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Introduction générale

L’évolution constante des normes environnementales oblige les industriels de
l'aé¢ronautique et du spatial a redoubler d’efforts dans le développement de nouveaux moteurs
plus performants et plus propres. Avec la grande expansion du trafic aérien, il est primordial
de diminuer I’'impact des rejets de ’aviation sur ’environnement en réduisant les émissions
atmosphériques et la pollution sonore. La nouvelle génération d’avions civils s’inscrit dans cet

objectif et une des solutions envisagées passe par I’allégement des éléments de structure.

De nouveaux matériaux tels que les composites a matrice céramique (CMC) a base de
SiC de type SiC/SiC ou C/SiC sont pour cela développés. Le SiC possede des propriétés
chimiques et physiques tres intéressantes, il est réfractaire, dur, résistant au fluage, avec une
faible densité et il offre de trés bonnes propriétés mécaniques a rupture [Chermant1989]. Le
SiC posséde néanmoins la particularité d’étre fragile, rendant impossible son utilisation
comme ¢lément de structure. Les CMC permettent de trouver un juste compromis entre
propriétés intrinséques du SiC et comportement mécanique. Bien qu’ils soient constitués de
matériaux (matrice, fibre, interphase) intrinsequement fragiles, les CMC sont des matériaux
tenaces, cette caractéristique est le résultat de leur structure et architecture. En effet, les
interphases déposées sur les fibres confeérent au composite un comportement endommageable
non lin€aire grace a son role de déviateur de fissures (fusible mécanique). Les fibres fragiles
sont ainsi protégées d’une fissuration précoce. Quant a la matrice, elle doit garantir la
protection des fibres et des interphases. En conditions d’utilisation, sous chargement
mécanique, elle présente I’inconvénient de se multi-fissurer. Ces fissures matricielles
deviennent un réseau de diffusion privilégié des especes oxydantes (O,, H,O) au sein du
matériau. Ces especes oxydantes diffusent au sein du matériau et peuvent alors le dégrader par
oxydation/corrosion dans le temps [Fillipuzzi1991, Lamouroux2001]. Pour lutter contre cette
dégradation par oxydation/corrosion, le SiC reste un élément de choix puisqu’il possede la
particularit¢ de s’auto-protéger par la formation d’une couche de silice a sa surface
(importante expansion volumique). L’ oxyde produit comble peu a peu les fissures matricielles
et limite ainsi la diffusion des especes oxydantes/corrosives au sein du composite. Ce
mécanisme d’autoprotection est la clé¢ de fonctionnement des composites a matrice

autocicatrisante.
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Le processus d’autocicatrisation par le SiC n’est efficace que pour des températures
supérieures a 1100°C, puisque la vitesse d’oxydation du SiC est trop faible pour assurer une
cicatrisation rapide des fissures matricielles du composite. Or, les fibres et les interphases de
carbone se dégradent sous 1’effet de I’oxydation dés les basses températures (environ 500°C),
il est alors primordial d’apporter une capacité d’autoprotection du CMC afin d’éviter sa ruine

prématurée.

Une nouvelle matrice séquencée dans le systeme [Si-B-C] a donc été développée pour
assurer |’autocicatrisation du matériau pour les températures modérées [Goujard1994].
L’introduction d’éléments borés au sein de la matrice permet par oxydation/corrosion la
formation d’un oxyde liquide dans ces conditions de températures. Ce processus
d’autocicatrisation présente néanmoins des limites, particuliérement en présence de la vapeur
d’eau du milieu environnant. En fonction des conditions de températures et de Puo(g), les
oxydes formés peuvent se volatiliser en especes hydroxydes par réaction chimique avec
H,0(g). La volatilisation des oxydes protecteurs réduit 1’autocicatrisation des fissures dans le
temps. Elle diminue alors I’efficacité du processus de protection et peut méme conduire a une

récession continue dans le temps des couches matricielles.

Dans le cadre de ces travaux de thése, le comportement en oxydation/corrosion d’un
CMC de type SiC/[Si-B-C] est étudi€. L’objectif est d’identifier les mécanismes de
dégradation du matériau par oxydation/corrosion dans les conditions environnementales
représentatives des applications recherchées :

- Température : 450 a 1000°C,

- Pression totale : 0,5 a 2 atm,

- Pmo/Po i de 0, 0,2 et 0,5 correspondant respectivement aux mélanges Air/H,O

100/0, 96/4, 90/10.

Le matériau de I’étude est le Cerasep®A40C ¢laboré par Herakles (Le Haillan,
France). 1l est constitué d’une matrice céramique [Si-B-C] séquencée, renforcée par des fibres

de SiC Nicalon 207 et consolidée par une résine polysilazane.

Afin d’identifier et de déterminer les phénomenes physico-chimiques de dégradation
par oxydation/corrosion du Cerasep®A40C, la démarche d’étude choisie est une démarche

multi-échelle. Cette approche se scinde en deux parties distinctes.
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Une premicre partie est consacrée au comportement en oxydation/corrosion des
constituants du Cerasep®A40C : le renfort fibreux de Nicalon®207, sa consolidation par voie
liquide (la matrice ex-résine) ainsi que la stabilité thermochimique des oxydes cicatrisants. La

deuxiéme partie est dédiée au comportement du matériau dans son ensemble.

Ce mémoire de theése se présente sous la forme d’une syntheése des résultats obtenus

pendant ces 3 années.

Le premier chapitre est une analyse bibliographique sur les CMC a matrice
autocicatrisante de type SiC/[Si-B-C]. Un état des lieux du comportement en oxydation des
différentes couches matricielles est réalisé, ainsi qu’une description des différents oxydes

protecteurs. Une présentation du Cerasep®A40C est aussi réalisée.

Le deuxieme chapitre présente la démarche « multi-échelle » utilisée dans la
description de I’approche « multi-constituant » (étude de la fibre et de la consolidation voie
liquide du Cerasep®A40C) et de I’approche « globale » (étude du Cerasep®A40C). Les outils

théoriques et pratiques utilisés sont également développés.

Dans le troisieme chapitre, les comportements en oxydation/corrosion de la fibre
Nicalon 207 et de la matrice ex-résine sont décrits. Des cinétiques d’oxydation/corrosion qui

ont pu étre établies dans les conditions environnementales considérées sont proposées.

Le quatrieme chapitre est consacré a la stabilit¢ thermochimique des oxydes
cicatrisants (volatilisation, mouillabilité et les interactions chimiques pouvant exister entre les

oxydes protecteurs et les constituants du Cerasep®A40C).

Dans le cinquieme et dernier chapitre le comportement en oxydation/corrosion du
Cerasep®A40C est ¢tudié. Les dégradations chimiques du composite sont détaillées ainsi que
les propriétés mécaniques post-vieillissement. Les domaines de fonctionnement critique/non
critique correspondant respectivement aux domaines de cicatrisation/non-cicatrisation du

composite sont ensuite résumes.
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Les composites a matrice céramique CMC tels que les SiC/PyC/SiC sont des
matériaux de choix pour le secteur aéronautique. Leur introduction comme éléments de
structure des parties chaudes de moteurs présente de gros avantages. La faible densité des
CMC représente un gain de masse considérable par rapport aux superalliages actuellement
utilisés. Leur utilisation permet également d’augmenter le rendement moteur par 1’¢lévation
des températures de combustion, limitant alors les émissions des especes polluantes NO
[Naslain2003, Christin2001]. Néanmoins, les CMC @i&sit 1’inconvénient de se multi-
fissurer lorsde leur élaboration et surtout sous sollicitations mécaniques. Ces fissures
matricielles deviennent le réseau de diffusion privilégié des espéces oxydantesdDau
sein du matériau. Ces espéces oxydantes peuvent alors dégrader le matériau par
oxydation/corrosion dans le temps. Lors de son oxydation, le SiC posséde la particularité de
s’auto-protéger par la formation d’une couche de silice a sa surface. L’oxyde produit comble
peu a peu les fissures matricielles et limite ainsi la diffusion des espéces oxydantes/corrosives
au sein du composite (Figure J-XLe mécanisme d’autoprotection marque le principe de

fonctionnement des composites a matrice autocicatrisante.

Espéces oxydantes/corrosive: Espéces oxydantes/corrosive:
1 ] |

L4 | . . L

— 3 — j L Oxyde
Matrice > 1 protecteur
y /\ comblant la
fissure

Fissure .@
b

—
fibre |

Figure I-1 : Mécanisme de protection dans un CMC a matrice autocicatrisante

Ce processus d’autocicatrisation n’est cependant effectif que pour des températures
supérieures ou €gales a 1000°C [Filipuzzi1994]. Or, les températures d’applications visées a
I’heure actuelle sont bien inférieures (T < 1000°C). Un nouveau systeme matriciel a donc été
élaboré pour permettre la mise en place @dggsus d’autocicatrisation pour ces plus faibles

températuresle systeme [Si-B-C] [Goujard1994].

[.1. La matrice séquencée [Si-EZ]

La matrice [Si-BE] permet la formation d’oxyde protecteur sur une large gamme de

température et principalement sur le domaine d’application visé de 450 & 1000°C.
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A partir de 460°C, la couche B-C produit, par oxydation, éDs;Biquide capable de
s’écouler et de combler les fissures matricielles. A partir de 800°C, la co8eBeC donne
par oxydation un oxyde mixte ,Bs;-SiO, en quantité significative pour participer au

processus de cicatrisation du matériau.

Ce processus de protection présente néanmoins des limites, particulierement en
présence de vaped’cau dans I'atmosphére. En fonction des conditions de températures et de
Pu20(Q), les oxydes formés peuvent se volatiliser sous forme d’espéces hydroxydes par
réaction chimique avec JH(g). La volatilisation des oxydes protecteurs limite
I’autocicatrisation des fissures dans le temps. Une récession des couches matricielles est

observable.

1.1.1. La couche SiC

Le SiC des couches matriciellest de variété B cristallisé (réseau cubique). Il se
caractérise par deux pics a 980 et 780 cm-1 en spectroscopie Raman respectivement attribués

aux modes de vibrations longitudinales et transversales optiques [Martin1998].

Comportement en oxydation du SiC sous air sec

Sous air sec, ’oxydation du SiC n’est significative que pour des températures
supérieures ou égales a 1000°C. Néanmoins, il est primordial de considérer la pression
partielle en @ du milieu, ce parametre détermileerégime d’oxydation du SiC (passif ou
actif). Ainsi, pour des pressions partielles inférieures a 100 Pa, le régime d’oxydation du
carbure de silicium est actif. Du SiO(g) est formé, ne permettant pas la protection du SiC
(Equation 1).

SiC(s) + Q(g) = SiO(g) + CO(q) (Equation 1)

Pour des pressions partielles supérieures a 100 Pa, le régime d’oxydation est passif.

Une couche de silice protectrice se forme a la surface du SiC (Equation 2 et 3). dget oxy
difféere en fonction de sa température de formation : ainsi, a faibles températures, la silice

formée se présente sous forme amorphe, alors que pour des températures supérieures a

1200°C, la silice cristallise sous forme de cristobdlite-

2 SIC(s) + 3 Qg) =2 SiQ(s) + 2 CO(qg) (Equation 2)

SIC(s) + 2 Q(g) = SiIO(s) + CO(g) (Equation 3)
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La pression partielle en oxygene est donc un parametre primordial dans le
comportement en oxydation/corrosion du carbure de silicium. Une transition théorique entre

domaine actif et passif d’oxydation a pu étre établie par Singhal (Figure I-2).

Température (°Cx107?)

Po 16 1
(Pa) 10000 T .‘ 1,2 1,1 :
1000 - , _ j
ime Passif ‘
100 1 R‘g - {
10 '
il Régime Actif |
1
0.1+ D% ]
(B) J

0,01
5 55 5 6.5 7 7.5 8
10* (k)
T

Figure I-2 : Transition théorique entre le régime d’oxydation actif et passif du SiC [Singhal1976]

Courbe A : Pression partielle de SiO(g) a I’interface SiC/SiO,

Courbe B : Pression partielle en @(g) minimale nécessaire a I’établissement de I’oxydation
passive du SiC

La formation de la silice par oxydation du SiC est controlée par la diffusion(de O
au travers de I’oxyde, elle se caractérise alors par des vitesses d’oxydation parabolique kp
(mg? Si0,.cm*.h?) et/ou k’ (Nt SiO,.cm®.h™h). La loi globale d’oxydation s’exprime ainsi

par un modele parabolique (Equation 4 et 5) :
Am )2
Ey
S (Equation 4)

(Equation 5)

Avec e |’épaisseur de silice formée (um),

% Lavariation de masse spécifique (mgsimi?),
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Et t la durée d’oxydation (h).

Comportement en oxydation/corrosion du SiC sous air humide

En présence de J@(g), la vitessed’oxydation/corrosion du SiC est augmentée
comparativement a la vitesse d’oxydation relevée sous air sec [Opilal999]. Sous air humide,
H>O(g) intervient, en plus de (@), comme une espece oxydante. Les réactions chimiques

possibles entre le SiC(s) et®(g) dépendent de la température (Equation 6 et 7).

T < 1127°C, SiC(s) + pD(g) = SiQ(s) + CHy(g) (Equation 6)
T > 1127°C, SiC(s) + 3 #D(g) = SiQ(s) + 3 H(g) + 2 CO(g)  (Equation 7)

La croissance de la couche de &) est limitée par la diffusion des especes gazeuses
oxydantes/corrosives. Or, en présence g@e(), des liaisons Si-OH se forment au sein de la
couche de silice [Doremus1976]. La structure de la silice alors modifiée entraine des
évolutions des propriétés chimiques de I’oxyde. Il devient de densité plus faible et moins
visqueux, ce qui augmente perméation des espéces gazeuses oxydantes/corrosives. L’étape
limitante de 1’oxydation sous air humide serait la diffusion des molécules de H,O(Q) et des

ions OH a travers la couche de silice [Opilal999].

En plus d’intervenir comme espece oxydante, en fonction de la température du milieu,
H,O(g) réagit également avec la silice pour former des espéces hydroxydes gazeuses
HxSiyO,(g) (Equation 8 a 13). Au-dessus de 1100-1200°C, S®volatilise de maniére
significative (principalement sous la forme de Si(QH)Ce phénomene concurrence
directement la formation de silice par oxydation du SiC et entraine la consommation de ce
dernier dans le temps. Des constaltite&aires de volatilisation ken mg SiG.cm?.h™) etk’
(en pm SiQ.cmh?) peuvent étre estiméeBes derniéres augmentent significativement avec

la température, Bo(g) et la vitesse des gaz oxydants/corrosifs.

SiOy(s) + 2 BO(g) = Si(OH)(g) (Equation 8)
SiO,(s) + HO(g) = SIO(OH)(g) (Equation 9)
2 SIOy(s) + 3 HO(g) = SHYO(OHX(9) (Equation 10)

SiOy(s) + ¥2 BO(g) = SIO(OH)(g) + Y4 €{Qg) (Equation 11)

2 SiOy(s) + 3 HO(g) = Sh(OH)s(9) + 2 Q(9)  (Equation 12)
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SiOys) + Hy(g) = SiO(g) + HO(g) (Equation 13)

Lorsqu’il y a oxydation du carbure de silicium avec formation et volatilisation de la
silice formée, 1I’évolution de la couche d’oxyde dans le temps est décrite par un modele
paralinéaire (Equation 14) impliquant la contribution des deux vitesses explicitées
précédemment,ket ki’ [Tedmon1996, Opilal997].

Ko | 2k).e 2k .e -
= — —In| 1- Equation 14
2k'|2[ K, { K, J] (Eq )

avec x 1’épaisseur d’oxyde (um),
et tla durée d’oxydation (h).

Au cours du temps, la couche d’oxyde augmente, le matériau se protége alors de plus en plus,
et lavitesse d’oxydation du matériau diminue (Figure 1-3. Au bout d’un temps t* et d’une
épaisseur limite d’oxyde, cette vitesse d’oxydation devient égale a la vitesse de volatilisation
de I’oxyde. Ce temps t* marque le début de la récession stable du matériau caractérisée par
une perte de masse linéaire dans le temps et une diminutitipadsseur globale du matériau
(Figure 1-4. 11 y a alors compétition entre la formation et volatilisation de I’oxyde formé. Au
bilan, 1’épaisseur d’oxyde reste constante, mais le matériau est consommé ce qui conduit a sa

ruine.

AmfS

st temps

™. Evolution globale dela
i N, couched oxyde
Am/S=Amy/S+ Am,/S

Volatilisation dela %
couche d’oxyde
Am,y/S

Figure I-3 : Evolution schématique de la variation de masse d’un échantillon suivant le modeéle
paralinéaire [Tedmon1996]




|. Synthese bibliographique : Les composites a matrice autocicatrisante

t #
— -l.”:ip —— O - ———
. . ey
temps !

