’oxynitrure de silicium. La matrice est alors essentiellement
composée de nitrure de silicium, de grains de silice et d’une faible proportion d’oxynitrure de silicium.
En revanche, lorsque la vitesse de montée en température est supérieure a 100°C/min, la réaction SHS
devient prépondérante par rapport a la réaction de nitruration du silicium, la matrice est alors
majoritairement constituée d’oxynitrure de silicium.

Un taux en Si;N,O d’environ 95% en masse est obtenu pour une pression de 20bar et une vitesse de
montée en température de 200°C/min.

Une épaisseur élevée de consolidation par du SiC est bénéfique pour la protection des fibres. En effet,
le carbure de silicium présent en plus grande quantité autour des fibres joue le role de charge inerte,
absorbant une partie de 1’énergie engendrée par la réaction SHS. Les fibres sont, par conséquent,
soumises a une augmentation de température plus faible, préservant davantage leurs propriétés.

L’oxydation in situ de la poudre de silicium, préalablement imprégnée par procédé APS, permet de

bénéficier de I’augmentation de volume induit par sa transformation chimique en silice. Les
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traitements thermiques d’oxydation ont ét€ mis au point a partir des résultats obtenus par ATG sur de
la poudre de silicium. La température et la durée du palier ont été choisies pour éviter de dégrader le
renfort fibreux. Ainsi, un traitement thermique & 900°C sous air pendant 1h15 effectué avant la
réaction SHS permet de synthétiser une matrice composée d’environ 70 a 80% en masse d’oxynitrure
de silicium.

La réactivité du systéme et, par conséquent, I’exothermie engendrée sont plus faibles que lorsque la
totalité de la silice est apportée sous forme de poudre. Les fibres sont donc soumises a une température
maximale moins élevée, de 1’ordre de 1450°C.

Le traitement d’oxydation permet d’atteindre une porosité résiduelle aprés réaction SHS de 1’ordre de
20% pour une préforme fibreuse consolidée par un micrometre de SiC, et de I’ordre de 10% pour une
préforme dont les fibres sont revétues d’une couche de SiC de cinq micrométres d’épaisseur. De plus,
I’apport de la silice a partir de la transformation du silicium limite a la fois le phénomene de
percolation du silicium et I’apparition des fissures durant le traitement thermique sous pression.

Enfin, le procédé PIP a pour but de compléter la densification du matériau composite, dont la porosité
résiduelle aprés réaction SHS est principalement dépendante de la quantité de poudres introduites par
APS. Trois étapes d’imprégnation-pyrolyse d’une résine précéramique, précurseur de nitrure de
silicium, sont réalisées. La pyrolyse a 1100°C conduit a un résidu céramique amorphe tandis qu’un
traitement thermique a 1500°C permet sa cristallisation en SizN,.

Par cette méthode, le taux de porosité ouverte des préformes consolidées par cing micrométres de
carbure de silicium est d’environ 5% aprés les trois pyrolyses et de 1’ordre de 10% aprés le traitement
thermique a 1500°C.
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IV.1/ Vieillissement sous air humide a haute température
IV.1.1/ Introduction

Les matériaux composites élaborés dans le cadre de cette thése ont vocation a étre utilisés a une
température proche de 1400°C en environnement sévére (milieu oxydant avec présence de vapeur
d’eau). La présence d’humidité dans D’atmosphére accélére significativement les cinétiques
d’oxydation en température et produit, toutes choses égales par ailleurs, un stade d’oxydation bien plus
avancé que sous air sec.

Des tests de vieillissement sous air humide a haute température ont donc été réalisés sur deux
matériaux élaborés par SHS, dont la matrice est composée a plus de 80% en masse d’oxynitrure de
silicium.

IV.1.1.1/ Généralités sur I’oxydation du carbure de silicium
+  Oxydation sous air sec

Selon les conditions expérimentales (température, pression partielle et nature des especes oxydantes),
I’oxydation sous air sec de SiC présente deux régimes distincts [Balat, 96] :

1/ Pour une pression PO, supérieure a 100Pa et une faible température (inférieure a 1000°C), le
carbure de silicium forme de la silice (SiO,) selon la réaction suivante :

ZSiC(s) + 302(9) —> ZSiOZ(S) + ZCO(Q)

Le régime d’oxydation est dit « passif » car il conduit a la formation d’une couche protectrice de silice
agissant comme une barriére de diffusion pour les espéces oxydantes. La présence de cette couche de
SiO, permet de ralentir la dégradation du matériau et de lui assurer une relative protection contre la

corrosion. Ce phénomeéne s’accompagne d’un gain de masse.
2/ Pour une pression PO, inférieure a 100Pa et pour une température supérieure a 1000°C, 1’oxydation
sous air sec devient active et se traduit par la volatilisation de SiC (perte de masse) selon la réaction
suivante :

SiCy + Oz —>  SiQg *+ CO,
+  Oxydation sous air humide
En présence de vapeur d’eau, la vitesse d’oxydation du carbure de silicium augmente d’un facteur 5 a
20 par rapport a celle observée sous air sec [Opila, 99]. Le dioxygéne et 1’ecau interviennent

simultanément en tant qu’especes oxydantes, les réactions de formation de I’oxyde dépendent alors de
la température :
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T <1100°C SiC(9) + 2H,0q —>  SiOy9+ CHyg
T >1100°C SiC(S) + 3H20(g) e SiOz(s) + 3H2(g) + 2CO(g)

La croissance de la couche de silice est limitée par la diffusion des especes gazeuses oxydantes. Or, en
présence de vapeur d’eau, des liaisons Si-OH se forment au sein de la couche SiO,, altérant le réseau
de cette derniére. Ainsi, I’augmentation de la cinétique d’oxydation sous air humide est attribuée a la
modification de la structure de la silice, entrainant une diffusion plus élevée de la molécule Oy
[Opila, 99].

A partir de 1100°C et en présence de vapeur d’eau, la silice peut également se volatiliser de maniére
significative sous la forme d’espéces H,Si,O; et principalement sous la forme de Si(OH),g [Opila,
03]. Ce phénoméne concurrence directement la formation de silice par oxydation du SiC et entraine la
consommation de ce dernier dans le temps.

Cette volatilisation augmente avec la température et la vitesse des gaz. Les deux réactions suivantes
sont donc simultanées, la premiére étant associée a un gain de masse, la seconde associée a une perte
de masse :

SIiC(s) +3H:0  —>  SiOg* 3Hz + 2CO(,
SiOp_(S) + ZHZO(g) > Si(OH)4(g)
IV.1.1.2/ Généralités sur I’oxydation de I’oxynitrure de silicium

L’oxynitrure de silicium posséde une excellente résistance a 1’oxydation. A l'instar du carbure de
silicium, une couche protectrice de silice se forme durant les premiers stades de 1’oxydation sous air
sec [O’Meara, 91] [Manessis, 96]. De surcroit, en raison d’un réseau cristallographique plus resserré
que celui de SiO,, la diffusion de I’oxygéne y est beaucoup plus lente [Ogbuji, 92] [Chollon, 00].
Si;N2O s’oxyde pour former de la silice et de ’azote selon 1’équation de bilan suivante :

Si,N,O Ok 3/20, @ o 2Si0, e T N, ©)

En revanche, il n’existe que trés peu de données dans la littérature concernant le comportement de
Si,N,0O sous air humide en température.
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IV.1.2/ Protocole expérimental

Les essais de vieillissement sous air humide sont effectués a pression atmosphérique dans un four de
corrosion a haute température type Pyrox (T, = 1600°C) associé a un saturateur en vapeur d’eau
(Figure IV. 1).

—— circuit airsec b, -
— circuit sir/Hz0c ?l:"
— circuit Oy, o
| )
reservoir 'D--’
H‘EO' I of.
Hi =] bulles
o
o
o
o . . .
. re-saturateur a
sortie o P . . e.““e“'
i o temperature ambiante air sec
airH 20 o
f o . —~4
ol | colonne chauffee
o (saturateur)

a

four haute
tem pérature débitmétre 3

flotteur

tube d'essai diffuseur en
condenseur acier inox

Figure IV. 1 : Schéma de principe de I’installation de corrosion a haute température et a pression
atmosphérique.

Le flux d’air sec est contrdlé par un débitmetre a flotteur et traverse une colonne d’eau distillée
chauffée (saturateur) afin d’étre saturée en vapeur d’eau avant son introduction dans le four. Ce
dernier est équipé d’un tube en alumine de 34mm de diameétre interne. Ce tube est balayé par un
mélange air/eau composé de S0kPa d’air et 50kPa d’eau. La vitesse des gaz est de I’ordre de Scm/s.

Les conditions expérimentales pour obtenir ce mélange sont détaillées dans ’ANNEXE 2.

Le palier d’oxydation est fixé a 1400°C pour une durée totale d’environ 170 heures, découpées en
plusieurs trongons (Figure 1V. 2). Ce découpage permet d’analyser les échantillons a différents stades
(prise de masse, DRX). L’air humide est introduit uniquement lorsque le palier en température a
1400°C est atteint, les montées et descentes en température sont effectuées sous argon.

-137 -



Chapitre IV : Propriétés des matériaux — vieillissement sous air humide et caractérisations mécaniques

1600

22h 65h 85h

o \ [ Air humide
\

1200

50kPa d’eau
1000

150°C/h

\

\
Argon \
\

600

Température (°C)

Argon
400

200

; U v

0 50 100 150 200
Temps (h)

[
[
800 I \
I \
I \
I
V

\
I \
I \
I 150°C/h \
l \
I \
\

Figure IV. 2 : Cycle d’oxydation réalisé pour le test de vieillissement sous air humide en température

A chaque étape, I’observation de surface des échantillons indique le niveau de dégradation du
matériau, les variations de masse fournissent des informations concernant le gain de masse (formation
de I’oxyde) ou sur la perte de masse (volatilisation de 1’oxyde) du matériau, et enfin les analyses
chimiques permettent d’identifier la nature des oxydes formés.

Dans le cadre de cet essai de vieillissement, les conditions expérimentales employées (1400°C, 50kPa

d’eau et un débit de Scm/s) peuvent conduire a la volatilisation de la silice.
Deux matériaux différents ont éte donc testés :

- une préforme fibreuse revétue d’une couche de consolidation d’un micromeétre d’épaisseur. Le
matériau a subi une oxydation préalable a 900°C sous air ambiant pendant 1h15 pour apporter une
partie de la silice par transformation du silicium. La matrice obtenue aprés SHS est composée a 90%

en masse d’oxynitrure de silicium. La porosité ouverte est d’environ 20% ;
- une préforme fibreuse revétue d’une couche de consolidation de cing micrométres d’épaisseur.

Aucun traitement d’oxydation préalable n’a été effectué. Apres la réaction SHS la matrice obtenue est
composée a 75% en masse d’oxynitrure de silicium. La porosité ouverte est d’environ 14% ;
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IV.1.3/ Analyse des variations de masse et de la nature des oxydes formés

L'état de surface des deux matériaux en fonction de la durée d'oxydation est présenté dans le Tableau
V. 1.