Figure I-4 : Tllustration de I’évolution de I’épaisseur d’oxyde au-dessus du SiC dans le temps
[.1.2. La couche B-C

Les analyses par spectroscopies Raman sur des dépodts de B-C obtenus par CVI ne
révélent que deux bandes trés larges situées entre 900-14b@tc#®0-700 cmi. Ces
résultats attestent de la structure peu ordonnée de ces dépéts, corroborés par des analyses par
diffraction des rayons X et microscopie électronique en transmission. Néanmoins, il est
possible d’observer une réorganisation du matériau aprés traitement thermique a partir de
1300°C sous argon. Les caractérisations DRX et Raman du dépot post-traité permettent alors
de mettre en évidence la présence et la cristallisation ,Qu (Bigure I-5a Figure |-7)
[Farizy2002, Martin2003, Berjonneau2006, Pallierd013

- |1400°C

I {u.a) o

1400°C

g 8§ § § 8
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g..
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~~ '\ |1300°C

1800 /—/\’\E‘
brut

150 350 850 70 950 180 13% 1550 1750
v (cm”)

&

Figure I-5 : Spectres Raman des dépéts B-C brut et traités thermiquement & 1300°C et 1400°C
pendant 10 heures sous argon [MARTIN 2003]
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Figure I-6 : Diffractogrammes RX de matériaux B-C brut et traités thermiquement a 1300 et
1400°C 10 heures sous argon (le substrat étant du SiC) [MARTIN 2003]

Figure I-7 : Micrographie MET d’un matériau B-C (diffraction électronique et cliché haute
résolution) [PALLIER2013]

Comportement en oxydation du B-C sous air sec

Sous air sec, I’oxydation du B-C débute des 460°C. Des analyses Raman de la couche
d’oxyde formée a la surface du matériau ont permis de mettre en évidence la présence de
carbone libre pour des températures égales ou supérieures a 600°C. Des caractérisations
complémentaires en spectroscopie Auger couplées a un décapage ionique révélent également
la présence d’un gradient en concentration de carbone libre dans la couche d’oxyde avec un
maximum a I’interface B-C/B,Os. En revanche, aucun gradient n’a été observé pour la couche

d’oxyde formée a 550°C sous une Poy(g) de 10 kPa (Figure I-8) [Garitte2007].

10
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Figure 1-8 : Oxydation de B-C a 750°C a pression atmosphérique sougRy) = 10 kPa [ (a)
Spectres Raman de la couchd’oxyde formée ; (b) Profil de concentration AES associé a un
décapage ionique dans la couche d’oxyde formée
De plus, sur les diagrammeBArrhenius, lors de la détermination des énergies

d’activation associées a I’oxydation du B-C, une rupture de pente a pu étre observée pour une
température proche de 600°C, témoignant alors d’un changement de mécanisme d’oxydation.
Ainsi, pour une pression partielle en oxygene supérieure a 10 kPa et des températures
inférieures a 600°C, la couche d’oxyde ne contient pas de carbone libre (il est donc
entierement consommélLes réactions chimiques globales d’oxydation/corrosion du B-C

sont les suivantes (la couche B-C est ici décomposég(s)Bry C(s), Equation 15, 1.6
B4C(s) +y C(s) + (4+y) @g) — 2 B,0Os(c) + (1+y) CQ () (Equation 15)
C(s) + Q(g) — CO2(9) (Equation 16)

Avec y la quantité de carbone libre initialement présent.

A P’inverse, pour des températures égales ou supérieures a 600°C, le gradient de carbone mis
en évidence par les analyses Raman et AES indique que le carbone libre présent initialement

n’est pas entierement consommé (Equation 17).
B4C(s) +y C(s) + (3+(1+y-a)) £02) — 2 B,O5(c) + a C(s) + (1+y-a) CEXg) (Equation 17)
Avec y la quantité de carbone libre initialement présent,

Et a la quanté de carbone restant a 1’état solide.

La valeur de a peuttre déterminée a 1’aide du diagramme ternaire B-C-O (Figure 1-9
[Martin2003].

11
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Figure 1-9 : Diagramme ternaire du systeme chimique B/C/O a pression atmosphérique a 600°C
[Martin2003]

Comme pour le SiC, la formation du trioxyde de bore par oxydation du B-C est
controlée par la diffusion de (@) au travers de I’oxyde et se caractérise par des vitesses
d’oxydation parabolique k, (en mg® B,Os.cmi*.h?) et/ou k’ (en punf B,Oz.cmi*.h™). Les
réactions globales d’oxydation du B-C établies précédemment (Equation 15 a 17) se
caractérisent par desergies d’activation différentes induisant 1’écriture de lois cinétiques

d’oxydation directement dépendantes de la température [Garitte2007].

Pour des températures comprises entre 460 et 600°C epAgsddmprises entre 10
et 80 kPa, les constantes paraboligliesydation kp, ky” en épaisseur de B-C consommeée et

en B0O; formée sont données par les équations :

—20400%

k,(mg*/cm* h) = 14.10".exp( P (Equation 18)

20400(3

k', (um’B,C/h) =1,7110% exp(————).P3; (Equation 19)

20400(3

k', (MM°B,0; /h) = 207.10%.exp(————).P3;  (Equation 20)

Avec R la constante des gaz parfaits,

T la température.

12
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Pour des températures égales ou supérieures a 600°C (550°C pour les afgles P
I’ordre réactionnel moyen associé¢ a 1’oxygeéne a été estimé a 0,6+0,2, et les constantes

paraboliques d’oxydation/corrosion sont décrites par les équations suivantes :

-9800
k,(mg®/cm® h) = 11960.107.exp(?%.P00’26 (Equation 21)
1

6M(O) - (L+Yy-a).M(C)?

, ~9800 .
K, (LM?B,C/h) = 860.10°. expE—— 9.p00 (Equation22)

1 —9800Q o6
5 exp( P
6M@O)-1+y—2a).M(@©)) RT

k', (MM B,05 /h) =104.10 (Equation23)

Avec R la constante des gaz parfaits,
T la température,
M(X) la masse molaire de I’espéce chimique X,
y la quantité de carbone libre initialement présent,
Et a la quantité de carbone restant a 1’état solide donnée par’équation 17).

Le principal avantage de l’oxydation de la couche B-C est de permettre une
augmentation considérable du volume occupé par la formation@g (Bolume multiplié
environ par 4). Cette caractéristique confere au trioxyde de bore de bonnes aptitudes de

comblement des fissures matricielles.

Comportement en oxydation du B-C sous air humide

Le processus de cicatrisation paOBissu de 1’oxydation de la couche B-C présente
des limites en fonction de la températatée la teneur en humidité du milieu. En présence de
vapeur d’eau, le trioxyde de bore peut se volatiliser de maniere réactive dés la température
ambiante et devient significativeurdessus de 450°C. Trois réactions (EquationaZ2b)

peuvent rendre compte de ces réactions :

3 Hzo(g) + 3 B0; (lou g) =2 (HBQ)s3 (@ (Equation 24)
3 H:O) + BOs(1oug) =2 HBOs g (Equation 25)
HzO(g) + B0O; (Ilou g) =2 HBG o) (Equation 26)

13
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En fonction de la température, les especes hydroxydes formées majoritairement
varient. Des études thermodynamiques via Chemsage et Gemini2 ont permis de constater que
les espéces B305(g) et HsBOs(g) sont majoritairement formées entre 400 et 1000°C. Pour
les températures supérieures a 1000°C, I’espéce hydroxyde majoritaire est le HBO2(Q)
[Martin2003, Quémard2005, Wery2008]. Ce processus associé aux réactions interfaciales
entre I’oxyde et le milieu gazeux environnant est caractérisé par des vitesses de volatilisation
k’) ( en umB,03.h") ouk; (en mgBOs.cmi?.h™) linéaires en fonction du temps. Ces vitesses
traduisen une consommation de la couche d’oxyde. D’aprés les expérimentations ATG
réalisées par Martin et Quémauosconstantes linéaires augmentent avec (i) la température,
(ii) la pression partielle de vapeur d’eau et (iii) la vitesse des gaz dans le milieu environnant.

Il est aussi a noter que le domaine de température inférieure a 600t Tist pour 1’oxyde
de bore. Il correspond en effet & une vitesse de formation lentgOdurBais a une vitesse de
volatilisation élevée de ce dernid@r I’inverse, les températures comprises entre 600 et 950°C
correspondent & une diminution de la volatilisation d@s:Bonduisant alors & un régime
d’oxydation passif du B-C (pour un taux d’humidité maximal de 20% de la pression totale)

(Figure 1-10.

25 - [Quemard2005]
D

k, (mg.cm?.h1)
N
o

[Martin2003]
10 -
5 .
0 T T T T
450 650 850 1050 1250 1450

Température (°C)

Figure 1-10: Evolution de la constante linéaire de volatilisation du trioxyde de bore théorique
(en considérant un processus limité par la convection) et expérimentale a pression
atmosphérique pour Ry,0 = 10 kPa (x5%) pour Vgaz = 0,2 cm.s-1 [Martin2003, Quémard2005]

1.1.3. La couche Si-B-C

En spectroscopie Raman, les matériaux Si-B-C ne révélent aucune organisation

structurale cristalline et présentent des spectres similaires aux couches B-C.

14
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lls se caractérisent par une large bande entre 350 et 800 cm-1 et deux pics a 1334 et
1579 cm-1 respectivement diua présence d’une phase amorphe de B4,C et de carbone libre.
Des analyses DRX et des observations au MET indiquent que les matériaux Si-B-C seraient
composeés de clusters/nanocristallites de SiC audSeie phase de carbure de bore amorphe
a-B;C [Carrere1996, Chollon2001, Farizy2002, Berjonneau2006].

Comportement en oxydation de Si-B-C sous air sec

L’oxydation de la couche matricielle Si-B-C permet la formation d’oxyde deés 600°C
sous air sec pour des températures intermédiaires entre celles du B-C et du SiC
[Viricelle1997, Martin2003].

L’oxydation des couches de Si-B-C conduit a la formation d’un oxyde mixte de B,Os-
SiO, (borosilicate). La formation de silicedas températures aussi basses s’explique par la
faible taille des cristallites de SiC. Zang indique que la réactivité du SiC en présence
d’espéces oxydantes augmente considérablement pour des faibles tailles de cristallites (vitesse
d’oxydation a 1/r*) [Zangl1998]. Garitte a proposé un scénario d’oxydation du Si-B-C et

donne une description de la couchexyde formée a sa surface (Figurdl) :

surconcentration en silice (1)

Borosilicate (2)

Silice +Si-B-C riche en BC (3)

Si-B-C

Figure I-11: Illustration de la couche d’oxyde formée au-dessus d’un échantillon de Si-B-C sous

air sec [Garitte2007]
- En extréme surface, le borosilicate présente une surconcentration en silicium
expliguée par une volatilisation dw®s lors des essais d’oxydation (méme si elle est trés
faible pour les températures inférieures a 900°C). L’oxyde de bore étant de plus trés
hygroscopique, des especegBlD, ont pu se former a la surface par adsorption de 1’eau
présente dans I’air ambiante a la sortie du four d’oxydation et se volatiliser lors des analyses
physico-chimiques.
- La couche thxyde borosilicaté au-dessous de la surface présente une composition
equivalente a la composition du liquidus du diagramme binairg-[5i0Os (Figure 1-12) a la

température considérée [Rockett1965].

15
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De plus, le rapport Si/B dans le Si-Be& moindre que dans la couche d’oxyde. La
valeur de ce rapport indiqgue donc que la réactivité du SiC est plus grande que celle de B

(oxydation préférentielle des phases SiC dans Si-B-C).
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800 4 \ + Boo
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600 r ' T 600
o 0,2 0,4 0,6 0,8 1
Si0, xBa03(mel) B0,

Figure 1-12: Diagramme de phase Si@B,03;[Rockett1965]

- En dessous du borosilicate, il existe une zone mixte de silice et de Si-B-C. Cette
couche est obtenue par la précipitation de la silice dés lors que le borosilicate atteint la

composition fixée par le liquidus du diagramme de phase (Figure 1-12

La description des différentes couches formées au-dessus du Si-B-C permet de mieux
appréhender le modéle d’oxydation de ce dernier. Martin avait établi que le modele
d’oxydation/corrosion de Si-B-C ne pouvait étre un simple modéle linéaire ou parabolique.
Garitte confirme ses résultats, et explique la complexité de ce modele par la formation de la
couche mixte de silice et de Si-B-C [Martin2003, Garitte2007].

Le comportement en oxydation du Si€Best comparable au cas d’oxydation sélective
pour les alliages métalliques [Landolt1997]. Ainsi, pour un alliage AB avec B plus réactif que
A vis-a~is de I’oxydation/corrosion et dans le cas ou A et B s’oxydent en formant un oxyde
mixte stable, il y a formation de BO dans le substrat (alliage AB) sous une couche en surface
d’oxyde mixte. La diffusion de ’oxygene au sein de la couche d’oxyde BO (plus protecteur)

devient alors 1’étape limitante.
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Ce type de comportement est aussi comparable au cas de formation de bicouches avec
la couche extérieure moins protectrice que la couche intérieure [Sarrazin2000]. Le mgcanism
de croissance dans ce cas est décrit par un modéle mixte paralinéaire. Ce modéle combine une
évolution parabolique dans lgsemiers temps d’oxydation suivi d’une évolution linéaire
lorsque la vitesse de formation de la couche la moins protectrice devient égale a celle de la

couche la plus protectrice.

Ainsi, lors de I’oxydation du Si-B-C sous air sec, deux phénoménes doivent étre
considérés pour former le borosilicatia diffusion de 1’oxygéne a travers la couche d’oxyde
la plus protectrice (Silice + Si-By et 1’oxydation/dissolution de cette couche par le
borosilicate formé a sa surface. Un modeéle paralinéaire (Equation 27 et 28) a donc été
développé [Garitte2007].

dAm  K'p s

= K i )
dt  2Am (Equation 27)
k' p 2k i.Am 2k i
t= —In@+ === .
2K { K'p N+ Kp )) (Equation 28)

Avec Am la variation de masse globale,
k*pla constante cinétique d’oxydation parabolique,

et k* la constante cinétique d’oxydation linéaire.

Sous air sec, pour des températures comprises entre 650 et 900°C el (ghe P
comprise de 3,1 a 80 kPa (Equation 29 et 30):

13500%

k'p(mg? /cm®* h) = 27970.exp————).P35  (Equation 29)

k1 (mg/cm? h) =1330.e xp( —8800

(Equation 30)

Comportement en oxydation de Si-B-C sous air humide

Sous air humide, le B3 formé par oxydation du Si-B-se volatilise. Garitte propose
un se&nario d’oxydation en présence de vapeur d’eau et indique alors que dans ces conditions,
le mécanisme d’oxydation du Si-B-C differe peu de celui rencontré sous air sec. En revanche,

la volatilisation de BO; devenue beaucoup plus élevée entrda formation rapide d’un
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borosilicate ayant la composition du liquidus du diagramme de phgSeSBO, a la

température considérée.

Plus I’oxyde de bore se volatilise, et plus le borosilicate s’enrichit en silice. Cette
couche plus protectricBmite la diffusion de I’oxygéne. En outre, cette présence de silice
diminue la réactivité de 3 vis-avis d’H,O(g) par la formation de liaison Si-O-B, abaissant

peu a peu la vitesse de volatilisatitanl’oxyde boré.

[.2. Description des oxydes cicatrisants
[.2.1. Description structurale des oxydes cicatrisants

Le trioxyde de bore, 3

Un verre est un solide non cristallin. Il est obtenu en figeant le désangrtural d’un

liquide. B.Os est un oxyde formateur de verre.

Au sein du borate, le bore peut étre en coordinence 3 et/ou 4 en fonction des
conditions d’élaboration du verre. Le verre contient (i) des groupements B3Og dit anneaux
boroxols, composés de 3 groupements; BO (i) des groupements BOd’oxygénes non
pontant [Takadal995]. Le verre de@ posséde la particularité d’étre hygroscopique. Ainsi,
la vapeur d’eau présente dans le milieu environnant affecte certaines propriétés du verre. La
solubilité de HO(g) dans le verre entraine la formation de liaisons B-O-H-O-B a la place des
liaisons B-O-B présentes initialement. C'est pourquoi il est tres difficile d'avoir la formation
de BO; pur. Sa forme hydratée est caractérisée en spectroscopie RAMAN par deux bandes a
808 et 880 ci respectivement dues au mode de vibration des anneaux boroxols et de la
phase HBOs (hydratation a température ambiante duO4}. Une troisiéme bande
caractéristique & 470 chpeut également étre détectiéesque le verre n’a pas été encore

totalement hydraté.