T =22h

T =85h

T =170h

Tableau IV. 1 : Photographie de I’état de surface des deux matériaux testés en vieillissement humide,
préforme ayant une couche de consolidation de 5um a gauche et de 1um a droite

L'oxynitrure de silicium est & l'origine de couleur grise, visible sur les photographies prises a I'état
initial. Plus le temps d'oxydation augmente et plus la surface des matériaux se recouvre d'une couche
blanchétre. Ce phénoméne est de surcroit plus marqué dans le cas du matériau dont les fibres sont
consolidées par un micrometre de carbure de silicium, c'est a dire celui dans lequel la matrice est en
proportion plus élevée.

Cette couche blanchatre correspond a de la silice cristallisée sous la forme cristobalite. Des analyses
par diffraction des rayons X, conduites sur la surface des matériaux, ont par ailleurs montré que seuls
cette silice cristallisée et le carbure de silicium des fibres sont détectés aprés vingt-deux heures de
palier d’oxydation. Les constituants de la matrice, Si;N,O et SisN,4, sont donc totalement transformeés
en SiO, en surface a cette durée d’oxydation.

L'analyse MEB effectuée sur la surface des matériaux aprés 170h d'oxydation montre I'apparition

d'écailles sur la couche d'oxyde formée, indiquant que I'état de surface se degrade (Figure V. 3). En
effet, comme indiqué précédemment, dans les conditions expérimentales employées, la volatilisation
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de I’oxyde SiO, n’est pas négligeable (50kPa d’eau/50kPa d’air, vitesse des gaz de 5 cm/s). Les fibres
SiC présentent, quant a elles, un aspect sérieusement altéré par le cycle de vieillissement appliqué
(Figure IV. 4).

Figure IV. 4 : Clichés MEB réalisés a la surface des matériaux, aspect des fibres SiC

Dans les conditions de pression, de température, de vitesse des gaz et de durée rencontrées au cours de
cet essai de vieillissement sous air humide, les phénomenes de formation et de volatilisation de la
silice se produisent simultanément.

La volatilisation conduit & une consommation de 1’oxyde, limitant donc la croissance de la silice. La
récession s’amorce lorsque la vitesse d’oxydation devient supérieure a la vitesse de volatilisation.
Cette récession peut s’interpréter comme l'addition de la courbe de gain de masse par oxydation
Amy/S,, et de la courbe de perte de masse par volatilisation Am./S, (Figure 1VV. 5) [Tedmon, 66].
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Figure IV. 5 : Description schématique de la variation de masse expérimentale au cours d'un test
d'oxydation : m, relative au gain de masse et m, relative a la perte de masse par volatilisation

Les courbes de prise de masse des deux matériaux sont présentées a la Figure IV. 6. Durant les vingt
premiéres heures, la prise de masse est élevée dans les deux cas et correspond a la formation de la
couche de silice résultant de I'oxydation des surfaces (matrice et fibres). Cette couche de silice protége
le matériau au fur et a mesure que son épaisseur augmente, ralentissant ainsi la prise de masse a partir
d'environ quarante heures en palier. Alors que la courbe de prise de masse atteint une asymptote pour
le composite dont les fibres sont consolidées par cing micromeétres de SiC, la courbe du second
matériau indique une prise de masse continue. La fin du gain de masse traduit le fait que la vitesse de
volatilisation est devenue équivalente a la vitesse de croissance de I’oxyde.

Au bilan, 1’épaisseur d’oxyde reste constante, mais le matériau est consommé progressivement, le
menant peu a peu a sa ruine.

En revanche, la croissance de I'oxyde reste supérieure a sa volatilisation dans le cas du composite dont
les fibres sont consolidées par un micrometre de SiC, signifiant que le matériau est davantage protége.
Cette différence de comportement entre les deux matériaux peut aisément se comprendre dans la
mesure ou la porosité initiale des préformes fibreuse étant différente (54% et 35%), le volume relatif
de matrice par rapport au volume de fibres est lui aussi différent.

Ce comportement peut s’expliquer de la maniére suivante : le composite dont les fibres sont
consolidées par cing micrometres d'épaisseur de SiC posséde une quantité d'oxynitrure de silicium
plus faible que le composite consolidé par un micrometre et le volume de fibres, et donc de carbure de
silicium, est plus élevé. Le carbure de silicium étant moins résistant a 1’oxydation que l'oxynitrure de
silicium, les deux phénoménes concourent a la plus faible résistance a 1’oxydation du composite dont

les fibres sont consolidées par cinq micrométres d’épaisseur de SiC.

Cependant, au bout de 170 heures de palier en température sous 50kPa d'eau, plus aucune perte de
masse n'est enregistrée dans les deux matériaux, ce qui traduit un début d'état de récession caractérisé
par une consommation linéaire du matériau sans accroissement de 1’épaisseur de la couche d’oxyde

passivante.
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Figure IV. 6 : Variation de masses des matériaux apreés chaque palier au cours des 170 h d’oxydation
humide a 1 400°C sous 50kPa d’eau et S0kPa d’air

Une analyse DRX a été réalisée dans I'épaisseur des deux échantillons avant le cycle de vieillissement
sous air humide (Figure 1V. 7) et aprés (Figure 1V. 8).

La premiére constatation est I'apparition de pics intenses correspondant a la silice sous la forme
cristobalite. En revanche, et contrairement aux analyses effectuées a la surface des échantillons, les
pics de l'oxynitrure de silicium et, de maniere moins intense, les pics du nitrure de silicium sont
également détectés.
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Figure IV. 7 : Analyse DRX réalisée sur la tranche d’une préforme fibreuse apres réaction SHS et avant
vieillissement sous air humide
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Figure IV. 8 : Analyse DRX réalisée sur la tranche d’une préforme fibreuse apreés réaction SHS et
vieillissement sous air humide (170h, 1400°C, 50kPa d’eau)

La différence de composition chimique entre la surface et le ceeur du matériau traduit l'existence d'un
front d'oxydation. Des analyses élémentaires ont été réalisées par EDX dans I'épaisseur d'un
échantillon (pour rappel, I'épaisseur est d'environ 3,3 mm) et le profil est présenté dans la Figure IV. 9.
Ces derniéres montrent clairement que le taux d'azote est bien plus faible pres de la surface qu'au
centre de I'échantillon. L'oxynitrure de silicium et le nitrure de silicium ont, par conséquent, été
transformés en silice dans les couches superficielles mais sont encore présents en profondeur.
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Figure IV. 9 : Analyse élémentaire par EDX aprés vieillissement

La Figure 1V. 10 présente des clichés MEB et les analyses EDX correspondantes de la matrice d'un
échantillon apres vieillissement, au coeur du composite et pres de sa surface.
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La microstructure de la matrice présente un aspect différent suivant sa position dans 1’épaisseur du
matériau. En effet, a cceur, la microstructure apparait normale malgré la présence de quelques
porosités d'environ 500nm de diamétre. Les fibres et les interphases ne semblent pas avoir été
dégradées. L'analyse EDX montre que le taux d'azote local est supérieur a celui de l'oxygeéne. Le
carbone détecté correspond essentiellement a celui de la résine d'enrobage.

En revanche, pres de la surface, des porosités de tailles plus élevées (environ 10um) sont apparues,
témoignant de la réaction d'oxydation de la matrice. Les interphases ont été probablement oxydées
puisqu'elles ne sont plus visibles sur les clichés. L'analyse EDX met en évidence deux éléments
chimiques principaux, le silicium et I'oxygéne.

cledaxdigenesisigenspe.spe cledaxdgenesisigenspe.spc

[Label A: surface plus 4 Label A: surface plus 8

Figure 1V. 10 : Clichés MEB et analyses EDX correspondantes de la matrice d'un échantillon aprés
vieillissement, a cceeur (2 gauche) et prés de la surface (a droite)
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IVV.2/ Caractérisation mécanique
IV.2.1/ Tests d’indentation
1V.2.1.1/ Introduction

La nanoindentation consiste a mesurer la profondeur d’enfoncement d’un indenteur de géométrie
connue dans un matériau dans le but d’obtenir ses propriétés élastoplastiques.

Durant un test d’indentation, un systéme d’acquisition enregistre la force appliquée en fonction de la
profondeur de pénétration de la pointe. Ces deux parameétres sont continuellement mesurés lors d’une
phase de charge et d’une phase de décharge.

Le principal intérét de ces tests réside dans le calcul du module d’Young (E) et de la dureté (H) de ce
nouveau matériau de matrice a base Si,N,O. En effet, la taille des empreintes est de I’ordre de cinq
micromeétres pour un enfoncement d'environ un micrométre. Par conséquent, la contribution des fibres
et des consolidations dans la rigidité du matériau ne sont pas prises en compte.

IV.2.1.2/ Protocole expérimental

L’indenteur utilisé pour ces tests est une pointe Berkovich (géométrie pyramidale a base triangulaire)
et s’enfonce dans le matériau jusqu’a une charge maximale de 200mN. Un palier de trente secondes
est effectué lorsque la charge maximale (Pmax) est atteinte afin de vérifier un éventuel phénomene de
fluage et ainsi apporter des corrections dans le calcul des propriétés élastoplastiques. La Figure IV. 11
montre un exemple de courbe d’indentation. Les phases de charge et de décharge sont réalisées en
trente secondes. Un palier de trente secondes supplémentaires est effectué afin de prendre en compte

des dérives liées a I’instrumentation (par exemple des dérives thermiques).
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Figure IV. 11 : Exemple d’une courbe de charge/décharge lors d’un test de nanoindentation

Plusieurs essais sont réalisés sur le méme matériau mais dans des zones différentes de la matrice afin

de prendre en compte 1’hétérogénéité éventuelle du matériau (Figure 1V. 12).
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10

Figure 1V. 12 : Série de huit mesures dans la méme zone du matériau (empreintes entourées en jaune)

IV.2.1.3/ Propriétés élastoplastiques de la matrice

L’aspect des matrices testées et les détails de 1’analyse des courbes et des calculs sont présentés dans
I’ANNEXE 3.

4+ Calcul du module d’Young du matériau a partir des équations suivantes :

1—1_wlz+1_v2 [14] et s=P_ 2 pvi |ps
Er  Ei E ¢ “on vil [15]

Er : module réduit de I’ensemble échantillon/indenteur (GPa)

E : module d”Young du matériau (GPa)

v : coefficient de poisson du matériau

Ei : module de I’indenteur (Ei = 1141 GPa pour le diamant)

vi : coefficient de poisson de I’indenteur (vi = 0,07 pour le diamant)

Lorsque I’échantillon posséde un module E tres faible par rapport a celui du diamant, on estime que la
pointe est infiniment rigide par rapport a I’échantillon et la contribution du diamant dans Er devient
négligeable. Plus le matériau est rigide, plus la contribution du diamant dans la rigidité du contact est
élevée.