Le dioxyde de silicium, Si®

Le dioxyde de silicium ou silice est un matériau polymorphe et se présente sous forme
amorphe ou cristallisé€®©n considére généralement que la silice contient 50% de liaisons
covalentes et 50% de liaisons ioniques. Son réseau peut se décrire par 3 modéles :

- Le plus ancien modéle, proposé par Zachariasen, pose 4 hypothéses essentielles : (i)
toutes les positions sont énergiquement équivalentes pour 1’ensemble des atomes O et Si ; (ii)

il n’y a pas d’ordre parmi les tétraedres SiOy ; (iii) les atomes d’oxygeéne situés au coin du
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tétraedre sont partagés avec les tétraedres voisins et (iv) la structure est interconnectée de
maniére tridimensionnelle [Zachariasen1932],

- Le modeéle de la structure pseudo-cristalline, qui suppose la présence de zones
cristallisées,

- Le modéle des unités structurales co-existentes de Vuchevitch qui suggére la

coexistence de plusieurs structures dans un verre. Cette théorie expliquerait alors les

propriétés irrégulieres de SIO

.2.2. Viscosité

La mesure de viscosité des verres fondus contenant du trioxyde de bore est assez
délicate, puisque la viscosité de cet oxyde dépend fortement de la teneur en humidité du
milieu environnant. Comme 1’a remarqué Napolitano, en raison de la forte affinité entre le
trioxyde de bore et la vapeur d’eau, il est nécessaire de réaliser des relevés de viscosité sur des
verres de borate déshydratés et protégés de toute réhydratation ultérieuiresilpa établir

I’évolution de la viscosité de I’oxyde de bore sur une large gamme de température (de 320°C
a 1400°C) (Figure 1-13).

Température (*Cx102)

13121110 9 B 7 -] 5 4
Log(n) 11 L O TR B T T T

Avec n en (Pa.s) -

(=10=Poise)

6?59101112131415161?
104 (K1)
T

Figure I-13: Evolution de la viscosité () du B,O3 en fonction de la température
[Napolitan01965]
Pour les températures supérieures a 800°C, il est podaii@imer la viscosité du
B2Oj3 par une loi de type Arrhenius avec une énergie d’activation de 71,9 kJ.mol™ (Equation
31) [Mackenziel959, Napolitano1965].

. 7190
n(poisg = 210.exp (—? (Equation 31)
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Dans la littérature, la viscosité de la silice est donnée sur la gamme de température

900-1400°C. Cette viscosit&avere étroitement liée a sa teneur en groupement OH.

Pour un verre de silice commercial (0,12% massique de groupement OH, sans
impuretés métalliques), Hetherington a établi une expression de sa viscosité sous la forme
d’une loi de type Arrhenius (Equation 32) [Hetherington1964].

51000(3
RT

n(pois§ = 19.10 ".exp(- (Equation 32)

Dans le cas d’un borosilicate, la viscosité est dépendante de sa composition (Figure
I-14). A température fixée, plus le borosilicate est riche en silice, et plus il sera visqueux.
Pour une composition donnée, 1’augmentation de la température entraine une chute de la
viscosité [Riebling1964, Briickner1966].

16

—-600°C - 700°C ~&—800°C 900°C

14 4+ 3
—%-1000°C  -@-1100°C  ——1200°C  -B-1400°C 7

e
N

s
(=)

log(viscosité) (Pa.s)
e}

100

% massique SiO,

Figure I-14: Evolution de la viscosité (n) d’un borosilicate en fonction de la teneur en SiO; et de
la température [Riebling 1964, Napolitano 1965, Briickner 1966, Yoshimi 2002]

1.2.3. Mouillabilité

La mouillabilité définit ’aptitude d’un liquide a s’étaler a la surface d’un substrat
solide. Ce mécanisme est directement lié a la tension superficielle de surface. La tension
superficiele traduit la force existant a la surface d’un liquide liée a D’attraction entre les
molécules s’opposant a la rupture de la surface. Elle est donnée par la loi de capillarité¢ de

Laplace (Equation 33).

1 1
AP =y (—+— Equation 33
y(Rl R2) (Eq )
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Avec AP la pression de capillarite,
v la tension superficielle,

Et R1 et R2 les rayons principaux de courbures & la surface du liquide.

Le mouillage d’un liquide sur une surface plane est caractérisé par la mesure d’un
angle de contact entre la goutte du liquide et la surface solide. Ainsi, lorsqu’une goutte de
liquide est déposée sur une surface solide plane, elle peut adopter des configurations

particulieres définissant sa capacitémouillage (Figure I-1p

Gaz
Gaz
Gaz
: W I Liauide Liquide
Substrat solide Substrat solide Substrat solide
Liquide non mouillant Liquide monillant Mouillage parfait
B = 90° a4 < 90° B=0°

Figure 1-15: Configurations possibles de la goutte de liquide sur un substrat solide plan

La mouillabilité des verres cicatrisants sur les constituants du composite apparait comme un

critere important dans le processus de cicatrisation du matériau.

Dans ses travaux de thése, Waitabli la mouillabilité de borosilicates sur différents
carbures pour les températures de 500, 700, 900 et 1100°C dans un mélange gazeux Ar/O
[Wery2008].

Dans le cas du #®; pur, il convient de distinguer deux domaines. Le premier
domaine, pour les températures inférieures a 700°C, correspond a une faible mouillabilité du
verre sur le SiC, moyenne sur le Si-B-C et excellente sur,@& Be second, pour des
températures supérieures a 700°C, marque un mouillage parfaOduuB 1I’ensemble des
substrats testés (Figure 1-16). Wery explique cette tendance par le fait que le mouillage est
directement a relier a la vitesse de formation de la phase oxyde a la surface du substrat. Ainsi,
pour des températures inférieures a 700°C, J€ Bst beaucoup plus réactif vis-a-vis de
I’oxydation, et se recouvre plus rapidement d’une couche d’oxyde et le verre liquidanouille
mieux sa surface oxydéA I’inverse, a ces températures le SiC est trés peu réactif vis-a-vis
de I’oxydation. Le Si-B-C, mélange de SiC et de(B présente une cinétique d’oxydation

intermédiaire expliquant un angle de contact intermédiaire.
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Au-dessus de 700°Qa cinétique d’oxydation des substrats est telle que tous les

substratsent recouverts d’une couche d’oxyde améliorant 1’affinité verre-substrat.

60 -

g,

Contact angle (°)

900 1100
Temperature (°C)

Figure I-16: Evolution de I’angle de contact d’un verre de B,O3 en fonction du substrat et de la
température dans un mélange gazeux Ar/©r78/22 [Wery2008]

Le mouillage de différents borosilicates sur les mémes substrats sous air a été
également étudié(Figure 1-17). Ainsi, quel que soit le substrat considéré, a une température
fixée, I’augmentation de la quantit¢ de silice dissoute dans le borosilicate conduit a une
augmentation de I’angle de contact. Cette augmentation entraine une élévation de la viscosité
du borosilicate diminuant sa capac#é mouillage Les valeurs d’angle de contact les plus

grandes sont constatées pour le borosilicate de composfizAIB0, 50-50%massique.

Pour tous les borosilicates, et pour tous les substrats testés, I’augmentation de la
température conduit & une meilleure mouillabilité du verre liquideugmentation des
cinétiguesd’oxydation des substrats améliorel’affinité chimique oxyde liquide-substrat. De
plus, I’¢lévation de la température conduit en parallele a un abaissement de la viscosité du

verre favorisant les phénomenes de diffusion et donc le mouillage des surfaces.

Enfin, pour une teneur de moins de 25% massique dg I8iOorosilicate possede de
trés bonnes capacités de mouillage sur le SiC,d Si-B-C dés 600°C. En revanche, pour un
borosilicate BO3-SiO, 50-50%massique la mouillabilité ne devient acceptable que pour des
températures supérieures a 900000°C.
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Figure I-17: Evolution de I’angle de contact de différents borosilicates (en Yomassique) en
fonction de la température, du substrat dans un mélange gazeux Arf@8/22 [Wery2008]

I.2.4. Diffusion des espéces oxydantes/corrosives dans les oxydes formées

Pour des temps suffisamment longs, la vitesse d’oxydation d’un carbure est limitée par
la diffusion des especes oxydantes/corrosives au travers de la couche d’oxyde formée a sa
surface. La constante paraboliqygekprimant alors la vitesse d’oxydation du matériau est
directement proportionnel au coefficient de diffusion D des especes oxydantes au sein de
I’oxyde (Equation 34).
_2DC,,

K, N

(Equation 34)

Avec kla constante parabolique,
D le coefficient de diffusion des especes oxydantes,
Coxla concentration des especes oxydantes a la surface de 1’oxyde,

N le nombre de moles des especes oxydantes incorporées dans 1’oxyde.
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Ce coefficient de diffusion D donne la capacité de ces especes chimiques a diffuser au

travers de cette couche d’oxyde. Il est fonction de la température, de I’oxyde considéré et de

son état chimique [Shlichting1982, McKee2000].

Diffusion d’O, dans un verre de;Bs

Grigorev a mesurées valeurs du coefficient de diffusion de 1’0xygene moléculaire
dans du BOs; pour des températures comprises entre 710 et 1200°C (Tableau I-1). Il a
expriméle coefficient de diffusion de 1’oxygene dans B,Oz en fonction de la température par

une loi de type Arrhenius (Equation 35)

T (K) 710 960 1040 1100 1200
D (cnt.s?) 5,51.10° 1,5.10° 4,6.10° 1,3.10° 3,2.10°
Tableau I-1: Valeurs du coefficient de ’oxygéne dans du B,Oz en fonction de la température
[Grigorev1973]
9070 :
D(cn?.s™) =21210".exp (—?% (Equation 35)

Diffusion de HO dans un verre de,B;

Le verre de trioxyde de bore tres sensible a la présence de vapeur d’eau se volatilise en
sa présence. Des especes hydroxydes borées gazeuses sont formées par réaction chimique

avec HOy). La diffusion de HO dans un verre de,Bsa pour cette raison été peu etudiée.

Diffusion d’O, dans un verre de S}O
Les mécanismes de diffusion de I’oxygéene diffeérent en fonction dela silice formée qui
peut-étre amorphe ou cristallisée en fonction de la température. Ainsi, le processus de

diffusion peut étre respectivement moléculaire ou ionique [Ramberg2001] (Tableau I-2).

Pour les températures inférieures a environ 1300°C, une éd&rgigation de I’ordre
de 114 kJ.mat est observée indiquant alors un mécanisme de diffusion moléculaire, proche
de celui déterminé par Norton (environ 113 kJ:fdNorton1961]. Pour les températures
plus élevées, lors de la cristallisation de la silia cristobalite, une énergie d’activation
d’environ 316 kJ.mol™ est constatée. Proche de celle évaluée par Ramberg, elle traduit alors la

diffusion ionique de I’oxygene dans le verre.
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Température (°C) | Do (facteur pré-exponentiel) | Energie d’activation
(cnt.sh (J.mor")

950-1080 2,8.10" 113000 Norton1961
850-1250 2,8.10° 121000 Williams1965
815-1010 2,8.10" 110000 Yinnon1977
900-1250 4,3.10° 234000 Haul1962
925-1125 1,6.10° 298000 Sucov1963
1200-1400 2,60 450000 Mikkelson1984
900-1200 2,8.10" 280000 Cawley1988

Tableau I-2 : Comparaison des expressions du coefficient de diffusion dgdans du SiQ de la
littérature

Diffusion de HO dans un verre de SiO

Moulson et al. expliguenju’au sein du verre de silice, les molécules de H,O(g) se

dissocient et réagissent avec les groupements Si-O-Si pour former des groupements
hydroxyles Si-OH. La modification de la structure du verre entraine alors des variations de ses
propriétés chimiques [Moulson1961, Doremus1995]. Doremus a établi une expression du
coefficient de diffusion de #D au sein de la silice en fonction de la température entre 150 et
1200°C (Equation 36) [Doremus2004].

D(cn?.s™) =1,85.10°.exp (—% (Equation 36)

Diffusion d’O, dans un borosilicate

La diffusion de 1’oxygeéne au sein d’un borosilicate est directement lice a la
composition de ce dernier, et tout particulierement a la teneus@ndd verre. Schlichting
démontre en effet, que plus celle-ci est élevée, et plus les valeurs du coefficient de diffusion
de l’oxygene est élevée (Figure 1-18). En présence de trioxyde de bore, la structure
tétraédrique SiQde la silice est élargie par la formation de larges annea@x Be verre

devient plus perméable favorisdamtliffusion de 1’oxygéne en son sein.
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Figure I-18: Evolution du coefficient de diffusiond’O, dans différents borosilicates (en %
molaire) [Schlichting1984]

Diffusion de HO dans un borosilicate

Tomozawa a établi la relation de dépendance du coefficient de diffusiogOdg)ld
la température par une loi de type Arrhenius entre 200 et 500°C (Equation 37). Il apparait que
la diffusion de I’eau est moins rapide dans un borosilicate que dans un verre silicié en raison

del’effet « barriere de diffusion » apporté pay@.
D(cn?.s™) = 2810 ".exp (—%% (Equation 37)

Cette expression doit néanmoins étre prise avec précaution, puisguee 1’indique
Tomozawa, le verre utilisé est un verre commercial contenant des espéces alcalines telles que
N&O, KyO... Ces especes modifient les liaisons chimiques dans le verre perturbant alors la
diffusion de HO(g) [Tomozawal989
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[.3. Le renfort fibreux

Les composites a matrice céramique SiC/PyC/SiC ou SiC/PyC/[Si-B-C] sont

constitués d’un renfort fibreux de carbure de silicium avec une interphase de pyrocarbone.

Le renfort fibreux définit trés clairement les performances mécaniques du composite,
puisqu’il supporte la charge jusqu’a la rupture du matériau. Les fibres doivent alors posséder
de bonnes propriétés meécaniques, une bonne stabilité chimiqueividedF environnement
et étre compatibles chimiquement et thermo-mécaniquement avec la matrice. Trois

générations de fibres SiC ont été développées (Figurk I-19

Cristallisation du Si1C

Reéduction de la teneur en O (Diminution de la proportion de C libre)

2e genération

; o, 3e génération
ere generation . .
- Fibre Si-C avec
. o une faible ibre Si-C'
Fibre 51-C-O teneur Fll‘t?re S1-C
lied stoechio
(Nicalon) L ocvad t.oeuhm metrique r
oxygene (Hi-Nicalon Tvpe S)
(Hi-Nicalon)
- Amelioration de - Augmentation dumodule
la stabilite elastique,
thermique -Meilleure resistance a

["oxydation,
- Meilleure résistance au fluage

Figure 1-19: Représentation schématique de I’évolution des fibres SiC des 3 générations de
Nippon Carbon [Takedal1998]

Dans le cadre de ces travaux de thése, seule la fibre de premiere génération est
considérée. Les fibres Nicalon représentent un réel atout pour le marché aéronautique civil.
Elles présentent un rapport propriétés/colt trés attractif et permdtti@iéatorication de
pieces en CMC a des prix trés compétitifs comparativement aux alliages de titane et

superalliages.

Remarque : Dans la littérature, la fibre Nicalon la plus largement étudiée est la Nicalon 202
alors que ces travaux de thése sont centrés uniquement sur la Nicalon 207 (plus ré&sente). C

deux fibres sont de compositions identiques avec une variatiopad’énsimage utilisé.
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1.3.1. Elaboration

Les fibres Nicalon sont commercialisées par la société Nippon Carbon (Japon). Leur
procédé d’élaboration consiste a effectuer la pyrolyse a haute température, environ 1200°C
sous azoted’un polycarbosilane (PCS). Avant 1’¢tape de pyrolyse, les fibres sont rendues

infusibles par un traitement thermique de réticulation sous air a 180°C (Figure 1-20

Précurseur polymére PCS

Etape de filage ~300°C sous atmosphére inerte

k

Fibres fusibles

l Réticulation par oxvdation ~I00-200°C

Fibres crues infusibles
{Ligisons Si-0-5i, 3i-0-C}

'

Pyrolyse ~ 1200-1300°C

Sous atmosphére inerte

.

Fibres de lere génération
Nicalon serie 100 (101 et 102)

Nicalon série 200 (202 et 207)

Figure 1-20: Etapes d'élaboration des fibres Nicalon (Nippon Carbon) [Takedal998]

[.3.2. Microstructure et composition de la fibre

Les fibres de premiére génération sont constituées de cristaug 8SCtaille
nanométrique (2-5 nmdt de carbone libre entourés d’une phase intergranulaire amorphe de
SiCOy [Scharwaller2012]. Laffon a établi une représentation schématique de la fibre Nicalon
(Figure 1-21) [Laffon1989].
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Figure I-21 : Représentation schématique de la microstructure de la fibre Nicalon 202 ou 207

La fibre Nicalon 207 présente une instabilité chimique et mécanique a haute

température. La phase amorphe Si-C-O se décompose en SiO(g) et CO(g) pour des

températures supérieures a 1100200°C [Bouillon1991]. Ce comportement s’explique par
son fort taux d’oxygene, proche de 12% massique. Cet oxygene résiduel est introduit a 1’étape

de réticulation sous air pendant laquelle des liaisons Si«établissent entre les chaines

polyméres du précurseur. Sa composition a souvent été déterminée et présente peu de

dispersion entre les différents lots (Tableay.|-3

Références Si (wt%) C (wt%) O (wt%)
Osborne 1998 56.6 31.7 11.7

Bodet1995 58.0 30.0 12.0
Shimoo2002 56.6 31.7 11.7
Filipuzzi1991 57.3 30.0 12.7

Moyenne 57.2 30.8 12.0

Tableau I-3 : Compositions moyennes de la fibre Nicalon 202 extraites de la littérature

1.3.3. Propriétés chimiques et mécaniques

Les principales propriétés chimiques et mécaniques de la Nicalon sont listées dans le

Tableau I-4.