11 est alors possible d’écrire :

11— vi? _ )
il [16] soit E=Er.(1—-v*) | [17]
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+ Calcul de la dureté du matériau

Pmax

H : module de dureté du matériau
Pmax : charge maximale dans le cadre des essais soit 200mN
A : aire projetée du contact élastique

Le Tableau IV. 2 ci-dessous présente les valeurs des modules réduits Er et des modules de dureté H
des différentes matrices en fonction des conditions d’¢laboration.

Le coefficient de poisson de la matrice étant inconnu, seul le module réduit a été calculé. Cependant,
le coefficient de poisson pour ce type de matériau se rapproche de 0,3 et, dans ce cas, la différence
entre le module d’Young E et le module réduit Er n’est pas significative (exemple pour v = 0,3 Er =
100GPa et E = 99,7GPa).

Epaisseur ] N N Module ]
Traitement Conditions Composition Lo Dureté H
N°ech couche de . . . Po réduit Er
L d’oxydation | d’élaboration (en masse) (GPa)
consolidation (GPa)
200°C/min 95% Si,N,O 101,2 +/-
1 lum - . 27% 84+/-11
20bar 5% Si3N, 6,3
200°C/min 80% Si,N,O 104,8 +
2 lum - . 28% 9,0+/-19
30bar 20% SizN, 11,2
1h15 900h 300°C/min 85% Si,N,O 99,7 +/-
3 lum . . 22% 8,1+/-1,3
sous air 30bar 15% Si3N, 7,4
200°C/min 80% Si,N,O 71,8 +/-
4 5um - . 16% 55 +/-0,7
20bar 20% Si3N, 4,5
300°C/min 65% Si,N,O 67,0 +/-
5 5um - . 13% 43+/-1,2
30bar 30% SizN, 7,4
1h15 900h 100°C/min 60% Si,N,O 89,2 +/-
6 5um . . 10% 7,5+/-1,6
sous air 30bar 35% SizN, 7,8

Tableau 1V. 2 : Propriétés élastoplastiques des matrices selon des conditions d’élaboration différentes

Le module d’Young et de dureté de Si,N,O et de SisN, sont respectivement de 230GPa, 10GPa et
320GPa, 14GPa.

Les modules mesurés sont clairement inférieurs aux modules théoriques. Les valeurs en sont méme
tres éloignées pour les préformes consolidées avec cing micrométres de SiC, malgré une porosité
résiduelle plus faible et une densification plus compléte que dans les préformes consolidées avec un
micrometre. La dispersion des mesures est également élevée, ce qui est révélateur de I’hétérogénéité
de la matrice.

Les observations MEB des empreintes d’indentation montrent, d’une part, des pores dans la matrice
des préformes consolidées par un micrometre de SiC, dont la taille est comprise entre 200 et 300
nanometres et, d’autre part, une matrice relativement hétérogéne, semblant non liée par endroit dans
les préformes consolidées par cing micromeétres de SiC (Figure IV. 13).
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Cette porosité et I’hétérogénéité de la matrice abaissent d’une maniére significative les propriétés
élastoplastiques de la matrice, expliquant la différence avec les modules théoriques.

Figure IV. 13 : Empreinte de ’indenteur Berkovitch dans la matrice d’une préforme consolidée par 1pm
de SiC (a gauche) et 5um (a droite)

Une analyse en porosimétrie mercure a été réalisée, aprés élaboration de la matrice par SHS, sur une
préforme consolidée par cing micromeétres de SiC (Figure 1V. 14). Le résultat de cette analyse
démontre que la matrice posséde une population de porosités principale dont la taille est centrée autour
de 100nm (les pics présents a partir de 300um représentent des effets de surface induits par la rugosité,
et ne sont donc pas représentatifs de la porosité de la matrice).
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Figure IV. 14 : Distribution de la taille des pores d’une matrice aprés élaboration par SHS (préforme
consolidée par 5um de SiC)
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IV.2.2/ Tests de traction
1VV.2.2.1/ Introduction

La courbe de traction exprimée par la contrainte en fonction de la déformation permet d’estimer les
parameétres élastiques (. et a.), les paramétres a rupture (&, et a;), et le module d’Young a ’origine
(E) du matériau.

Le module d’Young (E), ou module d’élasticité, est une constante qui relie la contrainte a la
déformation par la loi de Hooke (o=EX¢). Cette loi d’élasticité traduit la proportionnalité entre la
déformation et la contrainte.

Pour une méme force appliquée, un matériau dont le module d’élasticité est élevé aura une
déformation plus faible qu’un matériau dont le module est faible.

Le domaine élastique constitue la premiére partie linéaire de la courbe de traction. La limite
d’élasticité traduit la limite a laquelle le matériau cesse de se déformer élastiqguement, pour débuter son
endommagement, c'est-a-dire une déformation irréversible. Un matériau cassant dans le domaine
¢lastique est dit « fragile », puisqu’il ne s’endommage pas. Lorsque le matériau rompt, la contrainte
relevée est appelée contrainte a rupture (o).

La Figure V. 15 présente un exemple de courbe obtenue aprés un essai de traction cyclée sur un CMC
a base de fibres Hi-Nicalon et densifié par voie gazeuse CVI (A40C). Comme décrit dans le Chapitre
I, le premier domaine linéaire correspond a la déformation élastique du matériau, le domaine non
linéaire suivant traduit la microfissuration de la matrice jusqu’a saturation, et la derniére zone linéaire
correspond a la reprise de I’effort par les fibres jusqu’a la rupture du composite.

Ce matériau présente une contrainte a rupture o, d’environ 340MPa, une déformation a rupture &, de
0,85% et un module d’Young E de 190GPa. Sa limite d’élasticité o, est d’environ 95MPa.
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Figure IV. 15 : Exemple d’une courbe de traction cyclée d’un composite 2 matrice céramique A40C
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IV.2.2.2/ Protocole expérimental

Les tests de traction ont été effectués sur des matériaux composites élaborés selon les mémes
conditions expérimentales :

- préformes fibreuses consolidées par cing micrométres de carbure de silicium ;

- imprégnation de poudres en suspension par procédé APS (Si/Si0,=3 ; 15%V) ;

- synthése de la matrice par réaction SHS (200°C/min, 20bar).

Dans le but d’éviter les contraintes thermiques durant le refroidissement, la vitesse de descente en
température est de 10°C/min apres le palier & 1430°C.

La matrice de ces matériaux composites est composée d’environ 75% en masse d’oxynitrure de
silicium et 25% en masse de nitrure de silicium. La quantité de silicium résiduel est négligeable
(inférieure a 1%m).

La porosité ouverte est de 1I’ordre de 15%.

La taille des éprouvettes dépend de la taille du moule APS disponible. Une préforme fibreuse de
dimension 70*30*3,3mm est découpée, imprégnée par APS puis la synthese de la matrice est réalisée
dans le réacteur.

Apres réaction SHS, I’éprouvette est a nouveau découpée en deux barreaux de tailles égales de
dimension 70*15*3,3 mm afin que des talons ou des plaquettes en aluminium soient collés avec de la
colle structurale pour effectuer le test de traction (Figure 1V. 16).

mmnnmpnﬂnrrpumm]mmnqnnmu:nmmmnn
0
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0

Figure IV. 16 : A gauche, éprouvette imprégnée par APS et a droite, I’éprouvette découpée en deux
barreaux de tailles égales apres la réaction SHS pour le test de traction

Dans le cas ou I’éprouvette est collée dans des talons en aluminium, la mesure de la déformation
s’effectue par I’intermédiaire de deux extensométres a couteaux longitudinaux sur les tranches en vis-
a-vis (Lo=25mm). Il s’agit de deux couteaux, supposés solidaires de I'éprouvette a tester, qui
déforment un jeu de lames élastiques équipées de jauges de déformation.

En revanche, lorsque la longueur utile de I'éprouvette n’est pas suffisante pour utiliser les
extensometres a couteaux, comme c¢’est le cas pour I'utilisation de plaquettes en aluminium collées
directement sur le matériau, la mesure de la déformation s’effectue par I’intermédiaire de deux jauges
de contrainte (Figure 1V. 17).
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L’utilisation de deux moyens de contrdle de la déformation permet de s’assurer d’une sollicitation
mécanique homogeéne.

La valeur de la déformation utilisée pour tracer les courbes correspond a la moyenne des deux
extensometres ou des deux jauges.
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Figure 1V. 17 : Mesure de la déformation des matériaux par des extensométres a couteaux a gauche, et
par des jauges de contrainte a droite

La mesure de la section du matériau est réalisée avec un pied a coulisse. Les tests mécaniques sont

effectués avec une vitesse de déplacement de 0,05mm/min pour les tractions monotones et de
0,1mm/min pour la traction cyclée.

Au cours des différents essais mécaniques, un capteur piézo-électrique est placé sur I’un des mors de
la machine de traction afin de recueillir les ondes acoustiques associées a 1’endommagement du
matériau. Le seuil d’acquisition est fixé a 45dB, de maniére a n’enregistrer aucune activité acoustique
lorsque I’éprouvette est en place dans les mors mais non sollicitée mécaniquement. Le nombre de
coups désigne le nombre de fois ou le seuil est dépassé.

L’émission acoustique est définie comme étant un phénomeéne de libération d’énergie élastique sous
forme d’ondes élastiques au sein d’un matériau, durant des processus dynamiques de déformation. Ces
ondes se propagent dans le matériau et sont captées par un transducteur. De cette maniere, il est
possible d’analyser I’endommagement en cours de test. L’augmentation de la contrainte provoque le

développement des microfissures qui tendent vers des fissures de plus en plus grandes, responsables
de la rupture.

La Figure IV. 18 montre le sens chaine et le sens trame des structures fibreuses. Pour les tests de

traction, les éprouvettes ont toutes été sollicitées selon le sens trame (donc perpendiculairement au
sens chaine).
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Figure IV. 18 : Sens chaine (en haut), sens trame (en bas) du matériau composite testé en traction

IV.2.2.3/ Analyse des courbes de comportement

< Tractions monotones

Les courbes de traction et d’émission acoustique de deux éprouvettes sont présentées a la Figure 1V.
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Figure 1V. 19 : Courbes de traction et d’émission acoustique de matériaux composites avec talons en
aluminium (extensomeétres)
(courbes en trait plein : contrainte ; courbes en pointillé : émission acoustique)

Les deux courbes de la contrainte en fonction de la déformation sont similaires, démontrant le méme
comportement mécanique des éprouvettes.
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En revanche, la fin de la courbe n’indique pas la valeur de la contrainte a rupture puisqu’en réalité les
matériaux n’ont pas cassé. En effet, lorsque la contrainte atteint environ 240MPa, les couches
superficielles des matériaux ont cédé et glissé dans 1I’un des deux talons en aluminium (Figure V. 20).
La pression des mors n’est appliquée que sur les parties pleines des talons. Ainsi, seules les premiéres
couches de surface de I’éprouvette sont sollicitées, engendrant des contraintes locales élevées et
favorisant le décollement. Ce glissement du matériau dans les mors se traduit par un changement
brutal de pente dans la courbe d’émission acoustique.

Cependant, 1’affaissement marqué des courbes a partir de 180MPa traduit le début de la saturation
matricielle. Le nombre de coups d’émission acoustique augmente progressivement avec la
déformation.

Il est alors possible de calculer les propriétés élastiques, sensiblement les mémes pour les deux
matériaux :

E0-0,025 =153GPa+ 3
o. =40MPa £ 3
&, =0,025

]
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Figure 1V. 20 : Décollement de I’éprouvette dans le talon durant I’essai de traction

Dans le but de pallier le probléme de décollement dans les mors et afin de tracer une courbe de
comportement mécanique compléte jusqu’a la contrainte a rupture, des plaquettes en aluminium ont
été collées directement sur 1’éprouvette. Ainsi, le serrage des mors s’effectue sur le matériau,
empéchant les premieres couches de surface de glisser.

La Figure 1V. 21 présente 1’évolution de la contrainte et du nombre de coups par émission acoustique
en fonction de la déformation de trois nouvelles éprouvettes lors d’essais de traction monotone.
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Figure 1V. 21 : Courbes de traction monotone et d’émission acoustique de matériaux composites avec
plaguettes en aluminium (jauges de contraintes)
(courbes en trait plein : contrainte ; courbes en pointillé : émission acoustique)

Les trois courbes se superposent, traduisant ici aussi un comportement mécanique endommageable
reproductible.

Elles décrivent un comportement mécanique classique d’un composite a matrice céramique,
comprenant une partie linéaire (1), une fissuration matricielle (2) et la reprise de 1’effort par les fibres
a partir de 240MPa (3), jusqu’a rupture du matériau.

Cette dernicre s’est produite dans la zone utile et sous la forme d’un délaminage pour la totalit¢ des
éprouvettes (Figure IV. 22). Les courbes d’émission acoustique permettent de situer le début de ce
phénomeéne de délaminage pour une contrainte comprise entre 280 et 300MPa.

Une éprouvette a cependant cassé pour une contrainte proche de 400MPa, contrairement aux deux
autres dont les contraintes a rupture sont d’environ 320 et 330MPa. Cette différence peut étre
expliquée par les dimensions de 1’éprouvette et donc par un effet d’échelle. En effet, la longueur de
cette derniere était de 1I’ordre de 55mm, au lieu de 70mm. Pour une sollicitation mécanique identique,
une éprouvette de plus grande taille présente plus de risques de rupture qu’une petite.
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Figure 1V. 22 : Délaminage du matériau composite provoquant sa rupture lors d’un essai de traction

Le Tableau IV. 3 réunit les différentes propriétés mécaniques des éprouvettes testées en traction
monotone.

Eprouvette E (GPa) o.(MPa) orup (MPa) €rup (20)
1 143+ 3 323 0,5
2 145+ 3 40-45 393 0,65
3 147+ 3 336 0,51

Tableau IV. 3 : Propriétés mécaniques des éprouvettes testées

Hormis la valeur de la contrainte a rupture, les matériaux présentent des propriétés mécaniques
similaires. Le module d'Young et la limite élastique sont respectivement de l'ordre de 145GPa et
40MPa. L'endommagement de la matrice du composite débute donc pour une contrainte relativement
peu élevée puisque, a titre de comparaison, un matériau de type A40C (CMC référence élaboré par
CVI) posséde un module d"Young de 190GPa et une limite élastique de 95MPa.

Cette différence peut s'expliquer par I'aspect de la microstructure de la matrice obtenue par réaction
SHS, microporeuse par endroit. Ces pores, dont la taille moyenne est comprise entre 200 et 300nm,
générent des concentrations de contrainte durant la sollicitation mécanique, provoquant le départ de
fissures. C'est pour cette raison également que le nombre de coups en émission acoustique augmente
de maniére significative a partir de 40MPa.

Cette analyse est par ailleurs en bon accord avec les tests de nanoindentation effectués sur la matrice et
qui ont montré un module d"Young inférieur a celui attendu par rapport aux céramiques massives
(Si2N,0O, SizN,) et & la loi des mélanges.

En revanche, les déformations a rupture plus faibles, comparativement a celle d'un matériau de type
A40C, traduisent une rigidité plus élevée des fibres en carbure de silicium employées dans le cadre de
ce travail de thése (Hi-Nicalon S, fibres céramiques de troisieme génération). En effet, les fibres
utilisées pour un CMC A40C sont des fibres Nicalon de premiére génération, présentant une rigidité
intrinséque moins élevée que les fibres des générations supérieures.

La forte élévation de la température engendrée par la réaction SHS durant I'élaboration sous pression
(jusqu'a 300°C en quelques secondes) ne semble pas altérer les propriétés mécaniques du renfort
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fibreux. En effet, les valeurs des contraintes a rupture obtenues sont en adéquation avec celle attendue
pour un composite dont le renfort fibreux est composé de fibres Hi-Nicalon S. La couche de
consolidation en carbure de silicium CVI de cing micrométres d'épaisseur garantit parfaitement
I'intégrité mécanique des fibres.

4+ Traction cyclée

La Figure V. 23 présente la courbe de traction cyclée obtenue apres six cycles de charge-décharge
jusqu’a rupture du matériau.
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Figure V. 23 : Courbes de traction cyclée et d’émission acoustique de matériaux composites avec
plaguettes en aluminium (jauges de contraintes)
(courbe en trait plein : contrainte ; courbe en pointillé : émission acoustique)

Les propriétés mécaniques de cette éprouvette sont les suivantes :
- Module d'Young E = 158GPa + 3 ;

- Limite élastique o. = 40MPa + 3 ;

- Contrainte a rupture o = 350MPa ;

- Déformation a rupture & = 0,59.

La courbe d’émission acoustique est similaire aux précédentes et le nombre de coups augmente
progressivement en fonction de la déformation. Le délaminage et la rupture des fibres débutent pour
une contrainte proche de 320MPa. Au cours de la derniére charge ayant conduit a la rupture du
matériau, la reprise de I'émission acoustique avant d’atteindre la contrainte maximale du cycle
précédent (ouverture de la courbe) traduit des phénomenes supplémentaires de rupture. Bien que
I'interprétation de ces derniers soit difficile a partir d'un seul test de traction cyclée, il est probable
qu’ils traduisent des ruptures de fibres ou des glissements fibres/matrice supplémentaires.
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L’ouverture des cycles fournit des informations concernant les glissements et la dégradation de
I'interface fibres/matrice dans les zones endommagées, mais aussi sur les contraintes de cisaillement
interfacial et les déformations résiduelles. Au cours du chargement, des glissements fibres/matrice se
produisent et un réseau de fissures se crée. Lors du déchargement, une inversion du sens de glissement
s'initie selon la direction de la fissure matricielle. Les fissures se referment en fonction de la décharge
et les fibres glissent a nouveau pour reprendre leur position initiale. Dans la zone endommagée, les
fibres n'ont pas entiérement repris leur position initiale et les contraintes résiduelles en résultant
conduisent a l'apparition d'une déformation résiduelle permanente.

Plus les cycles sont ouverts et éloignés du point d’origine, plus l’intensité du frottement de
cisaillement interfacial est faible, et plus la déformation résiduelle est importante. Ici, la déformation
résiduelle maximale (¢ = 0,037) représente seulement environ 6% de la valeur de la déformation a
rupture, justifiant ainsi le bon travail de l'interphase lors de la sollicitation mécanique. A titre
comparatif, la déformation résiduelle maximale pour un composite de type A40C représente environ
15% de la valeur de la déformation a rupture.

Le module sécant correspond au rapport de la contrainte maximale d'un cycle sur la déformation
initiale de ce méme cycle [Siron, 96].

La largeur @ mi-hauteur des cycles d’hystérésis (Figure 1V. 24) et I’évolution du module sécant (Figure
IV. 25) a chaque boucle d’hystérésis traduisent la progression de I’endommagement dans le matériau

jusqu’a la rupture.

0,06
0,05 /'

v
—

0,01
e

=}
=}
B

mi-hauteur)
=
=
&

e
=]
=]

Ouverture des cycles d'hysteresis % [largeura

100 150 200 250 300 350

Contrainte maximale (MPa)

Figure 1V. 24 : Evolution de I'ouverture des cycles d'hystérésis de I’éprouvette en traction cyclée en
fonction de la contrainte maximale
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Figure 1V. 25 : Evolution du module sécant de I’éprouvette en traction cyclée en fonction de la contrainte
maximale

Lorsque la contrainte appliquée est supérieure a la contrainte de saturation de la fissuration matricielle,
le module sécant ainsi que 1’ouverture relative des boucles d’hystérésis tendent progressivement vers
une valeur asymptotique. Dans le cas d'un composite fissuré, une réduction du pourcentage volumique
de fibres, due a la rupture progressive du renfort au cours d'un essai de traction, entraine une perte de
rigidité (diminution du module élastique apparent), un élargissement important des boucles
d'hystérésis et une augmentation de la déformation résiduelle.

L’endommagement du composite avant sa rupture, est principalement li¢ a la fissuration multiple de la
matrice et aux mécanismes qui lui sont associés tels que la décohésion interfaciale, les glissements
fibres/matrice ou encore les transferts de charge.

Les résultats de traction cyclée permettent de comparer les progressions d'endommagement de
différents matériaux. Dans ce but, et en prévision d'études ultérieures, les évolutions du parameétre
d'endommagement D ainsi que de la déformation résiduelle en fonction de la contrainte maximale sont
présentées dans 'ANNEXE 4.
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1.3/ Conclusions

Les premiéres caractérisations de ce matériau composite a nouvelle matrice céramique ont été
réalisées.

Un test en vieillissement sous air humide en température (170 heures a 1400°C sous 50kPa d'eau) a été
effectué pour appréhender le comportement de la matrice. Cette derniére était composée d'environ
85% en masse de Si;N,O et d'environ 15% en masse de Si3;N, avant I'oxydation (le taux de silicium
résiduel apres élaboration est négligeable).

Apres les 170 heures de palier en température, il existe un front d'oxydation dans les échantillons, la
guantité d'azote étant a son maximum au centre et égale a zéro pres des surfaces. L'oxynitrure de
silicium, le nitrure de silicium et le carbure de silicium sont oxydés en silice sous la forme cristobalite.
La microstructure de la matrice apparait normale au cceur du matériau mais révele des porosités de
tailles élevées prés des surfaces, et les interphases semblent avoir été consommées.

En surface, la couche de silice créée protégeant le matériau s'écaille, traduisant I'endommagement de
I'état de surface.