29



|. Synthése bibliographique : Les composites a matrice autocicatrisante

Nicalon
Diametre (um) 14
Densité 2,55
Contrainte a rupture (GPa) a Ta 2,8
Module d'Young (GPa) a Ta 220
Résistivité (Q.cm) 10°-10*
Dilatation thermique (16 K™) 3,2 (25 - 500°C)
Capacité thermique (J.KgK™) 11% (ég;(%)
Conductivité thermique (W.thK™) 227(5%328
Taille des grains de SiC (nm) 2,0-3,0

Tableau I-4 : Propriétés chimiques et mécaniques des fibres Nicalon 202 [Hasegawa2000,
Henager1998, Huger1993, Shimoo2002, Youngblood1998]

1.3.4. Comportement en oxydation/corrosion des fibres SiC

Pour décrire les cingues d’oxydation du silicium, Deal et Grove [Deall975]
proposent un modele linéaire-parabolique sous air sec et/ou humide (Equation 38). Opila

I’applique pour décrire le comportement a I'oxydation du SiC [Opila 1999].

X* + A X= B(t + z') (Equation 38)

Ou x représente la quantité de gfarmée (massique ou en épaisseur),
t le temps d’oxydation,
7 la constante liée a I’existence initiale d’une fine couche de SiOp,
A la constante linéaire d’oxydation,

B la constante cinétique parabolique d’oxydation.

Pour des temps suffisament longs, 1’oxydation est gouvernée par la diffusion de
I’oxygene au travers de la couche de silice. L’évolution de I’épaisseur de silice en fonction du

temps se traduit alors par une loi simplifiée de type parabolique (Equation 39):

x? =B-t (Equation 39)
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Pour différentes fibres constituées de Si-C-O dont la Nicalon 207, il a été démontré
que les vitesses paraboliques d’oxydation/corrosion sont trés proches de celle du SiC
[Costello 1986, Chollon20Q0L’écriture des lois cinétiques d’oxydation/corrosion de la fibre
Nicalon reste souvent limitée aux températures supérieures ou égales a 700°C [Filipuzzi1l991,
Huger1993, Viricelle1997] avecesd énergies d’activation apparentes calculéds 1’ordre de
70-110 kJ.mot.

l.4. Réactivité des condituants d’un composite SiC/PyC/[Si-B-C] en

présence de BO;

La présence de phases borées au sein de la matrice [Si-B-C] conduindaliofopar
oxydation de trioxyde de bore et de borosilicate. Ces oxiygeigles s’écoulent au sein des
fissures matricielleset nappent alors 1’ensemble des constituants du CMC (couches
matricielles, interphase et fibres). Quémard a montré la dégradation prématurée defs-fibres
Nicalon en présencele B,Os;. La connaissance du diagramme quaternaire du systéme
chimique Si-B-C-O montre que les phases condensg@s €& SiC ne peuvent coexister a
I’équilibre. Un des équilibres envisageables entre ces phases correspond a B,O3/SiO,/C/B4C

expliquant cette ruine précoce des fibres SiC [Martin2003].

Garitte s’est intéressée a ces interactions entrgOBet les fibres de SiC Hi-Nicalon.
En présence de,Bs la vitesse d’oxydation des fibres sous air sec est considérablement
augmentée comparativement a la vitesse d’oxydation des fibres seules (d’un facteur 1000 a
600°C). La compétition des phénomenes mis en jeu (formation de la silice par oxydation et
dissolution de I’oxyde par le B,O3z) conduit a une oxydation globale du constituant plus
rapide. Ce mécanisme de dissolution de la silice atteint néanmoins ces limites dans le temps.
Le verre atteint la limite de solubilité en silice (composition du liquidus donnée par le
diagramme de phase,8;-Si0;,), une couche de silice protectrice peut alors se former a la
surface de la fibre. La diffusion des especes oxydantes devient limitante. Cette réactivité de la

fibre en présence de,B; est d’autant plus forte que la température est élevée [Rebillat 2010].
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[.5. Les composites SiC/PyC/[Si-BZ]

Le comportement en oxydation/corrosion d’un composite SiC/PyC/[Si-B-C] est étudié
dans ces travaux de these : le Cerasep®A40C. Ce composite appartient a la famille des
composites SiC/PyC/[Si-B-C] et succede ainsi au Cerasep®A410. Ces deux CMC se
distinguent essentiellement par le renfort fibreux utilisé et par la présence d’une consolidation
dite «voie liquide » avant les infiltrations chimiques de consolidation pour le
Cerasep®A40C.

L’¢élaboration du Cerasep®A40C consiste a déposer sur une préforme fibreuse de
Nicalon 207 tissée, une fine couche de pyrocarbone (PyC) par infiltration chimique en phase
vapeur (CVI).Cette différence d’orientation permet d’une part la déviation des microfissures
matricielles et d’autre part la limitation de leur propagation dans les torons fibreux.
L’ensemble est par la suite consolidé par I’imprégnation d’une résine liquide (polysilazane) et
traité thermiquement. Enfin, la matrice séquencée [Si-B-C] est déposée par une succession
d’infiltrations chimiques en phase vapeur. Le Cerasep®40C posséde un taux de porosité de 12

+ 2 %, une densité de 2,25 + 0,04 et un taux volumique de fibres compris entre 30 et 50%.

Quémard a décrit le comportement en oxydation/corrosion du Cerasep®A410 a 600 et
1200°C. Ses résultapermettent d’appréhender les processus générauxd’autocicatrisation de
ces CMC. Les comportements du Cerasep®A410 en oxydation/corrosion établis a 600°C

peuvent étre décrits.

A 600°C, les vieillissements sous faible pression (0,45 et 0,1 MPa) provoquent une
récession des couches matricielles B-C. Malgré cela, le matériau vieilli pendant 600 heures
n’a pas révélé d’abaissement significatif de ses propriétés mécaniques. Quémard explique ces
résultats par la mise en place d’une cicatrisation en fond de fissure limitant alors loxydation
du renfort fibreux du CMC dans le temps (Figure )-22s fibres non dégradées permettent

de conserver les propriétés mécaniques au bout de 600 h de vieillissement.
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Figure 1-22: Scenario d’oxydation/corrosion proposé du Cerasep®A410 a 600°C sous une
pression totale de 0,1 MPa dans un mélange gazeux d’air humide (Air/H20 90/10 et 50/50) et
sous une pression totale de 0,45 MPa dans un mélange gazeux d’air humide (Air/H20 90/10)
[Quemard2005]
Les vieillissements sous haute pression (1 MPa) provoquent une cicatrisation rapide
des fissures de prrdommagement du Cerasep®410. La formation et 1’écoulement des
verres borés au sein des fissures peuvent cependant entrainer une oxydation/dissoletion local
des fibres situées en fond de fissures. Aprés 600 heures de vieillissement, les propriétés

mécaniques du matériau a température ambiante ne sont pas affectées.

H,I H,O

Al
Matrice
[Si-B-C]

Fibre SiC
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H,I - H,O
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Figure 1-23: Scenario d’oxydation/corrosion proposé du Cerasep®A410 a 600°C sous une
pression totale de 1 MPa dans un mélange gazeux d’air humide (Air/H20 90/10 et 80/20)
[Quemard2005]
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.6. Conclusion

L’objectif de ces travaux est de comprendre le comportement en oxydation/corrosion
du Cerasep®A40C. Elaboré par Herakles (groupe SAFRAN), ce composite appartient a la
famille des composites a matrice autocicatrisante SiC/PyC/[S]i-B-

Cette synthése bibliographique a permis de présenter les composites a matrice
autocicatrisante ainsi que leur principe de fonctionnement. Le comportement en
oxydation/corrosion des éléments matriciels a pu étre établi en fonction des conditions

environnementales. Les oxydes cicatrisants ont été également décrits.

La compréhension du processus de cicatrisation passe par (i) la connaissance du
comportement en oxydation des constituants présents dans le composite et (ii) par [’analyse
du comportement global du CMC dans les conditions d’utilisation. Ainsi, le chapitre II
détaille la démarche d’étude choisie dans le cadre de ces travaux de these : la démarche multi-

constituants.
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11. Démarche, matériaux de I’étude et techniques expérimentales.

L’objectif de ces travaux de thése est de définir en fonction des conditions
environnementales fixées les domaines de fonctionnement critique/non critique du
Cerasep®A40C. Les parametres environnementaux considérés sont (i) la température, (ii) la
pression totale et (iii) le mélange gazeux AIH Le domaine de fonctionnement est le
suivant :

- Température : 450 a 1000°C,
- Pression totale : 0,5 a 2 atm,
- Pu20/Po2: 0, 0,2 et 0,5 correspondant respectivement a des mélangegQAik(9/0,

96/4 et 90/10.

La compréhension des mécanismes de dégradatimncamposite SiC/PyC/[Si-BC]
tel que le Cerasep®A40C reste délicate en raison du nombre élevé de constituant : fibre,
consolidation voie liquide et éléments matriciels. Il est primordial de comprendre le réle de
chacun dans le comportement global en oxydation/corrosion du matériau. Pour ce faire, il a
été choisid’appliquer une démarche « multi-échelle ». Cette démarche est détaillée en deux
parties: la compréhension du comportement des « constituants élémentaires » et

I’interprétation du comportement « global » du composite.

Ce chapitre 2 explique les différents niveaux de la démarche « multi-échelle » avec
d’une part la description de I’approche « constituants élémentaires »&hutre part celle de
I’approche « globale ». Les protocoles opératoires sont donnés ainsi que les conditions

d’essais, les dispositifs expérimentaux et les caractérisations physico-chimiques utilisées.

[1.1. La démarche « multi-échelley et matériaux de I’étude

L’organigramme de la Figure 111 référence les différentes parties de la démarche

« multi-échelle ». Pour chacun des matéridell’étude, 1I’objectif final est donné.
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Comportement en oxydation/corrosion du composite

Cerasep®A40C

Approche « globale »

Matrice

Matrice autocicatrisante

éX=résine

Comportement en m
oxydation/corrosion de la 7

e Stabilité
fibre ; ..
Comportement en thermochimique des
oxydation/corrosion oxydes protecteurs

de la matrice de
consolidation voie
liquide

Figure Il -1 : Organigramme de I’approche multi-échelle choisie dans le cadre de ces travaux de
thése

L’approche « constituants élémentairesest dédiée :
- Au renfort fibreux de Nicalon 207,
- Ala consolidation voie liquide (la matrice ex-résine),
- Aux oxydes BO; et BO3-SiO, formés par oxydation/corrosion des couches
matricielles.
Les constituants de la matrice CVI ayant d¢ja fait I’objet de précédents travaux [Martin2003,

Garitte2007].

Les fibres Nicalon 207 et la matrice ex-résine utilisées sont fournies par Herakles
respectivement sous forme de bobine et de blocs friables de taille et de forme aléatoires. Les
oxydes BOj; et B,Os-SiO, ont été élaborés sous forme de frit au LCTS dans un four a sole

mobile. Les verres obtenus ont été ensuite stockés dans un dessiccateur sous vide.

L approche « globale » est consacrée aux vieillissements réalisés sur composite pré-

endommagé mécaniquement.
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[I.2. L’approche « constituants élémentaires »

I1.2.1. Description du comportement en oxydation/corrosion de la fibre Nicalon
207

La connaissance du comportement en oxydation/corrosion de la fibre est primordiale
dans la compréhension du comportement global du composite. Le critere de rupture ultime du
composite est généralement relié a la rupture des filoiegu’elles supportent le report de
charge lors de la fissuration de la matrice. Une dégradation prématurée de ces derniéres par

oxydation/corrosion entraine inévitablement une ruine précoce du matériau.

Pour quatifier I’influence de 1’oxydation sur la durée de vie du CMC, il faut
commencer paécrire les lois cinétiques d’oxydation/corrosion des fibres Nicalon 207. Des
vieillissements sur fibres sont menés a pression atmosphérique entre 550 et 800°C sous air sec
et humide. Les Bo(g) considérées sont de 4, 10 et 50 kPa correspondant au mélange gazeux
Air/H,0 96/4, 90/10 et 50/50.

Pour chaque expérimentation, un fil de Nicalon 207 est extrait de la bobine disponible.
Il est au préalable désensimé par traitement thermique (a 550°C pendant 30 min) puis disposé
dans des creusets alumine. L’ensemble est vieilli dans un four tubulaire de vieillissement a
pression atmosphérique et sous flux contrblé (avge ¥ 5 cm.§). Au cours du
vieillissement, des fibres sont prélevées pouneeps d’oxydation/corrosion compris entre 0
et 500 heures. L’épaisseur de silice formée a la surface de la fibre est ensuite mesurée par
observation en microscopie électronique a balayage (MEB) et par spectroscopie Auger (AES)

pour les couches les plus fines (épaisseur oxyde < 50 nm).

[1.2.2. Description du comportement en oxydation/corrosion de la matrice ex-
résine
La matrice ex-résine assure une premiere consolidation de la préforme fibreuse avant

les étapes d’infiltration chimique lors de 1’élaboration du composite. Elles comblent les
espaces libres entre les fibres et permet donc de réduire le volume et la taille des porosités a
combler par la densification par CVda dégradation précoce par oxydation/corrosion peut
entraner 1’apparition de fissures au sein des torons fibreux et conduire a leur oxydation
prématurée. Il est alors importat¢ quantifier la résistance a 1’oxydation/corrosion de ce
constituant et d’écrire la loi cinétique d’oxydation/corrosion dans les conditions

experimentales définies en début du chapitre.
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Des vieillissements sont réalisés sur ce constituant pour des températures comprises
entre 650 et 950°C a pression atmosphérique sous air sec et humide (respectivement dans des
mélanges gazeux Aird® 100/0, 96/4 et 90/10).

Les blocs sont disposés dans des creusets en alumine et vieillis dans un four tubulaire
de vieillissement a pression atmosphérique sous flux contrdolé (@a\iecalcm.él). Des blocs
sont prélevés au cours de I’essai pour des temps de vieillissement variables compris entre 0 a
300 heuresPour quantifier 1’oxydation/corrosion de ces blocs, un suivi de 1’épaisseur de
silice formée en fonction du temps d’oxydation est réalisé. Les blocs sont sectionnés, enrobés,
polis et observés au MEB. Des cartographies par spectroscopie en énergie (EDS) et
microsonde de Castaing (EPMA) de la répartition des espéces chimiques Si, C, O et N
viennent également compléter les caractérisations morphologiques. Cependant, en raison de la
complexité et la grande inhomogénéité en composition de ce constituant, il a été difficile
d’écrire une loi cinétique d’oxydation/corrosion de la matrice ex-résine a partir des premiers

résultats recueillis sur blocs. Une seconde méthagtade vient alors compléter la premiere.

Les blocs de matrice ex-résine sont broyés par broyage a bille. Un lit de poudre trés fin
est placé dans un creuset en aluniépisseur du lit assimilable a la taille d’un grain de
poudre pour une masse de poudre de 57 + 4 mg) et vieilli sous analyse thermogravimétrique
(ATG) (avec ya; = 0,2 cm.8). Les conditions de vieillissement sont les mémes que celles

appliguées sur les blocs.

[1.2.3. Stabilité thermochimique des oxydes cicatrisants #3 et B,O3-SiO,

La cicatrisation matriciell@’est possible que lorsque les oxydes cicatrisants existent
et sont stables dans les conditions désirées. Afin d'identifier les conditions favorables au
processus d’autocicatrisation matricielle, la stabilité thermochimique des oxydes cicatrisants
B,0Os et B:O3-SiO; est d'abord étudié®ans un premier temps, il est judicieux d’évaluer la
réactivité des verres borosilicatés en fonction des conditions environnementales fixées
précédemment (températures, pression totale, milieu gazeux) et notamment vis-a-vis de la
présence de #D(g). Des calculs thermodynamiques sont réalisés en se focalisant sur les
équilibres de BO; condensé en milieu gazeux humide. La méthodologie appliquée est la
méme que celle utilisée par Wery dans ses travaux de thése via les logiciels COACH et
Gemini2. Les données thermodynamiques ainsi que la modélisation du diagramme de phase

quasi-binaire Si@B,03; sont issesde ses travaux [Wery2008].
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Lors de la cicatrisation des fissures matricielles, les oxydes liquides formés doivent
étre capablesle s’écouler et de combler les espaces vides. Le mouillage des différents
constituants de la matrice par les oxydes protecteurs est un critere important dans
I’autocicatrisation du CMC. Ainsi, la mouillabilité de différents borosilicates est évaluée sous
air sec en fonction de la températuadp0 et 625 °C) sur différents substrats (dépodts plans de
SiC, B-C et Si-B-C, silice et sections @Erasep®A40C). Ces expeérimentations viennent
compléter les résultats obtenus par Wery a 500, 700, 900 et 1100°C. Les verres de borate et
borosilicatés sont élaborés a partir de poudreADi @ureté : 99%), de SiJpureté : 99,9%)
dans un four a sole mobile. Le mélange vitrifiable (poudre &% Beul ou poudre de,Bs+
poudre de Sig) est placé dans un creuset en platine et traité thermiquement selon le cycle
thermique donné dans la Figure2. Il est a noté la présence d’un pallier de 3 heures a 250°C

nécessaire pour déshydrater la poudre #& Bés hygroscopique.

N

600°C oo, 3h

300°C !

1
i
1
emperature
Temperatur Y Trempe

250°C <f--=---  thermique

1
1
!
120°C It !
1

v

Temps

Figure Il -2 : Cycle thermique d’élaboration des verres de B,O; et de BOs-SiO,

Le dispositif expérimental de mouillabilité utilisé a été developpé par Wery
[Wery2008]. Ce dispositif a parois chaudes (Figlir8) met en ceuvre la méthode de la
goutte posée (de taille millimétriqupgrmettant de suivre la déformation et I’é¢talement de la

phase liquide dans des conditions de temperat d’atmosphére controlées.
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Figure 11 -3 : Vue schématique du banc de mouillage a parois chaudes [Wery2008]

Lors des essais de mouillage, 1’échantillon (Substrat + morceau de verre) est placé dans
la zone chaude homogéene du four (zone permedtabtenir la température de consigne +
5°C). Le cycle thermique appliqué a 1’échantillon est donné dans la Figurél-4. Une montée
en température jusqu’a 250°C puis un premier pallier de 1 heure sous argon sont réalisés afin
de déshydrater le verre posé a la surface du substrat. La température de consigne de 1’essai est
ensuite atteinte sous argon. Apsésilisation de la température du four, I’argon est ensuite
remplacé par I’air sec et le suivi de I’étalement de la goutte au cours du temps débute. L’angle
de contact est mesuré en temps réel par un systeme autodiatipéisition d’images.
Plusieurs paramétres sont mesurés: (i) I’angle de contact 6, (ii) la hauteur de la goutte, et (iii)
le diamétre de la goutte a D’interface solide/liquide 2r (Figure II-5). A la fin de

I’expérimentation, la température du four est ramenée a température ambiante sous air sec.

A
Température —f - - oo .o
CHPEratie 2°C miry
essai
Température 59C min-1 10°C 1min !
l1h
250°C -}------

2°C.min! .

Temps

Figure 1l -4 : Cycle thermique appliqué lors des essais de mouillage
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Subsirat solide

Figure 11 -5 : Définitions des paramétres mesurés avec la méthode de la goutte posée

Lorsque la goutte esposée dans les conditions de température et d’atmosphére
souhaitées, il estécessaire d’attendre la mise a 1’équilibre du liquide sur le solide. Ce temps
de stabilisation peut varier de quelques secondes a plusieurs heures. Il dépend généralement
des temps nécessaire a I’établissement des équilibres d’échanges chimique entre le solide et le
liquide en plus des équilibres contraints liquide-gaz, gaz-solide, solide-liquide. La mesure de

I’angle de contact utilis I’approximation de la sphére (Equation 1) :

0=2tan" z—? (Equation 1)

Il.2.4. Effets de synergie: comportement en oxydation/corrosion de la fibre
Nicalon 207 et de la matrice ex-résine en présence de verres borés

Lors de leurs travaux de these, Quémard et Garitte ont pu mettre en évidence une

dégradation prématurée des fibres HieNicalon en présence d’oxydes borés.

Cet effet est d0 a des interactions chimiques fortBstrface fibre/oxyde liquide
favorisant tres certainement le mouillage. Ces interactions entre oxydes cicatrisants et les
constituants du Cerasep®A40C (particulierement les fibres et la matrice ex-résine) doivent

étre prises en compte dans le processus de dégradation du composite.

Le protocole opératoire est le méme que celui mis en place par Garitte. Pour chaque
vieillissement, une longueur de 6 cm de fibre Nicalon 207 a été découpée puis déposée sur un
support en alumine aprés désensimage a 600°C pendant 5 minutes. Les fibres refroidies sont
disposées dans un creuset en platine dopé or (en prenant soin de bien les étaler uniformément
au fond du creusgtlLe verre de BOs est ensuite rajouté, I’ensemble est placé et vieilli en
ATG (Vgaz= 0,2 cm.8). Pour la matrice ex-résine, le méme protocole opératoire est suivi. La
poudre de matrice ex-résine est placée en fond du creuset et recouvei®sdavaht
vieillissement. Les variations de masse résultantes sont ensuite comparées aux variations

obtenues dans les mémes conditions de vieillissement s@as B
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Les quantités de fibre/matrice ex-résine par rapport a la quantiteQdes@nt fixées
dans les mémes proportions choisies par Garitte (43,4%massiqu®gle s conditions
expérimentales considérées dans cette étude se focalisent dans des conditions de

vieillissement similaires a celles réalisées sur les fibres et sur la matrice ex-résingOsans B

[1.2.5. Ecriture des lois cinétiques d’oxydation/corrosion

Le processus global d’oxydation/corrosion d’un matériau avec ou sans formation

d’une couche d’oxyde a sa surface peut s’exprimer par la loi générale (Equation 2 et 3) :
An=kt" (Equation 2)

e=kit" (Equation 3)

Avec Am la variation de masse du matériau mesurée,
e Iépaisseur de la couche d’oxyde formée ou du matériau consomme,
n un coefficient dépendant du comportement en oxydation/corrosion du matériau.
Ainsi, quand n vaut 0,5, le régime d’oxydation constaté est parabolique. Quand n vaut

1, le régime d’oxydation est linéaire.

Pour les valeurs de n n’appartenant pas au domaine ]015; il n’y a pas de modé¢le
analytique simple pour décrire les mécanismes d’oxydation. Dans ce cas, les lois cinétiques
d’oxydation/corrosion sont généralement exprimées par une relation logarithmique ou
puissance. Afin de déterminer la valeur de n, le tracé du logarithme népérien de la variation de
masse/d’épaisseur du matériau en fonction du logarithme népérien du temps est généralement

effectué.

[1.3. L’approche « globale »

I1.3.1. Description des éprouvettes de Cerasep®A40C et pré-endommagement

Le matériau se présente sous la forme d’une éprouvette de type haltere (Figlré),

elaborée et fournie par Herakles.
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Epaisseur variable
5 ] (entre 3,1 et 4,inm)

16

200

Figure 11 -6: Eprouvette de type haltére de Cerasep®A40C et dimension (en mm)

Avant chaque vieillissement, les éprouvettes sont pré-endommagées en traction a
température ambiante jusqu’a une contrainte de 150 MPa (contrainte rapportée a la section de
la zone utile del’éprouvette) (Figure 11-7). Cet endommagement préliminaire au
vieillissement permet de générer un réseau de fissurations au sein du composite.

e

Figure Il -7 : Machine de pré-endommagement des éprouvettes de Cerasep®A40C a température
ambiante

Ces pré-endommagements sont réalisés au LCTS sur une machine électromécanique a
mors hydrauliques (INSTRON 1185) a température ambiante. Lors de ces essais, il a été
nécessaire de protéger les talons des éprouvited’éviter toute contamination chimique
(particules métalliques des mors) et le sur-endommagement de ces JoastiBsffet de la
pression de serrage des mors. Des plaques de polypropyléene sont découpées (25x50x3 mm) et
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apposeées entre les talons des éprouvettes et les mors de la machine de traction (sans ajout de

colle, ni de traitement thermique) (Figutes).

éprouvette

 Plaque de
| protection |

Zone de
serrage
des mors

Figure Il -8 : Disposition des plaques de protection sur les éprouvettes de Cerasep®A40C

L’alignement des éprouvettes de type haltére avec la direction de sollicitation est
assuré par deux butées mécaniques réglables. Des extensométres a couteaux longitudinaux de
10 et 25 mm de longueur de jauge sont fixés sur le chant des éprouvettes pour mesurer les
déformations longitudinales. La pression de serrage appliquée dans les mors est de 20 MPa.
La force et le déplacement sont transmis a wh par I’intermédiaire d’un voltmétre
numeérique HP. Les essais sont pilotés en déplacement traverse avec une vitesse de
sollicitation de 0,4 +/- 0,05 %.niin

[1.3.2. Choix des conditions de sollicitation des essais résiduels post vieillissement

Postvieillissements, les éprouvettes sont sollicitées jusqu’a rupture en traction avec
des cycles de chargement-déchargement a 550°C afin de déterminer leurs propriétés
mécaniques reésiduelles. Cette température a été choisie afin de mieux appréhender le
comportement mécanique du matériau en conditidaslisation. A 550°C, le BO; est en
effet liquide alors qu’a température ambiante il est solide. En fonction de son état (solide ou
liquide) les dégradations mécaniques résultantes peuvent étre différentes. Ces caractérisations
ont été réalisées a Herakles sur deux machines de traction a mors hydrauliques en fonction des
disponibilités (INSTRON 8801 et MTS 810). Un extensometre de 25 mm est fixé sur le chant
deI’éprouvette. Les cycles de charge-décharge sont réalisés a 0,05 §.0,1. puis a tous
les 0,1 % jusqu’a rupture. Les essais sont pilotés en déplacement traverse avec une vitesse de
sollicitation de 1mm.mifl. Le montage de I’éprouvette est présenté dans la Figute9 et

schématise dans la FiguielO.
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Mors hydrauliques
« froids »

(refroidis a TA,

a I'extérieur du four)

Figure 11 -9 : Montage expérimental des essais de traction cyclée a chaud (550°C) post-
vieillissement (Herakles)

Zone de serrage
(mors)
Bouchons du four "’7 \
/N Extensométre
Four & lampe \/

\ J
Bouchons du four "’”l

Zone de serrage
(mors)

Figure 11 -10: Dessin du montage des éprouvettes de Cerasep®A40C lors des essais de traction
cyclée a 550°C post-vieillissement
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[1.3.3. Exploitations des courbes de comportement mécaniques des éprouvettes de
Cerasep®A40C

Comportement mécanigue en traction cyclée du Cerasep®A40C non oxydé
Les composites SiC/PyC/SIC ou SiC/PyC/[Si-B-C] tel que le Cerasep®A40C

possedentun module d’élasticité de la matrice supérieur a celui des fibres. La loi de
comportement de ce matériau en traction passe alors par une succession de domaines se

divisant en 4 zones (Figute11).

Figure Il -11 : Courbe de traction avec cycles de chargiicharge a température ambiante d’une

éprouvette de Cerasep®A40C

- Zone 1: Le comportement mécanique du composite est caractérisé par un domaine
purement élastiqgue linéaire.e Lphénoméne d’endommagement du matériau ne
démarre qu’au-dela de la limite élastique, il est caractérisée par une valeur de
contraintenotée ce.

- Zone 2: L’endommagement du composite correspond a la fissuration de la matrice a
partir d’un certain niveau de contrainte. Lorsque la matrice se fissure, la charge qu’elle
supportait se répartit sur le renfort fibreux et dissipé par décohésion interfaciale et
frottement.

- Zone 3: Lorsqud’état de fissuration matricielle est saturé, la charge appliquée est
principalement supportée par les fibres qui se déforment de maniére élastique (reprise
d’un comportement lin€aire de la courbe).

- Zone 4 : La rupture finale du composite intervient lorsque la charge supportée par les
fibres atteint leur résistance a rupture. Les fibres cassent progressivement avant la

rupture ultime qui intervient alors rapidement.
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En traction cyclée a température ambiante, le Cerasep®A40C posséde une contrainte a
la rupture de 315 MPa, une déformation a rupture de 0,95%,mbdude d’élasticité de 150
GPa.

Exploitation des courbes de comportement mécanique en traction cyclée des éprouvettes de
Cerasep®A40C

Pour évaluer I’influence des vieillissements sur les propriétés mécaniques du
Cerasep®A40C, les courbes de comportement correspondant aux éprouvettes vieillies sont
comparées a celle du matériau de référence sain. Néanmoins, avant leur vieillissement, toutes
les éprouvettes ont été pré-endommagées par traction a une contrainte rapportée a la section
de 150 MPa. Pour une comparaison judicieuse, il est important de considérer le méme état
d’endommagement initial. Ainsi, sur la courbe de comportement en traction cyclée du
matériau de référence, seule la partie située aprés la contrainte de pré-endommagement est
présentée (en trait plein dans Figlird2). Néanmoins,lin’y a pas de cycle s’arrétant a 150
MPa, par défaut, le premier cycle pris en compte sera a 162 MPa.

350

300 -

250

200 -

150 -

Contrainte (MPa)

Courbe de comportement
- totale en traction cyclée
100 ~ :

Partie de la courbe de
comportement utilisée dans

50 - &
¥ l'exploitation mécanique

0 ‘:? A ,';;” T T T T T
0 0,2 0.4 0,6 0.8 1 1.2
Déformation (%)

Figure 11 -12 : Courbe de comportement en traction cyclée a température ambiante du matériau
de référence sain (courbe totale et courbe partielle utilisée dans I’exploitation mécanique)

Les parametres extraits d’exploitation post-mécanique sont (i) la contrainte et la
déformation a rupturgii) la déformation résiduelle gesa charge nulle aprés déchargement,
(i) le module sécant Ea chaque cycle chargkeharge pour caractériser I’endommagement
du matériatet (iiii) I’ouverture des cycles d’hystérésis (largeur a mi-hauteur) (Figurel-13).
L’évolution du module sécant,Ea chaque boucle d’hystérésis traduit la progression de

I’endommagement dans le matériau jusqu’a la rupture.

47



11. Démarche, matériaux de I’étude et techniques expérimentales.

Les évolutions des déformations résiduelles €es SOUScharge nulle et ’ouverture des
boucles d’hystérésis en fonction de la contrainte maximale de chaque boucle donnent des

informations sur la dégradation de I’interface fibre-matrice.

350

sl’ L Gl'
300
E,
250
=
g
€ 200
£
£150
=
=]
o
100
Ouverture de cycle
Déformation résiduelle
50
0 ‘
0 0.2 0.4 0.6 0.8 |

Déformation (%)

Figure 11-13 : Courbe de comportement partielle en traction cyclée a température ambiante du
matériau de référence sain et parameétres d’exploitation extraits

L’exploitation décrite est appliquée au matériau non vieilli (Figdet, Figurell-15,
Figure 11-16). Les données seront directement coégmaux résultats obtenus sur les
éprouvettes de Cerasep®A40C oxydés.

120
100

80

E sécant (GPa)

60
40

20

0 100 200 300 400
Contrainte maximale (MPa)

Figure 11 -14: Evolution du module sécant dd’éprouvette de Cerasep®A40C non vieillie
en traction cyclée a température ambiante en fonction de oynay
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Figure Il -15: Evolution des déformations résiduelles dEéprouvette de Cerasep®A40C
non vieillie en traction cyclée a température ambiante en fonction de 6max
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Figure 11-16 : Evolution des ouvertures de cycle dEéprouvette de Cerasep®A40C non
vieillie en traction cyclée a température ambiante en fonction de 6max

I1.3.4. Conditions de vieillissement des éprouvettes de Cerasep®A40C

Les conditions de vieillissement des éprouvettes de Cerasep®A40C ont été, dans un
premier temps fixées a 550°C avec variation de la pression totale ej,d®R2 Cette
température est une température de fonctionnement «critique » du composite. A ces
températures, les interphases de Ry@xydent trés rapidement pouvant entrainer une
dégradation prématurée des fibres et donc la ruine précoce du matériau. Il est alors primordial
de comprendre le comportement du CMC a cette température.

49



11. Démarche, matériaux de I’étude et techniques expérimentales.

Pour ensuite comprendre I’influence de la température sur le comportement en
oxydation/corrosion du Cerasep®A40C, il a été choisi de fixer le ratighd,a 0,2 pour une
pression totale de 1 atm. Il est ainsi espéré de voir apparaitre une température de transition
entre le domaine de non cicatrisation et le domaine de cicatrisation dulC€zmble des

vieillissements réalisés sont représentés dans la Higlie La vitesse de gaz est fixée pour
toutes les campagnes a5 ¢h.s

A
1050 =
() O Vielllissement réalisé
T e e e
850
750 |+ Q.
© 650 [
O
2550 . \’C O
g O/
[_1 N -
0.5
. 0.2 R
0.5 1 2

Pression totale (atm)

Figure 11 -17 : Représentation schématique des campagnes de vieillissement réalisées sur
Cerasep®A40C

11.3.5. Caractérisations morphologiques et physico-chimiques post-vieillissement

Des analyses morphologiques et physico-chimiques viennent compléter les

caractérisations mécaniques. Les éprouvettes sont sectionnées suivant le plan donné dans la
Figurell-18.

Des données essentielles sur la compréhension des mécanismes de rupture sont
obtenues par 1’observation des faciés de rupture. |l ekfrs possible d’identifier pour chaque

eprouvette le type de facies de rupture des fibres (étendue du miroir) et les zones déchaussées
avec les longueu$ extraction des fibres.
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L’observation des coupes polies permet d'estimer (i) la propagation de
I’oxydation/corrosion dans le matériau, (ii) les couches matricielles les plus réactives, (iii) la
dégradation des interphases PyC autour des fibres et (iv) de ré¥éemtuels verres

protecteurs formés dans le composite.