Les courbes montrent une prise de masse €levée durant les vingt premiéres heures de palier,
correspondant a la création de cette silice protectrice, pour petit a petit tendre vers une asymptote. Des
comportements différents pour les deux matériaux sont observés. Pour le composite dont les fibres
sont consolidées par un micrométre de SiC, la prise de masse continue a augmenter, démontrant que la
silice continue a se former et que, par conséquent, la vitesse de croissance de cette derniére reste
supérieure a sa vitesse de volatilisation. En revanche, dans le cas du matériau dont les fibres sont
consolidées par cing micrometres de SiC, la courbe se stabilise au bout de quarante heures de
traitement, signifiant qu'il y a autant de silice créée que de silice volatilisée, et que le matériau se
consomme. Cette différence de comportement peut s'expliquer par une quantité relative de Si,N,O
plus élevée et une quantité relative de SiC plus faible dans le matériau 1um (le carbure de silicium
étant moins stable que I'oxynitrure de silicium sous oxydation).

Le comportement sous oxydation humide des matériaux élaborés par SHS aurait di étre comparé a
celui de matériaux de référence SiCy/SiCpy €laborés par CVI, mais ces derniers n'étaient pas
disponibles pour le début du test.

Les caractérisations mécaniques de la matrice par nanoindentation ont révélé un module de rigidité de
I'ordre de 100GPa et un module de dureté denviron 8GPa. La dispersion des valeurs traduit
I'nétérogénéité de la matrice. En réalité, les modules calculés semblent relativement faibles compte
tenu de la composition de la matrice mais peuvent s'expliquer par la microporosité de la matrice,
intrinseque a la synthese par réaction SHS.

Par ailleurs, des tests en traction suivant différentes configurations de préparation des éprouvettes ont
été effectués.

Le module d"Young du composite @ matrice SioN,O est compris entre 140 et 150GPa, avec une limite
élastique déterminée par émission acoustique d'environ 40MPa et une déformation a rupture d'environ
0,6%. A titre de comparaison, un composite de type A40C (SiCy/Si-B-Ciy; €labore par CVI) posséde
un module d"Young de I'ordre de 190GPa, une limite élastique d'environ 90MPa et une déformation a
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rupture denviron 0,85%. Cette différence s'explique ici aussi par la microstructure poreuse de la
matrice SHS dont la fissuration débute pour une contrainte plus faible.

La contrainte a rupture des matériaux est comprise, quant a elle, entre 320 et 390MPa. La rupture
s'opére principalement par délaminage, les fibres commencant a se rompre a partir de 300MPa.
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Conclusion génerale

L'objectif de ce travail de these était I'élaboration d'un composite & matrice céramique par un ou
plusieurs procédés alternatifs au procéde CVI.

En effet, depuis une dizaine d'années, le champ d'utilisation des CMC n'est plus réduit au secteur
spatial ou militaire mais s'étend au marché tres concurrentiel de I'aéronautique civil, avec ses propres
contraintes de cadence et de codts de production.

Ainsi, cette étude a été orientée sur le développement et la caractérisation d'un composite a matrice
céramique comportant un nouveau matériau de matrice, associé a un procédé d’élaboration encore
jamais utilisé dans ce domaine.

En effet, I’oxynitrure de silicium (Si,N,O) présente des propriétés intrinseques remarquables telles
qu’une excellente résistance a 1’oxydation, supérieure a celle du carbure de silicium, une faible
densité, une bonne thermostabilité et des propriétés mécaniques intéressantes. Ces caractéristiques en
font une céramique thermostructurale prometteuse.

Le procédé SHS (Self propagating High temperature Synthesis) permet de synthétiser, entre autres,
des céramiques d’une grande pureté avec des temps d’élaboration courts. Il s’agit d’un procédé simple
et peu coditeux.

En nitrurant sous pression un mélange de silice et de silicium dans les bonnes proportions, une
réaction chimique exothermique de type SHS conduit a la formation de Si,N,O. Cette réaction s’initie
a la température de fusion du silicium, soit 1416°C.

Malgré 1’exothermie de la réaction, la température d’élaboration est compatible avec la thermostabilité
des fibres en carbure de silicium de derniére génération et, de surcroit, la réaction peut étre effectuée
au sein d’une préforme. L’oxynitrure de silicium est ainsi synthétisé sans ajout de frittage susceptible
de limiter les performances du composite.

L’objectif a été, dans un premier temps, de combler les porosités de la préforme, par imprégnation
d’un mélange de poudres puis, dans un second temps, d’amorcer une réaction chimique in situ, sous
pression gazeuse, conduisant a une matrice a base Si,N,O.

Pour cela, des poudres commerciales de silicium et de silice sont broyées séparément par attrition.
Leur granulométrie est ajustée & 600nm (diamétre median), cette taille assurant, a la fois, une bonne
réactivité et un bon remplissage des porosités de la préforme fibreuse.

Apres un traitement de pré-oxydation du silicium, a 600°C sous air, afin d’accroitre sa mouillabilité
dans I’eau, une suspension aqueuse est préparée a partir d’un mélange Si-SiO,. Les deux poudres sont
mélangées selon les proportions requises par la stcechiométrie de la réaction SHS. Le silicium et la
silice présentant la méme chimie de surface, la stabilisation électrostatique s’effectue par augmentation
du pH jusqua 9, en ajoutant une base forte, le tétraméthylammonium hydroxyde ou TMAH. Cette
valeur garantit sa stabilité pendant, au moins, le temps nécessaire a I’imprégnation des poudres dans la
préforme fibreuse.
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L’imprégnation des poudres dans une préforme constituée de fibres SiC Hi-Nicalon S revétues d'une
interphase PyC et d'une couche de consolidation SiC d'un ou cinq micrométres d'épaisseur, s’effectue
par procéde APS. Ainsi, 50 a 55% de la porosité initiale de la préforme est comblée.

Une matrice a base d’oxynitrure de silicium est synthétisée par réaction SHS dans les porosités des
deux types de préformes fibreuses. La pression et la vitesse de montée en température sont les
parametres d’élaboration prépondérants qui régissent la formation de Si,N,O.

Pour une méme vitesse de montée en température, la pression agit principalement sur la réactivité du
systeme et sur la vivacité de la réaction. En effet, 1’augmentation de la pression entraine une
augmentation de I’activité chimique de la phase gazeuse. Ainsi, plus la pression est élevee, plus la
température d’amorcage de la réaction SHS est faible, et plus I’exothermie mesurée est forte (+300°C
pour une pression de 30bar). Dans certaines conditions, les fibres céramiques sont donc soumises, en
quelques secondes, a une température dépassant 1550°C.

La vitesse de montée en température est un paramétre clé et déterminant pour la nature de la
microstructure, ainsi que pour la composition de la matrice. En effet, une faible vitesse de montée en
température (inférieure a 100°C/min) a pour effet de favoriser la réaction de nitruration du silicium au
détriment de la réaction SHS, conduisant a la synthése de 1’oxynitrure de silicium. La matrice est alors
essentiellement composée de nitrure de silicium, de grains de silice et d’une faible proportion
d’oxynitrure de silicium.

En revanche, lorsque la vitesse de montée en température est supérieure a 100°C/min, la réaction SHS
devient prépondérante par rapport a la réaction de nitruration du silicium, la matrice est alors
majoritairement constitué¢e d’oxynitrure de silicium.

Pour une pression d'élaboration de 20bar et une vitesse de montée en température de 200°C/min, la
matrice synthétisée est constituée a 95% en masse de Si,N,O.

L’oxydation in situ de la poudre de silicium, préalablement imprégnée par procédé APS, est favorable
a la densification par I’augmentation de volume induit par sa transformation chimique en silice. La
température et la durée du palier d'oxydation ont été choisies pour éviter de dégrader le renfort fibreux.
Ainsi, un traitement thermique a 900°C sous air pendant 1h15 effectué avant la réaction SHS permet
de synthétiser une matrice composée d’environ 70 a 80% en masse d’oxynitrure de silicium et permet
d’atteindre une porosité résiduelle apres réaction SHS de 1’ordre de 20% pour une préforme fibreuse
consolidée par un micrometre de SiC, et de ’ordre de 12% pour une préforme dont les fibres sont

revétues d’une couche de SiC de cinq micrométres d’épaisseur.

Le procédé PIP, consistant a transformer une résine en céramique par pyrolyse, a pour but de
compléter la densification du matériau composite, dont la porosité résiduelle apres réaction SHS est
principalement dépendante de la quantité de poudres introduites par APS. Trois étapes
d’imprégnation-pyrolyse d’une résine précéramique, précurseur de nitrure de silicium, sont réalisées.
La pyrolyse a 1100°C conduit & un résidu céramique amorphe tandis qu’un traitement thermique a
1500°C permet sa cristallisation en SisNj.
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Par cette méthode, le taux de porosité ouverte des préformes consolidées par cing micrométres de

carbure de silicium est d’environ 5% aprés les trois pyrolyses et reste inférieur a 10% apres le

traitement a 1500°C.

Au cours de cette étude, un test des matériaux en vieillissement sous air humide, ainsi que des
caractérisations mécaniques, ont également été réalisés.

Les courbes issues du test en vieillissement humide en température (170 heures a 1400°C sous 50kPa
d'eau) montrent une prise de masse élevée les vingt premieres heures en palier, correspondant a la
formation d'une couche de silice protectrice, pour peu a peu tendre vers une asymptote. Des
comportements différents pour les deux matériaux testés sont observés. Pour le matériau ayant une
couche de consolidation d’un micrométre d’épaisseur, la prise de masse se poursuit tout au long du
test, démontrant que la silice continue a se former et que, par conséquent, la vitesse de croissance de
cette derniére reste supérieure a sa vitesse de volatilisation. En revanche, dans le cas du matériau 5um,
la courbe se stabilise au bout de quarante heures de traitement, signifiant qu'il y a autant de silice créée
gue de silice volatilisée, et que le matériau se consomme. Cette différence de comportement peut
s'expliquer par une quantité relative de Si,N,O plus élevée et une quantité relative de SiC plus faible
dans le matériau 1um (SiC s'oxydant plus rapidement que Si,N,O).

La nanoindentation a révélé un module d"Young de la matrice SHS de I'ordre de 100GPa et une dureté
d'environ 8GPa. Ces valeurs, relativement faibles, peuvent étre expliquées par la microporosité de la
matrice, intrinséque a la synthése par réaction SHS.

Les caractérisations mécaniques par traction ont révélé un module d"Young compris entre 140 et
150GPa, avec une limite élastique d'environ 40MPa et une déformation a rupture d'environ 0,6%. La
contrainte a rupture des matériaux est comprise entre 320 et 390MPa. La rupture s'opére
principalement par délaminage, les fibres commengant a se rompre a partir de 300MPa.

Les caractérisations en traction du composite mériteraient d'étre poursuivies sur des matériaux dont
une partie de la silice est apportée par oxydation partielle de la poudre de silicium, mais également sur
des matériaux ayant subi trois cycles PIP. En effet, ces deux étapes combinées ont pour but de
densifier davantage le composite, améliorant probablement ses propriétés élastoplastiques.