Coupe
longitudinale

Faciés de rupture
Ty
ST

o +— ‘/—rc
AN

Coupe transversale

Figure 11 -18: Description des découpes des éprouvettes pour les caractérisations morphologiques
post-vieillissement

[I.4. Techniques de caractérisation

[1.4.1. La microscopie optique (MO)

La microscopie optique est la technique d’examen de base la plus pratiquée. De nos
jours, elle a fait I’objet de nombreux perfectionnementS permettant I’amélioration du
contraste la résolution et la profondeur de champ. Ainsi, ’éclairage en lumiére polarisée
permet d’exploiter les propriétés optiques de la surface ou de I’épaisseur du matériau pour
détecter des variations de structure (orientation cristallographique), de relief ou de

composition.

Pour appréhender les premiers éléments de la microstructure et 1’architecture du
Cerasep®A40C, le matériau a pu étre observé en microscopie optique. Des observations
ponctuelles en lumiére polarisée des coupes polies d’éprouvettes vieillies ont pu étre réalisées

afin de vérifier la présence des interphases de PyC autour des fibres Nicalon 207.

I1.4.2. La microscopie électronique a balayage (MEB)

La microcopie ¢électronique a balayage est une technique d’observation offrant une
profondeur de champ plus grande que la MO (environ 100 fois supérieure). Elle permet

d’obtenir des images a fort grandissement (x 150 000).

Il est alors possible de (i) suivre les dégradations occasionnées lors des vieillissements
sur composite, (i) mesurer les épaisseurs de couche des oxydes formées a la surface de la

matrice ex-résine et (iii) des fibres Nicalon 2@@s lors qu’elles sont supérieures a 50 nm).
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Couplée a I’EDS (Energy Dispersive Spectroscopy), la composition chimique des zones
observées a pu étre vérifi@&excitation locale de 1’échantillon par un faisceau d’électrons

provoque par des interactions élastiques et inélastiques des émissions localisées dans la
«poire d’interaction ». Enfin, en plus des informations topographiques obtenues par la
détection de électrons de faible énergie (électrons secondaires), il est possible d’obtenir des

images en contraste chimique par la détection des électrons de plus fortes énergies (électrons
rétrodiffusés) (Figurdi-19).

faicceau incident
d'electrons

surface de I'échantillon

élecirons Auger

électrons rétrod ffusés
rayons X caractéristiy ues

Continuum
de rayons X

Fluorescence X

Figure 11 -19: Poire d’interactions électrons/matiéres
[1.4.3. La spectroscopie d’électrons Auger (AES)

Un spectrometre Auger se compose d’un canon a électrons a énergie réglable dirigé
vers 1’échantillon et d’un analyseur en énergie des €lectrons émis par la surface, le tout dans
une enceinte sous vide. Il est aussi équipé d’un canon a ions permettant la décontamination et
le décapage progressif de la surface analyi$ést alors possible d’identifier les ¢léments

chimiques présents et de les quantifier.

Pour estimetes épaisseurs d’oxyde formées a la surface des fibres non mesurables au
MEB (< 50 nm), la spectroscopie d’électron Auger (Microlab VG 310-F) a été utilisée. Un
décapage de la surface a été réalisé permettant d’obtenir les profils de concentration des

¢léments Si, C, O. L’épaisseur de la couche de silice est alors déduite de ces profils.

[1.4.4. La spectroscopie de photons X (XPS)

Cette technique non destructive perndéidentifier et de quantifier les éléments
chimiques présents a la surface de I’échantillon (jusqu’a 200 nm). Lors de I’analyse, ce

dernier est irradié par des rayons X monochromatiques induigaritation de ses atomes.
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Un spectre d’intensité de ses ¢électrons en fonction de I’énergie mesurée caractéristique d’un

élément chimique est obtenu.

Pour la matrice ex-résine, des analyses en Spectroscopie de Photons X (en
complément de ’EDS et de la microsonde de Castaing (EPMA)) ont permis de mieux

appréhender la composition et les environnements chimiques de ce constituant.

[1.4.5. La microsonde de Castaing

La microsonde de Castaing (electron probe microanalyser, EPMA) est une méthode
d'analyse élémentaire qui consiste a bombarder un échantillon par un faisceau électronique et
analyser le spectre des rayons X émis en réponse par 1’échantillon. Cette technique permet de
détecter les éléments présents avec une concentration supérieure a environ 100 ppm avec une

résolution spatiale de 1I’ordre du micromeétre cube.

[1.5. Bancs de vieillissement

[1.5.1. Banc de vieillissement sous pression atmosphérique

Présentation du moyen

Les vieilissements sous atmosphére contrdlée a pression atmosphérique ont été
réalisés dans un four de corrosion haute température (température maximale : 1600°C)
disponible au LCTS. Ce four d’oxydation/corrosion permet de travailler sous air sec mais
aussi sous air humide. Pour travailler sous atmosphére humide congfiée, d’air sec
passe par un débitmetéeflotteur (Brooks) et verse une colonne d’eau distillée chauffée
pour étre saturé en vapeur d’eau avant d’étre introduit dans le four. Ce dernier égtiipé d’un

tube en alumine (pureté : 99,7%) de diametre interne de 34 mm (RigQDe

(@
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F 3

—— circuit air sec |
—— circuit aifHaOg H
—— circuit H,Og

o

>

reservoir

H,0p o
(1 ) bulles
-]
[+
o
o - N .
- pre-saturateur a entrée
sortie 3 température ambiante air sec
° ) ——
o | | colonne chauffée
\ ° {saturateur)
H i
; four haute |
i température i débitmétre a
i ; flotteur
e i
tube d’essai diffuseur en
acier inox

(b)

Figure 11 -20 : Banc de vieillissement a pression atmosphérique (a) vue d’ensemble et (b)
représentation schématique du dispositif expérimental

Pour générer le mélange gazeuxX®y/H,O souhaité, la température de la colonne est
fixée pour étre légerement supérieure au point de rosée correspondant,dda desirée
(PH20(g) maximale : 60 kPa). Au cours dfessai, les masses d’eau du condenseur, du pré-
saturateur et du réservoir alimentant le saturateur sont pesées afin de vérifies(dp P

généreée.

Avant chaque vieillissement, un profil thermique du four est effectué afin de

déterminer la zone chaude homogéne du four (Température consigne + 10°C).

Déroulement des essais

Toutes les éprouvettes et échantillons vieillis dans le banc de vieillissement a pression

atmosphérique (fibres, matrice ex-résine) suivent un protocole opératoire identique.

Pour les campagnes de vieillissement réalisées entre 450 et 700°C, les échantillons
sont introduits dans le four « a chaud_.es prélévements des échantillons en cours d’essais
ne nécessitent pas de redescente en température du moyen (il est fait I’hypothése que les
chocs thermiques ont des effets mineurs). Les échantillons refroidissent ensuite a 1’air ambiant

(environ 2 heure d’attente) avant d’étre pesés et/ou stockés pour caractérisations.
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Pour les campagnes réalisées a des températures supérieures a 800°C, des interruptions
avec retour du four & température ambiante (vitesse de rampe I6006tHté nécessaires

avant les étapes de prélévement et de pesée des échantillons oxydés.

[1.5.2. Banc de vieillissement sous haute pression

Présentation du moyen

Les vieillissements sous haute pression atmosphérique ont été réalisés dans un four de
corrosion haute température (température maximale : 1400°C) et haute pression (pression
totale maximale : 3 MPa) disponible au LCTS (Figih+21).
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Figure 11 -21 : Banc de vieillissement a haute pression (a) vue d’ensemble et (b) représentation
schématique du dispositif expérimental
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11. Démarche, matériaux de I’étude et techniques expérimentales.

Sur ce dispositifle débit d’air sec a haute pression est assuré par un surpresseur. Sous
air humide, I’air sec est mélangé a de 1’eau distillée dans un évaporateur Sous haute pression.

Les débits d’air sec et d’eau sont respectivement contrdlés par deux débitmétres massiques
distincts. Le mélange ainsi obtenu est ensuite injecté dans le tube de vieillissement en alumine
(pureté : 99,7%) de diametre interne de 34 mm.

Afin de minimiser les contraintes mécaniques sutule d’essai et d’assurer son
étanchéité, un systeme de détendeurs et de déverseurs a commande pneumatique maintient
tout au long de ’essai une faible différence de pression entre I’intérieur du tube et I’enceinte
du four AP = Pype— Penceinte= -3 £ 1 KPa. De méme que pour le banc d’oxydation/corrosion a
pression atmosphérique, avant chaque campagne de vieillissement, un profil thermique du
four est effectué afin de déterminer la zone chaude homogene du four (Température ciblée +
25°C).

Déroulement des essais

Pour les éprouvettes vieillies dans le banc de vieillissement a haute pression, les
préléevements des échantillons nécessitent une redescente a température ambiante et a pression
atmosphérique. Les montées et descentes en température ont été effectuées sous air sec a

pression atmosphérique avec une vitesse de rampe de 80°C.h

[1.5.3. L’analyse thermogravimétrique (ATG)

Présentation du moyen

Une partie des vieillissements sur fibres Nicalon 207 et poudre de matrice exarésine
été réalisée en ATG Setsys 1600, Setaram (Figt28). Ce dispositif expérimental permet
de travailler sous un environnement gazeux contx@ge température maximale de 1600°C
avec une B,(g) alant jusqu’a 100 kPa. Le débit gazeux total est maintenu constant (2 g.L™Y)

avec une vitesse de gaz en zone froide de 0,2'cm.s
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e Gaz porteur (He)
e Gaz protecteur (Ar)
L _—J
>

Gaz oxydant

Sortie des
gaz

Echantillon

4
Pompe a vide

Thermostat

Figure Il -22 : Représentation schématique du dispositif expérimental d’analyse
thermogravimétrique

Le mélange air sec est généré par un mélange/@e(ly). Pour les essais sous air humide, un
meélange NWO,(g) vient barboter dans un flacon laveur plongé dans un bain thermostaté.
Comme pour le banc de vieillissement sous pression atmosphérique, la température du bain
thermostaté est fixée a la valeur correspondant au point de rosée dep Bésirée.
L’ensemble du systeme est refroidi par un circuit d’eau chauffé a 22°C pour les ATG sous air

sec et a la température du bdiarmosté + 20°C pour les ATG sous air humide afin d’éviter

une recondensation de 1’eau vaporisée.

Au cours de I’essai, le mélange gazeux oxydant est introduit par le bas du four alors

gue la microbalance est protégéeypabalayage continu d’hélium.

Déroulement des essais

Les échantillons sont placés dans un creuset en alumine et/ou en platine puis pesés
avant leur introduction dans le four. Les montées et descentes en température se font sous gaz
neutre (Ar) avec des vitesses de rampe respectives de 10°@indi@ 15°C.mifl. Lorsque le
pallier en température est atteint, le mélange gazeux oxydant est introduit en remplacement du
gaz neutre aprés stabilisation en température du systéimein d’attente a 1’arrivée au

pallier).
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11. Démarche, matériaux de I’étude et techniques expérimentales.

[1.6. Conclusion

Ce chapitre 2 a permis de détailler la démarche multi-écldell&étude par la
description de I’approche « constituants élémentairest I’approche « globale ». Les moyens
et les déroulements des essais ont été deécrits pour chacun des matériaux considérés. Le

Tableaull-1 récapitule 1’ensemble des caractérisations utilisées en fonction du matériau de

I’étude.

Matériaux Objectifs Caractérisations

Nicalon 207 Mesure de’Epaisseur d’oxyde formée aprés oxydation MEB/AES

Suivi de dégradations morphologiques des fibres en prég MEB/EDS

de verres borosilicatés
Matrice ex-résine Caractérisations chimiques pré-vieillissement XPS/EPMA/EDS
Mesure de I’épaisseur d’oxyde formée sur bloc apres
oxydation MEB/EDS/EPMA
Suivi de I’oxydation/corrosion de la matrice ex-résine en
présence de verres borosilicatés
Cerasep®A40C Caractérisations morphologiques des éprouvettes avan MO/MEB
apres oxydation
Mise en évidence des verres formés au sein des éprouv MEB/EDS

Tableaull -1 : Techniques de caractérisation utiliséeen fonction du matériau de I’étude
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II'l. L’approche « constituants élémentaires »

Ce chapitre détaille les résultats obteduss le cadre de ’approche « constituants
élémentaires » sur la fibre Nicalon 207 et la matriceéeixe. Dans 1’ordre, le comportement

en oxydation/corrosion de la fibre Nicalon 207 est décrit suivi de celui de la matrice ex-résine.

I11.1. Les fibres Nicalon 207

Au sein d’un CMC, les fibres assurent la tenue mécanique une fois la limite de
saturation de fissuration matricielle atteinte. Leur dégradation précoce par
oxydation/corrosion peut entrainer une rupture prématurée du composite. La quantification de
I’oxydation/corrosion de ce constituant par I’écriture de lois cinétiques en fonction de la

température et de la natureldsvironnement gazeux semble alors primordiale.

l11.1.1. Comportement en oxydation des fibres Nicalon 207 sous air sec

Des vieillissements sur fibres Nicalon 207 ont été réalisés a pression atmosphérique
sous air sec entre 550 et 800°C. Dans cette gamme de température, la réactivité des fibres SiC
est telle qu’il n’est pas possible de suivre leur variation de massanf < 1 pg). Le suivi de
I’oxydation des fibres au cours du temps est donc réalisé par mesure des épaisseurs de la
couche de silice formée. Les épaisseurs de silice formée a la surface des fibres soes mesuré
par observation au MEB et analyse des profils de concentration en profondeur des éléments

Si, O et C obtenus par AES avec décapage progressif de la surface.

Les courbes d’évolution de I’épaisseur de silice en fonction du temps et de la
température sont présentées dans la Figlie. Il est possible de relever que le processus

d’oxydation de la fibre est thermoactivé.

800
700,  *550C  ©650C % 700C 800°C

600 -
500 -
400 -
300
200
100 .#

0 ‘L T T T T T
0 100 200 300 400 500 600
temps (h)

Epaisseur de silice (nm)

Figure Il -1 : Epaisseur de silice mesurée formée par oxydation des fibres Nicalon 207 en
fonction du temps, de la température & pression atmosphérique (vgaz = 5 ci).s
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II'l. L’approche « constituants élémentaires »

Ecriture de la loi cinétique d’oxydation

Le modéle linéaire-parabolique de Deal et Grove [Deal1965] est généralemeét utilis

pour modéliser 1’oxydation des fibres SiC (Equation 1).

e +A-e=B(t+7) (Equation 1)

Ou ereprésente 1’épaisseur de SiO, formée,
t le temps d’oxydation,
1 la constante liée a I’existence initiale d’une fine couche de SiO; (généralement
négligée),
A la constante linéaire,

B la constante cinétique parabolique d’oxydation.

L’observation du domaine linéaire reste néanmoins difficile. Sa faible étendue dans le

temps conduit généralement a 1’écriture d’un modéle d’oxydation uniquement parabolique.

En tragant le logarithme népérien ldgaisseur d’oxyde formé a la surface des fibres
Nicalon 207 en fonction du logarithme du temps, il est possible de déterminer le régime
d’oxydation de la fibre. Pour toutes les températures testées, une pente de M5 est
observée.Ainsi, le processus d’oxydation de la fibre Nicalon 207 est gouverné par la
diffusion de I’oxygéne au travers de la couche de silice. La valeur d€dnergie d’activation
apparente calculée de 102 kJ.tholFigure 111-2) est de plus en accord avec celles
généralement observées dans la littérature pour les températures supérieures a 800°C
[Norton1961, Fillipuzzi1991, Viricelle1997].

8
a Ea =102 + 12 kJ.mdl
6 -
L5 -
E 4 -
=3 -
-
= 2 -
1 -
0 T T ‘
0.0009 0.001 0.0011 0.0012 0.0013

LT (K'Y

Figure Il -2 : Diagramme d’Arrhenius des valeurs de k, calculées a partir del’oxydation des
fibres Nicalon 207 (vgaz = 5 cmY sous air sec entre 550 et 800°C & pression atmosphérique
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II'l. L’approche « constituants élémentaires »

La constante cinétique pardhjue d’oxydation de la fibre Nicalon 207 sous air sec

entre 550 et 800°C est ainsi décrité par I'équation suivante :

102050 .
" RT ) (Equation 2)

Ko (SIQ )(nm? h™') = 8,14.10".exp(

[11.1.2. Comportement en oxydation/corrosion des fibres Nicalon 207 sous air

humide

Dans I’objectif de quantifier la réactivité des fibres sous air humide, des fils
de Nicalon 207 sont vieilis dans des mélanges gazeux Ar/196/4 et 90/10.
Ponctuellement, un troisieme mélange gazeux est considér&@ibBBt50 pour valider ou

infirmer les tendances observées.

Influence de la température

Quel que soit le mélange gazeux AgHconsidérgl’augmentation de la température
conduit a une augmentation de la vitesse d’oxydation/corrosion de la fibre SiC. Ainsi, sous air
secou sous air humide, 1’oxydation de la fibre Nicalon reste thermoactivée entre 550 et
800°C.

Influence de la B>o(g) du milieu

Pour une température fixée (Figute-3), I’augmentation de Py20(g) dans le mélange
gazeux environnanfonduit a une élévation de la vitesse d’oxydation/corrosion de la Nicalon
207. Ce processus s’explique par le fait que sous air humide, BO(g) intervient comme une
espece oxydante supplémentaireggD[Viricelle1997, Opilal999]. De plut formation de
liaisonsSi-OH au sein de ’oxyde entraine un élargissement des chaines atomiques facilitant

la diffusiond’Oy(g) moléculaire.

500
m Airsec
400 e Air/H,096/4 //
Air/H,090/10 /

épaisseur de silice (nm)

0 100 200 300 400
temps (heures)

Figure 11l -3 : Evolution de I’épaisseur de silice mesurée en fonction du temps d’oxydation a
650°C a pression atmosphérique dans divers mélanges gazeux (vgaz = 58m.s
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II'l. L’approche « constituants élémentaires »

Ecriture de la loi cinétique d’oxydation/corrosion

En tracant le logarithme népérien de 1’épaisseur de silice en fonction de celui du
temps, des ruptures de pente sont constatées pour toutes les conditions testées. Cette
exploitation est illustrée pour les mesures d’épaisseur de silice formée a 650°C dans le
mélange Air/HO 96/4 (Figurelll-4). Ainsi, une pente d’environ 1 est constatée dans les
premicres heures d’oxydation, et pour des temps suffisamment longs, une rupture de pente
apparait (pentele 0,4+0,1). Sous air humide, dans ces conditions de température, le régime
d’oxydation de la fibre Nicalon 207 suit un modeéle linéaire-parabolique, en accord avec le
modéle de Deadt Grove.
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Figure lll -4 : Epaisseur de silice mesurée en fonction du temps & 650°C a pression
atmosphérique dans un mélange Air/HO 96/4 et tracé logarithmique correspondant

En présence de vapeur d’eau, contrairement a ce qui a été observé sous air sec, le
domaine linéaire ne semble plus négligeable podcriture de la loi cinétique
d’oxydation/corrosion de la fibre Nicalon 207. € changement de régime d’oxydation au
cours du temps témoigne d’un changement du mécanisme limitanfors de I’oxydation de la
fibre. Cette transition s’expliquerait par la formation des liaisorS8i-OH dans la couche de
silice sous air humide. Moins protectrice et plus perméé&bliffusion de I’oxygene devient
limitante pour une épaisseur de silice beaucoup plus élevée que celle obtenue sous air sec
dans les mémes conditions de température. L’apparition du domaine parabolique est ainsi

retardée dans le temps.

Pour écrire la loi cinétique d’oxydation/corrosion de la fibre Nicalon 207 sous air
humide, les constantes cinétiques A et B du modele de Deal et Grove ont été calculées a partir
des courbes expérimentales (épaisseur de silice = f(temps d’oxydation)). Ces constantes
donnent accés awomstantes de vitesse linéaire et parabolique d’oxydation/corrosion de la
fibre Nicalon 207 respectivementet k, (Equation 3 et 4).
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Avec :

B _
K( nmh™ ) = k| (Equation 3)

B(nnth™) =kp (Equation 4)

Les valeurs extraites de A, deek de  sont données en fonction de la température et

du milieu gazeux de vieillissement des fibres (Tablda).

Mélange gazeux Air/HO 96/4
Température (°C) A (nm) ki (hm.HY) kp (Nnf.h™)
550 60 1,3 78
600 69 19 132
650 39 6.7 263
Mélange gazeux Air/HO 90/10
Température (°C) A (nm) ki (nm.h" kp (nnf.h™)
550 118 11 128
600 114 2,4 271
650 105 4,5 468
Mélange gazeux Air/HO 50/50
Température (°C) A (nm) ki (nm.HY kp (nnf.h™)
650 650 4.9 3200

Tableau IlI-1 : Valeurs des constantes cinétiques linéaires A et paraboliques B calculées des
courbes expérimentales épaisseur de silice = f(temps d’oxydation) (vgaz = 5 cm.3)

Pour un mélange gazeux fixé, ’augmentation de la température conduit a une
9

élévation des constantes cinéetiquestHk.

Pour une température fixée, I’augmentation de la Py20(g) conduit a une élévation de la
constante cinétiqguep,kCette augmentation est quasiment du méme ordre de grandeur que
celle de B.o(g). Ce résultat est en accord avec les ordres apparents assogtgh d?

Po2(g) qui sont respectivement de 1 et 0 dans la littérature [Deal1965, Opilal999] (Equation
5).

Ea
kp - kO'eXp (_ﬁ)-Pozo-PH zo1 (Equation 5)

A T’opposé, la dépendance de la constante cinétique linéaaieRleo(g) est beaucoup

moins explicite. Il est peutre plus judicieux de s’intéresser a la valeur de la constante
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II'l. L’approche « constituants élémentaires »

cinétique linéaire A qui tendrait a étre constante dans un mélange@ifité¢ quelle que soit

la température considérée.

Une exploitation de type Arrhenius sur les valeurs gékpermet néanmoins de

donner I’expression générale de ces deux vitesses (Equation 6 et Equation 7).

Une énergie d’activation apparente de 93 + 22 kJ.rifebt évaluée. Plus faible sous air
humide que sous air sec, elle témoigne de la réactivité de la fibre plus grande en pigsence

vapeur d’eau dans l'air ambiant.

k (SIO, )(nm.H') = 92.exp(— 93;100) (Equation 6)
k,(SIQ, )(nnP.h?) = B = 12.10".exp(~ 93|;0Too) (Equation 7)

111.1.3. Bilan et Discussion

Sous air sec

Il a été possiblal’écrire la loi cinétique d’oxydation de la fibre suivant un modele
parabolique avec unénergie d’activation apparente en accord avec celles généralement
observées dans la littérature pour les fibres SiCO [Costello1986, Viricelle1997, Chollon2001].

Cette loi cinétique permet de prévoir la vitesse d’oxydation de la fibre sous
atmosphere sechée calcul de 1’épaisseur de la couche de silice formée a la surface de la
fibre est possible avec une erreur de moins de 20 % par rapport aux mesures expérimentales.
Enfin, cette loi cinétiqud’oxydation de la fibre Nicalon 207 est raisonnablement extrapolable
a plus basses températures (au moins 450°C, température minimale recherchée dans le cadre
de ces travaux). Elle est également utilisable pour les plus hautes températur@s jusqu'
1200°C. Cette derniére correspond a la température de début de cristallisation de la silice et
les énergies apparentes d’activation commencent a varier de maniere notable. Ces énergies
d’activation sont de 1’ordre de 300 — 400 kJ.mol associées a la diffusion ionique de

I’oxygene dans la couche de silice.

Sous air humide

Une loi cinétique linéair@arabolique d’oxydation/corrosion de la fibre Nicalon 207 a

pu étre écrite a partir des expressioak;at k, (Equation 6 et 7).
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A ces basses températures, la non prise en compte du domaine linéaire dans les
premies temps d’oxydation peut conduire & une sous-estimation des phénomenes pour des
temps longga titre d’exemple, une sous-estimation de I’ordre de 20 % est relevée a 550°C

pour 1000 heures de vieillissement) (Figlires).
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Figure Ill -5: Ecart entre les épaisseurs de silice attendues en utilisant la loi cinétique
d’oxydation linéaire-parabolique et une loi cinétique d’oxydation parabolique entre 550 et
650°C dans un mélange Air/HO 90/10 & pression atmosphérique (vgaz = 5 cil)s

La loi cinétique d’oxydation/corrosion proposée permet une estimation des épaisseurs
de silice attendues a la surface de la fibre avec moins de 15 % de déviation par rapport aux
mesures expérimentales. De plus, elle est raisonnablement extrapolable a plus basses
températures ainsi que pour les hautes températures (jusqu’a environ 1000-1100°C). Au-dela,
il serait nécessaire de prendre en compte la volatilisation de la silice en présent¥gle H

(phénomeéne directement en compétition avec la formation de la silice a la surface de la fibre).

[11.2. La consolidation voie liquide du Cerasep®A40C : la matrice ex-résine

Une des voies de synthése des CMC consiste a imprégner des préformes fibreuses
avec un precurseur polymere liquide de la matrice. Ce précurseur est traité thermiquement
(PIP Polymer Impregnation and Pyrolysis) pour étre transformé en matrice céramique. Dans
le cas du Cerasep®A40C, la résine utilisée est un polysilazane conduisant a une matrice dite
ex-résine dont la compositiopppartient au systeme Si-C-8: Son rdleest d’assurer la
consolidatia par voie liquide du composite. Lors de [I’utilisation du composite, une
dégradation prématurée de ce constituant pourrait favoriser l'acces privilégié des especes

oxydantes au sein du matériau et conduise @ine précoce. Il est alors important d’évaluer
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II'l. L’approche « constituants élémentaires »

la réactivité de cette matrice dite ex-résine vidsade 1’oxydation/corrosion et d’écrire 1a loi

cinétigue correspondante sous air sec et humide.

111.2.1. Etudes
élaboration

préliminaires :  caractérisations  physico-chimiques  post-
En raison de soprocédé d’élaboration, la matrice ex-résine est un constituant tres
inhomogéne en composition. Des caractérisations physico-chimiques sont menées avant les

vieillissements.

Quantification des éléments chimiques Si, C, Net O

Une gquantification des éléments chimiques Si, C, N et O esté&egss analyse
EPMA. Au sein d’un méme bloc, en fonction de la zone sélectionnée et analysée, les quantités
de Si, C, N et O mesurées peuvent varier de maniere signifidativ@éme, d’un bloc a un
autre, la répartition de ces éléments chimiques est également différente. Une gamme de valeur
des pourcentages atomiques des éléments chimiques Si, C, N et O peut néanmoins étre
estimée (Tablealll-2). Ces analyses ont permis, de plus, de donner une premiére tendance
sur la composition des blocs en O et N. Il semblerait lquguantité d’oxygeéne varie a
I’opposé de celle de I’azote (augmentation de la quantité de O pour une diminution de N et

inversement).
Eléments Gamme de valeur
chimiques % atomique
Si 15-35
C 20 - 40
N 5-30
O 5-30

Tableau IlI-2 : Gammes de répartition des éléments chimiques Si, C, N et O au sein de la
matrice ex-résine déterminées par EPMA

Environnements chimigues au sein de la matrice ex-résine

Apres avoir quantifié les différentes espéces chimiques, des analyses XPS sont venues
compléter les caractérisations par EPMA. Cette technique de caractérisation permet de
déterminer 1’environnement chimique dans lequel se trouve chacun des éléments de la matrice

ex-résine.

Le spectre Si2p présente 3 composantes, une premiere a 100,9 eV, la seconde a 102

eV et la derniére a 103,4 eV qui correspondent respectivement a des environnemgnts Si-C

66



II'l. L’approche « constituants élémentaires »

Si-N4 et Si-Q. Le spectre Cls présente également 3 composantes a 283,2 eV, 284,3 eV et
286,0 eV correspondant respectivement a des environnements C-Si, C-N et C-C. Enfin, le
spectre N1s révele 2 composantes a 398,8 eV et a 399,0 eV respectivement dues a des liaisons
N-Si et N-C (Figurdll -6).

Ces caractérisations témoignent de I’arrangement trés complexe de la matrice ex-
résine. De plus, les environnements chimiques identifiés présentent des différences de
comportement en oxydation/corrosion. Auinsel’un méme échantillon, il est possible
d'observerdes mécanismes d’oxydation différents. Les liaisons C-C et C-N beaucoup plus
réactives que les liaisons Si-N et Sp€uvent conduire localement a un comportement actif,
et entrainer ne perte de masse de 1’échantillon dans le temps. A 1’inverse, pour les liaisons
Si-N et Si-C un comportement passif en oxydation est attendu par la formation de silice
passivante. Le comportement en oxydation/corrosion de la matrice ex-résine peut alors étre

considérée comme la somme de ces mécanismes (actif et passif).
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Intensité (u.a)

110 105 100 95 90
Energie de liaison (eV)

Intensité (u.a)

410 405 400 395 390
Energie de liaison (eV)

Intensité (u.a)

298 293 288 283 278
Energie de liaison (eV)

Figure Il -6 : Spectres XPS Si2p, C1s et N1s obtenus sur un bloc de matrice ex-résine non oxydé
aprés décapage
[11.2.2. Comportement en oxydation/corrosion des blocs de matrice ex-résine
Les blocs de matrice ex-résine fournis par Herakles ont été directement vieillis sous air
sec et humideL’observation des sections polies des blocs oxydés a permis de mesurer les

épaisseurs de la couche de silice formée par oxydation/corrosion. Des cartographies EPMA en
composition ont été réalisées (Figlite7).
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Figure Ill -7 : Cartographie EPMA des éléments C, N, Si et O au sein d'un bloc de
matrice ex-résine oxydée sous air sec a 700°C pendant 120 h a pression atmosphérique
(Vgaz = 5 cm.§")

Les sections d’échantillon de matrice ex-résine présentent un aspect fissuré. Au niveau
de ces fissures, aucune couche d’oxyde n’a été détectée. Ces fissures ont pu étre créées post-
vieillissement lors de la préparation des échantillons pour observation (découpe, enrobage
polissage..). Pour I’ensemble des échantillons caractérisés, une couche de silice a pu étre
détectée des lors que la zone était pauvre en azote. Cette oxydation non homogéne pourrait
s’expliquer par la différence de réactivité du silicium en fonction de son environnement

chimique (liaisonsSi-C ou Si-N). Le nitrure de silicium est en effet plus stable vis a vis de
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I’oxydation/corrosion que le carbure de silicium [Jacobson1993, Lopez1998]. 1l est alors

possible que les zones les plus oxydées soient des zones majoritaBe@ent

En résumé,dscaractérisations physico-chimiques des blocs oxydés ont permis de voir
que :
- Sur un méme échantillon, la dispersion le longl’dgaisseur de la couche d’oxyde
mesurée peut étre tres élevee,
- Cette dispersionarie d’un échantillon a ’autre,
- Pour une méme condition de vieillissement donnée (température, temps et milieu
gazeux), les blocs ne s’oxydent pas avec les mémes cinétiques. Les valeurs moyennes des
épaisseurs de la couche d’oxyde sont données dans la Figuhe8 en fonction du temps et de

la température de vieillissement.
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Figure Il -8 : Epaisseur mesurée de la couche de silice en fonction du temps et de la température
de vieillissement sur les blocs de matrice ex-résine oxydés sous air sec a pression atmosphérique
(vgaz =5 cm.3)

En accord avec la dispersion des épaisseurs d’oxyde mesurées sur un méme bloc, et
entre différents blocs, aucune évolution logigaé’épaisseur formée en fonction du temps et
de la température de vieillissement n’a pu €tre mise en évidence sous air sec ou humide. A ce

stade, lin’est pas possible d’écrire la loi cinétique d’oxydation de la matrice ex-résine.

Il est néanmoins envisageable de proposer un comportement moyen en oxydation de
ce constituant, cependdréchantillonnage sur bloc est ici insuffisant. Une nouvelle méthode

de travail a donc été adoptée.
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[11.2.3. Des blocs a la poudre de matrice ex-résine

Choix et validation de la méthode

L’impossibilité de quantifier les cinétiques d’oxydation/corrosion de la matrice ex-
résine a partir des vieillissements des blocs a conduit & mettre en place une nouvelle méthode
de suivi d’oxydation. Les blocs de matrice ex-résine sont broyés et vieillis en analyse
thermogravimétrique. L’augmentation de 1’échantillonnage et des températures de
vieillissement permettent un suivi de la variation de masse en fonction du temps. Le protocole

opératoire est décrit dans le chapitre 1l §2.2.2.

Les vieillissements sont réalisés sous air sec a pression atmosphérique entre 700 et
950°C.