D’un point de vue industriel, le procédé SHS est intéressant puisque les matériaux peuvent étre
synthétisés et mis en forme en une seule étape. En effet, les réactions se produisent dans des temps
courts et directement dans les porosités d'une préforme fibreuse.

Ce procédé ouvre la voie a un large panel de poudres réactives pouvant étre utilisées dans I'élaboration
dun matériau de matrice. Quelques réactions SHS permettant de synthétiser des matrices
potentiellement intéressantes concernant I'utilisation des CMC sont présentées dans I'ANNEXE 5.

Enfin, ce travail de these a fait I'objet d'un dépot de brevet de la part de SAFRAN HERAKLES (FR14
56895).
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Annexes

ANNEXE 1 : Elaboration d’un CMC par procédé PIP — Résine HTT1800
chargée

A1.1/ Introduction

Le procédé PIP (Polymer Infiltration Pyrolysis) consiste a faire pénétrer une résine a I’intérieur d’une
préforme fibreuse, puis a la transformer en céramique par un traitement thermique approprié. Il s’agit
d’une technique d’élaboration relativement simple a mettre en ceuvre. Cependant, en raison d’un retrait
significatif de la résine durant la pyrolyse, le matériau obtenu est poreux et ainsi, un grand nombre de
cycles de PIP sont nécessaires pour réduire la porosité résiduelle finale du composite.

Une amélioration possible de ce procédé consiste a charger la résine précéramique avec des poudres
(réactives ou non) de maniére a limiter le retrait. Néanmoins, 1’ajout de charges induit une

augmentation de la viscosité au détriment de I’imprégnation a cceur de la préforme.
La résine utilisée, la HTT1800, est un polysilazane précurseur de SizNj.

Pour les résultats présentés dans cette annexe, des préformes en fibres de carbone, avec une interphase
de deux micromeétres de PyC, ont été utilisées. Contrairement aux préformes Hi-Nicalon S, il n’y a pas
de consolidation en carbure de silicium. La porosité initiale de ces préformes en fibres de carbone est
d’environ 35%.

Dans un premier temps, des essais d’imprégnation avec de la résine non chargée ont été effectués,
constituant le point de départ de 1’étude.

Le nombre de cycles PIP a été limité a six afin de prendre en compte les contraintes industrielles.

Chaque imprégnation, effectuée en plein bain, dure une heure. La préforme est ensuite placée dans une
barquette d’alumine dans un four tubulaire pour y subir un traitement thermique de réticulation et de
pyrolyse, dont les caractéristiques sont respectivement les suivantes :

- 3h @ 200°C sous diazote.

- 4h 4 1100°C sous diazote.

Enfin, au bout des six cycles PIP, les préformes subissent un dernier traitement thermique a 1500°C
pendant trois heures sous diazote dans le but de cristalliser la matrice.

La variation de masse des préformes ainsi imprégnées et pyrolysées est relevée a chaque étape du
procéedé.

Des tests ont été réalisés, dans un premier temps, avec de la résine contenant de la poudre SizN4 (dso

environ 600nm), chargée soit & 10% en volume, soit a 20% en volume. Puis, dans un second temps, la
résine a été chargée avec des poudres réactives (silicium et carbone).
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Al.2/ Imprégnation de la préforme avec HTT1800 non chargée

La Figure Al. 1 présente les prises de masse relatives et cumulées a chaque cycle d’imprégnation de la
préforme.

Au bout du sixieme cycle, la masse de la préforme a augmenté d’environ 65%. La résine étant non
chargée, il faudrait un nombre de cycles PIP plus élevé pour atteindre une densification satisfaisante,
ce qui n’est vraisemblablement pas envisageable a I’échelle industrielle.
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s i N
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N
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0 1 2 3 4 5 6 7
Nb de cycle PIP

Figure Al. 1 : Prise de masse de la préforme + résine non chargée

Les observations au microscope électronique a balayage révélent une matrice poreuse avec une
microstructure hétérogéne (Figure Al. 2). Les limites du procédé PIP sont clairement visibles : une
perte de masse et un retrait du matériau pendant sa phase de céramisation.

m

Figure Al. 2 : Cliché MEB matrice HTT non chargée pyrolysée

Tout I'intérét du procédé PIP réside dans le fait qu’il est possible de diminuer, voire compenser ce
retrait durant la phase de pyrolyse, en chargeant la résine. Un compromis est a respecter entre viscosité
(imprégnation) et taux de charge (retrait).
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Al1.3/ Imprégnation de la préforme avec HTT1800 chargée a 10% en volume (SisN,)

La prise de masse totale est plus élevée que précédemment. En effet, au bout du sixieme cycle, la prise
de masse est de I’ordre de 95% (Figure Al. 3).
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2 10,00 O 2
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® 5,00 j‘g— N
0,00 ; ; ; ; ; ; 0,00
0 1 2 3 4 5 6 7

Nb de cycle PIP

Figure Al. 3 : Prise de masse de la préforme + résine chargée a 10%v

Les clichés MEB montrent une matrice plus dense, mais avec tout de méme quelques zones poreuses
(Figure Al. 4). Le cliché de droite montre une zone dense de la matrice ou les parties en gris clair
correspondent aux particules SisN, et les parties en gris foncé sont constituées d’une phase Si-C-N-O.

WD
10.1 mm

N

Al.4/ Imprégnation de la préforme avec HTT1800 chargée a 20% en volume (SizN,)
La prise de masse totale aprés les six cycles d’imprégnation s’éléve a 114% (Figure Al. 5). Au

quatrieme cycle, la prise de masse est supérieure & 100% et, par conséquent, supérieure a celle
correspondant au dernier cycle PIP avec la résine chargée a 10% en volume.
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Figure Al. 5 : Prise de masse de la préforme + résine chargée a 20%v

Les observations MEB montrent une matrice plus homogeéne que les précédentes (Figure Al. 6).

WD [
0.0mm

Al.5/ Porosimétrie mercure

Une étude par porosimétrie mercure a été réalisée sur des préformes imprégnées par de la résine
chargée a 20% en volume avec SisN4 etayant subi quatre et six cycles (Figure Al. 7).

La porosité résiduelle des préformes est de 13,4% apres quatre cycles et de 10,3% aprés six cycles
(pour rappel, la porosité initiale est d’environ 35%). Entre le quatriéme et le sixieme cycle, seuls les
pores dont la dimension est voisine de 100um disparaissent. En revanche, les porosités de tailles
inférieures a dix micrometres ne sont pas comblées par la résine.
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Porosimétrie Hg : C; - HTT1800 chargée a 20%v Si;N,
4 cycles PIP (porosité 13,2%)
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Figure Al. 7 : Analyse de la distribution de la taille des pores et mesure de la porosité apres 4 cycles (en
haut) et 6 cycles (en bas) d’imprégnation-pyrolyse
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A1.6/ Ajout de silicium dans la charge

Afin d’améliorer la densité finale des matériaux composites, des poudres de silicium de différentes
granulométries ont été rajoutées a la résine en tant que charges réactives dans le but de les faire réagir
avec le diazote durant les traitements de pyrolyse et de cristallisation. Le but recherché en incorporant
du silicium dans la composition de départ, est de former du nitrure de silicium par nitruration a haute
température.

La résine est toujours chargée a 20% en volume, mais cette charge est composée de 80% en masse de
Si3N, (dsp 0,6pm) et de 20% en masse de silicium (dsg 2,2pum).

Les travaux de MacKenzie [MacKenzie, 99] ont montré que la nitruration du silicium devient
significative a partir de 1380°C.

Ainsi, aprés les six cycles PIP, la préforme a donc subi un traitement thermique de trois heures a
1380°C sous diazote. Les observations MEB montrent une matrice dense mais présentant
distinctement du silicium libre aggloméré, n’ayant donc pas réagi avec le diazote (Figure Al. 8).

/| det | m;
ETD| 1

Pour éviter la présence de ce silicium libre dans le matériau, le silicium commercial (dso de 2,2um) a
été remplacé par du silicium attrité avec un dso de 0,7um (donc plus réactif). La température du
traitement thermique a été portée a 1435°C.

Dans cette configuration, nous n’observons plus d’agglomérats de silicium libre. Nous observons
néanmoins des pores, d’une taille comprise entre un et deux micrometres, qui ont pu étre générés par
un dégagement gazeux durant le traitement thermique (Figure Al. 9).

Le silicium présent dans le matériau étant bien plus réactif que précédemment, il se peut qu’il ait réagi
avec I’oxygeéne de la matrice issu de la résine, pour s’échapper sous forme de monoxyde de silicium
SiO.

- 186 -



Annexes

Des élaborations supplémentaires ont été réalisées en incorporant du carbone dans la charge de la
résine dans le but, d’une part, de former SiC par réaction avec le silicium, et, d’autre part, d’abaisser le
taux d’oxygene de la matrice en formant CO. Cependant, I’ajout de carbone conduit a une matrice
hétérogene et poreuse. Ainsi, Toutes les préformes contenant du carbone dans la composition de la

Figure Al. 9 : Clichés MEB, charges réactives SizN, + Si (dso 0,7um)

charge ont une porosité résiduelle aprées traitement thermique supérieure a 15%.

Al.7/ Tests de nanoindentation

Les échantillons et les résultats sont présentés dans le Tableau Al. 1.

. nombre moyenne échantillon
Echantillon Essais . .| E(GPa) [v=0,3) H [GPa) 2y
d'essais E (GPa) [v=0,3) H (GPa)
Cf / HTT1800 Ind-80-1-2 1 96,6 6,7
0%y SiaN Ind-80-1-3 3 98,2 +/- 2,2 59+/-0,5 90,9+/-33 5.74/-0,5
lm +f- +i/-
, e Ind-80-1-4 10 100,5 4/- 3,2 5,64/-0,4 ! ! ! !
6 cycles PIP Ind-80-1-5 10 100,2 4/-3.2 57 4/-04
cf l’l' HTT1800 20%w SigN; Ind-80-2-7 1 1249 9.5
6 cycles PIP Ind-80-2-8 5 1251+4/-38 97 +4/-05 126,3 +/-3,8 9,8+/-0,7
TT 1500°C 3h N, Ind-80-2-9 & 1276 +/-3,7 10,0 +/- 0,9
cf / HTT1800 Ind-80-3-1 1 102,1 6,7
20%w (SizNg + 5i0,6) Ind-80-3-2 18 1059 4/- 2,7 7.74/-05 110,8 +/- 6,1 B,6+/-1,2
6oycles PIPTT1435°C3h | 4 8036 26 11454/-56 9,34/-09
cf f HTT1800 Ind-30-4-1 1 111,0 8,3
20%w (SigNg + 5i0,6 + NC)
Ind-80-4-2 5 123,54/-86 91+/-1,2 115,1+/-9,4 8,2+/- 1,5
& cycles PIP TT1435°C 3h N3
(exedent de C) Ind-80-4-3 & 1087 +/- 3.6 7.24/-0.4
Ind-80-5-1 1 1250 a5
Cf / HTT1800 Ind-80-5-2 1 109,2 6,7
20%v [SisN4 + Si0,6 + NC) Ind-80-5-5 1 103,83 7.0
6 cycles PIP Ind-80-5-6 & 102,64/- 1,4 6,5+/-0,5
TT 1435°C 3h N, Ind-80-5-7 & Qg7 +/-20 6,7 +/-06
Ind-80-5-8 g 92,0 4/-4,2 5.7 4/-05

Tableau Al. 1 : Résultats des tests de nanoindentation
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Le premier échantillon a subi les six cycles PIP avec de la résine chargée a 20% en volume par du
Si3Ny, il constitue donc la référence par rapport aux autres échantillons.

Le premier constat est I'augmentation du module de Young et de la dureté, respectivement de 26% et
72%, grace au traitement thermique de cristallisation a 1500°C (échantillon 2), ce qui démontre
I'intérét de ce traitement thermique concernant les propriétés élastiques de la matrice.

Tous les autres échantillons ont subi un traitement thermigue. Néanmoins, les modules mesurés
demeurent inférieurs a ceux de I'échantillon 2, ce qui peut s'expliquer par les éventuelles réactions
chimiques entre le silicium, ou le carbone, et l'oxygéne restant aprés la céramisation de la résine,
conduisant a une matrice poreuse.

La dispersion des valeurs relatives au dernier échantillon ne permet pas de conclure de maniére siire
concernant les propriétés mécaniques de ce dernier.

A1.8/ Conclusions

Les préformes ayant subi les six cycles PIP présentent une porosité résiduelle de I’ordre de 10%,
inférieure a celle des matériaux élaborés par CVI. Le traitement thermique appliqué dans le but de
cristalliser la matrice en nitrure de silicium permet d’augmenter les propriétés mécaniques de cette
derniere (module d’Young et dureté). Toutefois, il augmente aussi le taux de porosité dans la
préforme.

L’utilisation du silicium en tant que charge avait pour objectif de former du nitrure de silicium, au
cours du traitement thermique de cristallisation, et ainsi d’induire une augmentation de volume pour
densifier davantage la préforme. Cependant, les analyses ont montré que le diazote ne diffusait pas au
sein de la préforme et, par conséquent, SisN, ne se forme pas. Du silicium libre est alors contenu dans
la matrice.
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ANNEXE 2 : Conditions expérimentales pour le test de vieillissement sous

air humide

La Figure A2. 1 et la Figure A2. 2 présentent respectivement la vue d’ensemble et le schéma de

principe de I’installation de corrosion a haute température et a pression atmosphérique du LCTS.

Le fonctionnement de ce dispositif est le suivant :

la réserve d’eau permet le maintien du niveau d’eau au sein du bulleur ;

le pré-saturateur commence & saturer ’air froid (Tampiante) €0 vapeur d’eau. Cet air, chargé d’eau, va
alors entrer dans le bulleur avant d’atteindre le four.

le bulleur est chauffé par une résistance et permet la vaporisation de I’eau liquide. Le niveau de
liquide dans le bulleur est connu grace a un systéme de vases communicants ;

deux indicateurs permettent un suivi en température de 1’entrée du four et de la colonne ;

trois régulateurs correspondent a trois thermocouples (1 au niveau du bulleur et 2 au niveau du
four) ;

le condenseur placé en sortie du four permet de recondenser I’eau au cours de 1’essai.

PO, imposé puisque mélange air (N,/O, = 80/20) + eau = 100kPa ;

Tmax = 1400°C ;

PH,O max = 50kPa ;

Vg max = 10cm/sec ;

Vitesse de montée et descente en température max recommandées = 150°C/h.

Figure A2. 1 : Vue d'ensemble de I'installation a haute température et a pression atmosphérique du LCTS
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Figure A2. 2 : Schéma de principe de I’installation de corrosion a haute température et a pression
atmosphérique

Ce four d’oxydation/corrosion permet de travailler sous air sec et sous air humide. Pour travailler sous
atmosphére humide contrdlée, le flux d’air sec passe par un débitmétre a flotteur et traverse une

colonne d’eau distillée chauffée, pour étre saturé en vapeur d’eau avant d’étre introduit dans le four.

Pour générer le mélange gazeux N,/O,/H,O souhaité, la température de la colonne est fixée a une
valeur Iégérement supérieure a celle du point de rosée correspondant a la PH,0q) désirée. Le point de
rosée est la température la plus basse a laquelle de I’air humide peut étre refroidi sans apparition de
condensation.

D’aprés les abaques, pour atteindre 50kPa de vapeur d’eau dans ’air (50% d’humidité), il faut une
température de 82°C. La température de la colonne (saturateur) est alors réglée juste au dessus de
82°C.

Quelques exemples de correspondance de température et pression de vapeur d’eau saturante sont
présentées dans le Tableau A2. 1.

Pression (kPa) Pression (mmHg) Température (°C)
20 150 60
30 225 69
40 303 76
50 379 82
60 470 87

Tableau A2. 1 : Correspondance température et pression de vapeur d’eau saturante
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Calcul du débit

La vitesse des gaz est donnée en zone froide du four par la relation suivante :

v =

e
s

v la vitesse en cm/s
Q le débit en cm®/s
S la section = wrzavec r = 1,7cm

Pour v = 5cm/s, Q =5 x 1,72 x & = 45,37 cm®/s soit environ 163L/h.

Soit Qr le débit total tel que : Qt = Qair + Qeau
Soit P+ la pression totale telle que Pt = Pyjr + Peay

Et

Pair  Qair

PT ~ QT

On veut 50 kPa d’eau, pour v =5 cm/sec (Soit Qr=163 L/h) :
Pt = Pajr + Peay = 100 kPa (1atm.)
P.ir = 100-50 = 50 kPa

Pair  Qair _ 50

PT QT 100

D’ou Qg = Qy X 5/10 =81,7L/h
Le débit d’air est a adapter en fonction du taux d’humidité, c’est-a-dire : Qg = (1-% d’eau).Q+

Au cours de I’essai, les masses d’eau du condenseur, du présaturateur et du réservoir alimentant le
saturateur sont pesées afin de Vérifier la PH,O(g) générée.
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ANNEXE 3 : Tests de nhanoindentation — Calculs et aspect des matrices

Les tests de nanoindentation ont été réalisés sur un appareillage de la société Micro Materials Limited
(modéle NT600). La transmission, la mesure des charges, ainsi que la mesure des déplacements
s’effectuent par I’intermédiaire d’un pendule sur lequel I’indenteur (pointe) est fixé, horizontalement,

tout comme 1’échantillon.

L’analyse du comportement sous indentation des matériaux élastoplastiques est celle proposée par
Olivier et Pharr [Oliver, 92].

La Figure A3. 1 présente une courbe de charge-décharge lors d’un essai d’indentation sur un matériau
élastoplastique.
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Figure A3. 1 : Courbe de charge décharge lors d’un essai d’indentation sur un matériau élastoplastique

Lors d’un essai d’indentation, en tout début de déchargement, le comportement de 1’ensemble
¢chantillon / indenteur (pointe) est élastique, et 1’on mesure la rigidité S (stiffness) du contact
échantillon / indenteur :

oP 2 VA
S=—=— _Er.JA t P =2Er—h
ah \/E T e T'\/E

Er : module réduit de I'ensemble échantillon / indenteur (GPa)
P : charge (N)

h : déplacement élastique de la pointe (enfoncement) (um)

A : aire projetée du contact élastique

A = 3V3h,2 tan?(65,3)
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(65,3° : angle au sommet de I'indenteur Berkovich, soit A = 24,56 hy?)
h, : enfoncement plastique

A charge Pr. et a enfoncement max de l'indenteur h;, h, est la distance entre le sommet de
I'indenteur/matériau, ou encore la profondeur du contact indenteur/matériau.

P
hy=hy— hs=h,—¢ ";‘”‘

¢ facteur correctif de géométrie de contact indenteur/matériau. Il est donc fonction de la forme de
I'indenteur.

Lors du déchargement élastique d'un indenteur conique d'angle au sommet o, la relation entre la
charge P et la profondeur de pénétration h est fondée sur la relation suivante :

_ 2E, tanah2

A

a demi angle au sommet d'une pointe conique qui applique la charge normalement a la surface de
I'échantillon.

L’indenteur conique de demi angle au sommet o = 70,3° est équivalent a un indenteur Berkovich de
demi angle au sommet o = 65,3° et a un indenteur Vickers de demi angle au sommet o. = 68° : pour les
trois, le rapport entre la surface d’indentation projetée et le carré de la profondeur d’indentation est le
méme.

Historiquement, la pointe Vickers (pyramide a quatre faces) est apparue avant la pointe Berkovich
(pyramide a trois faces). Mais il est plus aisé d'obtenir un indenteur a trois faces plut6t qu'a quatre
faces, d'ou le développement du Berkovich, dont I'angle au sommet a été choisi pour que cet indenteur
soit équivalent a I’indenteur Vickers.

Pour un matériau elastoplastique, il convient de mesurer la valeur h,. Au final, on obtient I'expression
suivante de E, pour l'indentateur Berkovich et pour un matériau élastoplastique :

E_dP 11 T
" dh 2h, B 245

apr

Avec la pente du début de déchargement S = -

B est également un facteur correctif de géométrie de l'indenteur. Il vaut 1,034 pour une pointe
Berkovitch.
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Le module E; est fonction des propriétés de I'échantillon testé et du matériau constituant la pointe de
I'indenteur.

1 1—viZ2 1-—7?
I - +
Er Ei E

Er : module réduit de I’ensemble échantillon/indenteur

E : module d’Young du matériau

v : coefficient de poisson du matériau

Ei : module de I’indenteur (Ei = 1141 GPa pour le diamant)

vi : coefficient de poisson de I’indenteur (vi = 0,07 pour le diamant)

Lorsque I’échantillon posséde un module E tres faible par rapport a celui du diamant, on estime que la
pointe est infiniment rigide par rapport a 1’échantillon et la contribution du diamant dans Er devient
négligeable. Plus le matériau est rigide, plus la contribution du diamant dans la rigidité du contact est
élevée.

11 est alors possible d’écrire :

11— v ,
el soit E=Er.(1-v?

Les matrices testées ainsi que leurs conditions d'élaboration sont présentées a la Figure A3. 2. Les
matrices des échantillons 1, 2 et 3 sont similaires, et sont issues de préformes consolidées par un
micromeétre de SiC, de méme que celles des échantillons 4, 5 et 6 et issues de préformes consolidées
par cing micrometres de SiC.

Les résultats des essais de nanoindentation sont traités dans le chapitre 1V.
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Echantillon 1 ‘ | Ehantillon 2
200°C/min — 20bar — Po 27% 200°C/min — 30bar — Po 28%

Echantillon 3 *Echantillon 4
300°C/min — 30bar — Po 22% 200°C/min — 20bar — Po 16%

Echantillon 6
300°C/min — 30bar — Po 13% 100°C/min — 30bar — Po 10%

Figure A3. 2 : Aspects et conditions d'élaboration des matrices testées par nanoindentation

a1
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ANNEXE 4 : Exploitation des données de traction cyclée

L’analyse des résultats expérimentaux obtenus par un test de traction cyclée permet de sélectionner
plusieurs paramétres d’origine mécanique pouvant étre utilisés comme des indicateurs de 1’état
d’endommagement du matériau : 1’écart a la linéarité initiale, le module élastique tangent en fin de
recharge, le module élastique tangent ou sécant, I’ouverture relative des boucles d’hystérésis ou encore
la densité de fissures matricielles.

La détermination de la perte de rigidité représentative de I'endommagement subi par le matériau
composite est affectée par la présence de différents mécanismes avec frottement au cours d'un cycle de
charge-décharge. La Figure A4. 1 présente les quatre modules tangents au sommet d'une boucle
d'hystérésis, ainsi que le module sécant, envisageables pour quantifier I'endommagement.

A

El

— £

Figure A4. 1 : Présentation des quatre modules tangents et du module sécant, envisageables pour
quantifier I'endommagement d'un matériau pour une traction cyclée

-

L’évolution du module élastique apparent et de la perte de rigidité d'un matériau composite durant un
test de traction cyclée peuvent cependant étre décrites a 1’aide d’un paramétre d’endommagement D,
tel que :

E; module sécant
Eo, module d"Young a l'origine

La Figure A4. 2 représente I'évolution du parametre d'endommagement D en fonction de la
déformation maximale.

-197 -



Annexes

0,7

0,6 /./l

0,5

0,4 /

0,3 ‘./

0,2 ./

0,1

0 T T T T T )
0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6
Défomation maximale (%)

Parameétre
d'endommagement D

Figure A4. 2 : Evolution du paramétre d’endommagement D en fonction de la déformation maximale

La Figure A4. 3 représente I'évolution de la déformation résiduelle en fonction de la contrainte
maximale.
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Figure A4. 3 : Evolution de la déformation résiduelle en fonction de la contrainte maximale
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ANNEXE 5 : Exemples de matrices céramiques pouvant étre synthétisées
par réaction SHS

e Matrice a base TiB, et TiN

Le nitrure de titane (TiN) posséde une grande dureté, une bonne conductivité thermique et un point de
fusion élevé (3200°C). La nitruration directe sous pression (20-100bar) du titane génére un matériau
relativement dense mais fissuré, a cause du choc thermique engendré par 1’exothermie de la
réaction (température maximale de combustion d’environ 3000°C sous 40bar de diazote).

Pour abaisser 1’exothermie de la réaction, et ainsi éviter la fissuration du matériau pendant la phase
d’élaboration, du nitrure de bore (BN) peut étre ajouté au titane. Il se forme alors, en plus de TiN, du
diborure de titane (TiB;). Ce dernier posséde également un point de fusion élevé (3225°C), une bonne
résistance a I’oxydation et une trés grande dureté.

Les poudres de BN et Ti réagissent avec N, pour synthétiser un matériau composé de TiB, et TiN,
selon I'équation de bilan suivante [Shibuya, 02] [Yeh, 06] :

yTl (s) + XBN (s) + 0,5 (y'O,SX)Nz (@) E— 0,5XTiBz (s) + (y-O,SX)TlN (s)

La proportion de TiB, formé est fonction du rapport molaire BN/Ti (x/y). Pour un rapport molaire
BN/Ti = 1, le matériau élaboré est composé a 55% en masse de TiB, et 35% en masse de TiN. La
température maximale de combustion reste inférieure a 1500°C.

e Matrice a base TiC et SiC

La réaction conduisant a la synthése de TiC par procédé SHS est extrémement exothermique et rapide.
En revanche, bien que la réaction entre Si et C pour former SiC, soit également exothermique, elle ne
I’est pas suffisamment pour s’auto-entretenir.

Ainsi, la synthése d’un matériau composé de TiC et SiC peut étre réalisée en couplant une réaction
exothermique puissante (Ti+C) avec une de plus faible intensité (Si+C).

Les poudres de Ti, Si et C réagissent ensemble et conduisent a une matrice composée de TiC et SiC,
selon I'équation de bilan suivante [Liu, 10] :

XTi (s) + (1'X)Si (s) +C (s) — > XTiC () + (l-X)SiC ()
Il est a noter que la réaction ne nécessite pas la participation d’une phase gazeuse pour se propager.

e Matrice a base AIN

Le nitrure d’aluminium présente de nombreux avantages en tant que matériau de matrice, tels qu’un
haut point de fusion (2300°C), une bonne conductivité thermique, un faible coefficient de dilation

thermique et une trés bonne résistance a I’oxydation.
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Dans le but de protéger les fibres céramiques d’une exposition a une température trop élevée, des
poudres non réactives sont ajoutées au mélange (SisN; ou AIN). Ces poudres limitent la masse
réactive, absorbent 1’énergic dégagée par la réaction SHS (SizN,), ou jouent le role de germes de
cristallisation (AIN) [Wang, 01].

Il est également possible d’ajouter un élément dans le mélange dont la décomposition est
endothermique, afin d’abaisser la température de front et diminuer la vitesse de propagation. Ces
éléments tels que NH4F, NH,CI, NH,CO,NH, sont ajoutés en faible proportion massique [Fu, 05].

De plus, I’'ajout de poudre de carbone a pour but d’augmenter le rendement de nitruration de
I’aluminium, en réagissant avec la couche d’alumine protectrice sur les particules d’aluminium
(réduction).

L’aluminium réagit avec la phase gazeuse pour former AIN selon 1'équation de bilan suivante :
2Al (s) + N2 @ —_— 2AIN (s)

e Matrice a base BN et Ti(C, N)

Le nitrure de bore (BN) est une céramique fortement covalente, possédant une excellente résistance a
la corrosion et a I’oxydation.

Les poudres de titane et de carbure de bore réagissent avec la phase gazeuse pour former un matériau
composé de BN et Ti-C-N, selon I'équation de bilan suivante [Zheng, 11] :

Ti+B4C ) + N2 (g —> BN () + Ti-C-N

TiN est formé préférentiellement durant la phase de combustion. Du carbone libre provenant de la
décomposition de B4C diffuse dans le réseau de TiN pour former une phase Ti-C-N.

e Matrice a base Al,O; et SiC

La synthése de carbure de silicium et d'alumine est bien connue dans la littérature. En effet, les
poudres de SiO,, d'Al et de C réagissent pour former SiC et Al,O3, selon la réaction suivante :

3SiO, e T 4Al Oh 3C ©) € 3SiC e T 2A1,05 ©

La silice est réduite par lI'aluminium pour former un oxyde plus stable (Al,O3) et du carbure de
silicium [Pathak, 01]:

3Si0, @ T 4Al () — 2Al1,04 e T 3Si ()

et
Si et C — SiC ©)
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Cependant, a cause de la fine couche d'oxyde présente a la surface des particules d'aluminium,
I'activation de la réaction par SHS demeure difficile.

L'activation de cette réaction principalement sous argon est possible en ajoutant dans les poudres
réactives environ 0,2% de tétrafluoroéthylene (téflon) [Abovyan, 01].

e Matrice a base SIAION

Les SiAION sont des céramiques possédant une excellente résistance a 1’oxydation, ainsi que de
bonnes propriétés mécaniques (E = 345GPa, H = 17GPa et Ténacité = 5,5 MPa.m"?).

La céramique a/B SiAION (nitrure de silicium et pluminiunh) est apparentée au nitrure de silicium. Ce
matériau intervient uniquement dans certaines compositions de matiéres premiéeres et comporte au
moins trois phases: des grains d’a-SiAION et B-SIAION enrobés dans une phase partiellement
amorphe. La catégorie des matériaux o/B-SiAION se caractérise par une dureté plus élevée que celle
du nitrure de silicium avec le méme niveau de résistance.

La phase a-SiAION est trés dure alors que la phase B-SIAION est trés tenace. Les fractions des phases
a-SiAION, B-SiAION et de la phase partiellement amorphe peuvent varier afin d'adapter les propriétés
du matériau a/B-SiAION aux exigences des différentes applications.

La synthése par SHS d'une phase SiAION se rapproche de celle de Si,N,O puisque seule une poudre
d'aluminium vient compléter les poudres réactives. Une faible proportion massique d’Y,03 (environ
3% en masse) est ajoutée pour stabiliser la phase SiAION formée.

Un SIiAION est formé selon I'équation de bilan suivante [Yi, 13] :

4 5Sij e T Al e T 0,5Si0, et 3,5N, ) —> B-Si5A|ON7(5)
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Des exemples de matériaux et composites particulaires pouvant étre synthétisés par procédé SHS sont
présentés dans le Tableau A5. 1 [Mossino, 04].

Table 1
Some materials produced by SHS
Borides CrB, HfB, NbB, NbB,. TaB,, TiB, LaBy, MoB, MoB,,
MoBy, Mo,B, WB, W,Bs, WB,, ZrB,, VB, V3B,, VB,
Carbides TiC, ZrC, HfC, NbC, SiC, CriC,, B4C, WC, TaC, Ta,C, VC, Al,C, Mo,C
Nitrides Mg;N>, BN, AIN, SiN, SizNy, TiN, ZrN, HfN, VN, NbN, Ta,N, TaN
Aluminides NiAl, CoAl, NbAl;
Silicides TiSs, TisSis, ZrSi, ZrsSis, MoSi,, TaSi,, NbsSis, NbSi,>, WSi,, VsSis
Hydrides TiH,, ZrH,, NbH,,CsHa, PrH,, TH»
Intermetallics NiAl, FeAl, NbGe, NbGe,, TiNi, CoTi, CuAl
Carbonitrides TiC-TiN, NbC-NbN, TaC-TaN, ZrC-ZrN
Cemented carbides TiC-Ni, TiC~Ni, Mo), WC—Co, Cr;C—Ni,Mo)
Chalcogenides MgS, NbSe,, TaSes, MoS,, MoSes, WS,, WSe,
Binary compounds TiB—MoB,, TiB:—CrB,, ZrB,—CrB,, TiC-WC, TiIN-ZrN,
MoS,—NDbS,, WS,—-NbS,
Composites TiB>-AlyO;, TiC-Al,0;, B4C-Al;,03, TIN-ALO;, TiC-TiB,,
Mo0Sir—Al;03, MoB-ALO;, CryCi—Al0s, 6VN-5A1,0;, ZrO,—~Al,03-2Nb

Tableau A5. 1 : Exemple de matériaux et composites particulaires pouvant étre synthétisés par procédé
SHS
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