Dans un premier temps, une étude préliminaire de répétabilité est réalisée (3 essais
pour 2 températures différentes). En travaillantlayoudre de matrice ex-résine, des écarts
entre les courbes thermogravimétriques pour une méme condition de vieilissement sont
relevés (Figurdll-9). Les constantes cinétiques moyenn#sxydation de la matrice ex-

résine seront donc écriten prenant en compte les incertitudes mesurées.
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— — - Courbes thermogravimétriques obtenues pour les mémes conditions de vieillissement
—— Courbes moyennes thermogravimétriques considérées

Figure Ill -9 : Variation de masse en fonction de la surface de la matrice ex-résine oxydés sous
air sec en ATG a 750 et 950°C a pression atmosphérique, comparatif des courbes expérimentales
obtenues et des courbes moyennes considérées (vgaz = 0,29m.s
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Cinétique d’oxydation de la matrice ex-résine sous air sec

v Résultats de ’analyse thermogravimétrique

L’analyse des courbes thermogravimétriques a permis de mettre en évidence deux

régimes d’oxydation distincts de la matrice ex-résine en fonction de la température (Figure

[11-10). Dans un souci de lisibilité, seules les courbes thermogravimétriques « moyennes

sont données. Les incertitudes sont référencées dans la suite avec les valeurs des constantes

cinétiques.
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Figure 11l -10 : Evolution moyenne deAm/S en fonction du temps de vieillissement en ATG de la
matrice ex-résine sous air sec a pression atmosphérique entre a) Z0l60°C ; b) 800- 950°C

(vgaz = 0,2 cm.3)

Ainsi, en appliquant la méme méthodologie que pour les fibres Nicalon 207, en

tracant le logarithme népérien de la variation de masse des échantillons en fonction du

logarithme népérien du temps, il est possible de déterminer quel mécanisme est limitant pour

I’avancementdu processus d’oxydation.
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Pour les températures strictement inférieures a 80@t€pente d’environ 1 (0,9 +
0,02) est constatée pour des temps suffisamment longs, alors que pour les températures
supérieurs une pente d’environ 0,5 (0,6£0,04) est relevée. Le régime parabolique est donc
confirmé pour les hautes températures. Les constantes cinétiques (linéaires et paraboliques)
d’oxydation de la matrice ex-résine sont ensuite extraites et indiquées pour ehaqu

température dans les Tablddu3 et Tableaull-4.

Température (°C) ki (mg.m*.h™)
700 7,4.10'+0,2
750 1,2+0,3

Tableau IlI-3 : Constantes linéaires moyennes globalaEoxydation k; & 700 et 750°C sous air sec
a pression atmosphérique (vgaz de 0,2 crif)s

Température (°C 800 850 900 950

kp (mg~.m™*.h") 39,3+8 20,7 +4 155+ 4 15,3 +4

Tableau Il -4 : Constantes paraboliques moyennes globales d’oxydation k, entre 800 et 950°C
sous air sec a pression atmosphérique (vgaz de 0,2 ¢H.s

Cette difference de comportement (linéaire ou paraboligi&)plique par une
modification du mécanisme réactionnel limitant 1’oxydation de la matrice ex-résine
(mécanismes interfaciaux ou de diffusion). En fonction de la température, la structure et/ou la
morphologie de la couche de silice formée peut induire ces différences. Dans le premier cas,
au bout de 24 heures d’oxydation, cette couchen’est pas suffisamment protectrice pour
assureila passivation de 1’échantillon et limiter la dffusion de 1’oxygéne en son sein. Dans le
deuxieme cas, la couche de silice semble plus protectrice et suffit pour limiter la diffusion de

I’oxygene.

Il est de plus possible de remarquer que le procebsugdation est thermoactivé
entre 700 et 750°Cge qui n’est pas le cas pour les températures supérieures. La vitesse
d’oxydation la moins €levée est observée a 950°C.dAli de 800°C, I’augmentation de la
température implique une couche d’oxyde plus protectrice conduisant a un ralentissement de
la vitesse d’oxydation de la matrice. Pour 1’expliquer, il faut tenir compte de la différence de
réactivité des liaisons Si-C et Si-N. En augmentant la température, la réactivité desSphases
N augmentant, conduirait en complément des phases Si-C, a asstisenddon d’une

couched’oxyde plus dense, homogéne et davantage protectrice.
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v' Caractérisations physico-chimiques des poudres oxydées
Des grains de matrice ex-résine oxydés sous air sec a (bifte d’oxydation

linéaire) et 950°C (régime d’oxydation parabolique) ont été observés au MET.

Quelle que soit la température considérée 750 ou 950°C, tous les grains sont

recouverts d’une couche d’oxyde continue a leur surface (Figurelll-11).

Couche de silice

Figure 11l -11 : Clichés MET de grains de matrice ex-résine oxydés a 750 et 950°C en ATG sous
air sec pendant 24 heures a pression atmosphérique (vgaz = 0,2 ¢h.s

La mesure d’épaisseur des couches d’oxyde a la surface des grains témoigne une
nouvelle fois de I’oxydation inhomogene de différents blocs pour une méme condition. A
750°C, les épaisseurs de couches varient entre 50 et 400 nm en fonction du grain considéré.

Alors qu’a 950°C, les épaisseurs sont comprises entre 40 et 100 nm.

Des cartographie EDS des grains oxydés a 750 et 950°C ont étéesslizgt permis
de dégager une premiere tendance. Ainsi, lorsque le grain de matrice ex-résine est riche en
azote et pauvre en oxygene, une épaisseur de silice relativement faible est mesurée. A
I’opposé, les grains de composition plus riche en oxygéne et faible en azote présentent des
couches d’oxyde plus épaisses (Tableau Ill-5). Ces résultats sont en accord avec les

conclusions établies pour les cartographies EPMA sur blocs de matrice ex-résine.
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Température Epaisseur
d’oxydation C (%at) N (%at) O (Yat) Si (%at) silice (nm)
du grain
750 38 7 30 25 400
750 40 20 10 30 50
750 40 20 12 28 60
950 38 17 18 27 100
950 36 19 15 30 66
950 37 19 14 30 86

Tableau llI-5 : Comparatif des compositions en Si, C, N, O et épaisseurs de silice mesurées des
grains oxydés en ATG a 750 et 950°C pendant 24 heures a pression atmosphérigue sous air sec
(vgaz = 0,2 cm.3)

Cinétique d’oxydation de la matrice ex-résine sous air humide

Les expérimentations ATG sous air humide de la matrice ex-résine ont été réalisées
suivant la méme démarche que les expérimentations sous air sec entre 700 et 950°C dans un
mélange gazeux Alid,O. La pression partielle dJ@ varie entre 4 et 10% de la pression

totale alors que celle de;®@st maintenue a 20%.

L’analyse des courbes thermogravimétriques a permis de voir que la présence
d’humidité entraine une modification durégime d’oxydation pour les plus faibles
températures. Le tracé du logarithme des variations de masses en fonction du logarithme du
temps permet de mesurer une pente de 0,5 + 0,07 quelle que soit la température considérée.
Un régime d’oxydation/corrosion parabolique de la matrice ex-résine est alors observé des

700°C sous air humide (Figuhié-12).
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Figure 1l -12: Variation de masse globale de la matrice ex-résine en fonction du temps de
vieillissement en ATG sous air humide a pression atmosphérique entre 750 et 950°C dans un
mélange Air/H,O 90/10 (vgaz = 0,2 cm’3
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Ce processus peut s’expliquer par le fait que 1’augmentation de la teneur en vapeur
d’eau du milieu conduit a augmenter la réactivité du silicium entouré de carbone ou d’azote
au sein de la matricdJne couche d’oxyde plus dense et plus protectrice est formée a la
surface de la matrice ex-résine ce cpnduit a limiter la diffusion des espéces oxydantes plus

rapidement dans le temps.

Des constantes paraboliques d’oxydation/corrosion globales peuvent étre calculées et
comparées a celle obtenues sous air sec (Tabléd#d). Ces valeurs sont également
rassemblées dans un diagramme de type Arrhenius (Figui8). La comparaison des
constantes cinétiques montre la difficulté dans I’établissement et 1’écriture d’une loi cinétique

d’oxydation/corrosion de la matrice ex-résine entre 700 et 950°C.

Mélange gazeux Air/HO

T(°C) | Airsec 96/4 90/10
700 linéaire 8,4+ 3 31,7+8
800 | 39,3+8| 429 53,6 + 12

850 20,7+x4| 209+12 922,1 +150
900 156 +4| 449,2+80 721,1 £ 116

950 15,3+4| 741,1+120 X
Tableau IllI-6 : Constantes paraboliques moyennes globales d’oxydation k, entre 800 et 950°C
sous air sec et humide & pression atmosphérique (vgaz de 0,2 ¢in.s

8
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Figure 11l -13: Diagramme d’Arrhenius des constantes paraboliques moyennes globales
d’oxydation k, entre 700 et 950°C sous air sec et humide a pression atmosphérique (vgaz de 0,2
<1
cm.s”)
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Néanmoins, en premiere approximation, un ordrgraiédeur de 1’énergie d’activation
apparente de I’oxydation de la matrice ex-résine sous air humide peut éventuellement étre
estimé : 160- 180 kJ.motf.

111.2.4. Bilan et discussion

Les premiers essais d’oxydation/corrosion sur bloc ont permis de mettre en évidence
I’oxydation inhomogene de ce constituant. Les caractérisations chimiques viennent de plus
compléter ces informations, et montréhrikistence de différents environnements autour du

silicium modifiant sa réactivité vis-aéis de I’oxydation/corrosion.

La deuxiéme partie de 1’étude se déroulant sur poudre de matrice ex-résine a permis de
proposer uncomportement « moyen » en oxydation/corrosion. Plusieurs éléments peuvent
étre noteés :

- Sous air sec, il est possible de distinguer deux régimes d’oxydation de la matrice ex-

résine en fonction de la température. Pour les températures strictement inférieures a 800°C, un
régime linéaire est observé dans le temps (t < 24 heures), alors que pour les températures
supérieures, un régime parabolique est observé des les premiers instants. Cette différence de
comportemenpourrait s’expliquer par les mécanismes limitant les phénomenes d’oxydation

et donc le pouvoir de recouvrement de la couche de silicdeem@ie. En régime linéaire,

les réactions interfacialesitre les espéces oxydantes et 1’espece oxydée gouverneraient le
processus d’oxydation. La couche d’oxyde formée n’est pas suffisamment protectrice pour

assurer la passivation du matéretyour limiter la diffusion des agents oxydants en son sein.

A T’opposé, le régime paraboliqumarque la formation d’une couche suffisamment
protectrice.

- Sous air humide, cette différence de comportement en fonction de la température n’a

pas été mise en évidence. Pour ’ensemble des températures testées entre 700 et 950°C, un

régime d’oxydation/corrosion parabolique est constaté dés les premiers instants. Ainsi, en
présence d’humidité, la couche de silice formée serait suffisamment continue et épaisse a la
surface du matériau pour limiter la diffusion des espéces oxydantes. Cette hypothése est, de
plus, en accord avec les résultats de la littérature, puisque dans ces conditions de température
H,O(g) intervient comme une espéce oxydante supplémentaire par rappostga O
augmentant ainda vitesse d’oxydation/corrosion du matériau et donc la formation de silice
[Opila1999].
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Cependant,eb résultats obtenus ne permettent pas de prévoir les épaisseurs d’oxyde a
la surface de la matrice e&sine. De plus, I’observation de la composition moyenne de ce
constituant révéle un taux de carbone trés élevé, ne permettant pas faire un lien direct entre la
composition et les bilans massiquésultants des réactions chimiques d’oxydation/corrosion
du matériau. bk processus d’oxydation non constant de la matrice ex-résine avec la
température pourrait s’expliquer par la contribution de ces phases carbonées trés réactives. Le
bilan massique observé correspondrait & un comportement global du matériau par la formation
d’une couche de silice (gain de masse) et I’oxydation des phases carbonées (perte de masse).
Il n’est alors pas possible de relier I’épaisseur de silice formée a 1’épaisseur de matériau
consommé. Les caractérisations morphologiques permettent cependant de donner une
premiére tendance. La matrice ex-résine présantandilleure résistance a 1’oxydation dés

lors que sa teneur en oxygene est faible et sa teneur en azote est élevée.

Des ATG a plus hautes températures permettraient peut-étre de mieux faire apparaitre

un régime d’oxydation thermoactivé ou conforter un mécanisme global plus complexe.

Les constantes cinétiques linéaires et paraboliques globales d’oxydation/corrosion
sous air sec et humide entre 700 et 950°C sont cependant utilisables pour estimer les
variations de masses moyennes de la matrice ex-résine dans les conditions testées. Enfin, il
pourrait étre envisageable d&exploiter les courbes thermogravimétriques en introduisant
des modeles de germinatiorvissance. La croissance aménerait la formation d’une couche
homogene plus protectrice avec I’augmentation de la température et la présence d@(b)

dans le milieu environnant [Pijolat2010].
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IV. Stabilité thermochimique des oxydes cicatrisants

La cicatrisation matricielle du Cerasep®A40C est fondée sur la formation et la
stabilité de deux oxydes condensés protecteup®; Bt SiQ. Pourjuger de I’efficacité de
ces oxydes dans le processus de cicatrisation, il est primordial de tenir compte de la
température d’utilisation du matériau composite, ainsi que de la sensibilité de ces oxydes vis-
a-vis du milieu environnant et notamment dgokt)). Ces oxydes présentent la particularité
de se volatiliser en présengevapeur d’eau par la formation d’espéces hydroxydes gazeuses.
La consommation de ces verres réduitquantité d’oxydes participant a la cicatrisation
matricielle du CMC. En absence de cicatrisation, une ruine prématurée du matériau est alors
possible. Dans la gamme de température fixée dans ces travaux de thése&%5¢C) ,
I’oxyde participant essentiellement au processus de cicatrisation est le trioxyde de bore formé
dés 460°C[Garitte2007]. Néanmoins, il présente 1’inconvénient de se volatiliser dés la
température ambiante sous air humide. Dans un premier temps, la volatilisatig®;desB
quantifiée entre 450 et 650°C (le domaine 65Q000°C étant largement étudié dans les
travaux antérieurs) sous air humide (avegofg) allant jusqu’a 10% de la pression totale).
Dans un deuxieme temps, la mouillabilité des verres cicatrisants est également étudiée
puisqu’elle conditionne la capacité de ’oxyde liquide a s’¢couler dans les fissures
matricielles. Enfin, les phénoménes de dissolution des couches protectrices oxydes pouvant
exister par réaction chimique entre les constituants du Cerasep®A40C et un verre borosilicaté

sont expliqués.

IV.1. Modélisation thermodynamique

Cette étude des équilibres thermodynamiques vient en complément de celles menées
par Martin, Quémard, Wery [Martin2003, Quémard2005, Wery2008]. La méthodologie
appliguée est la méme que celle utilisée par Wery. Les données thermodynamiques utilisée
sont issues de ses travaux ; il avait en effet établi les données de base décrivant le diagramme
de phase quasi-binaire SHB,Os. L’objectif des calculs réalisés dans cette partie est
d’obtenir des données quantitatives sur les vitesses de volatilisation du trioxyde de bore dans
les conditions définiedans 1’étude. Les calculs thermodynamiques ont été réalisés avec les

applications COACH et Gemini2.

COACH est une base de données SGTE regroupant I’ensemble des propriétés
thermochimiques des éléments et des composés chimigitas de référence, chaleur
spécifique, enthalpie, entropie, énergie de Gibbs... Il permet de définir le systéme multiphasé

utilisé pour les calculs thermodynamiques.
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Le logiciel Gemini2 permet lui de réaliser les calculs thermodynamiques a partir du
fichier de référence établi sous COACH. Gemini considére alors 1’état d’équilibre du systéme
donné par la minimisation des potentiels thermodynamiques dans des conditions mobares
isochores. Avant la phase de calcul, il convient de définir les parandéitede tels que le
nombre de moles initiales des espéces condensées et gazeuses, la température et la pression

totale.

IV.1.1. Quantification de la volatilisation du B,O3

Les vitesses de volatilisation du,®@ dépendent de la température, du mélange
Air/H,0 dans le milieu gazeuxt de la pression totale de 1’environnement. Dans les travaux
antérieurs, la prédominance des espéces gazesBg3std) et HBO3(g) a été montrée pour
des températures comprises entre 600 et 1000°C a pression atmosphérique. Auedessus d
1100°C, HBQ(g) devient I’espéce dominante dans la phase gazeuse. Un rendement théorique
de la volatilisation BO; a pu étre déterminé partir de sa fraction molaire a 1’équilibre
thermodynamique. AinsB domaines distincts d’évolution de ce rendement de volatilisation
théorigue en fonction de la température ont été établis. A pression atmosphérique, il diminue
entre 600 et 900°C, pour augmenter pour les températures supérieures. Pour les températures
inférieures a 600°C, ce rendement ré-augmente decmou.’influence de la pression totale
a également été étudiée. Ainsi, pour des températures comprises entre 600 et 950°C,
I’augmentation de la pression totale entraine une augmentation de la volatilisation du trioxyde

de bore.

Dans le présent travail, il a été décidé de considérer une pression partiej@;de B
équivalente volatilisée @ozeq a 1’équilibre thermodynamique a la difference du rendement
de volatilisation théorigue des précédents travaux. Les pressions partielles des especes
HxByO,(g) forméesi 1’équilibre thermodynamique sont calculées. A partir de ces derniéres, il
est possible d’exprimer une pression partielle en B,O3 équivalente générég 1’équilibre
thermodynamique. En considérant les especeB,®4 gazeusesformées, 1’expression

analytique de la pression partielle eyOB équivalente est donnée parquation 1 :

3 1 1 .
PBZO3eq = E'PH 38306 T E'PH 3803 T E'PHBOZ (Equat|0n 1)

Avec Rigyozla pression partielle de I’especes HyByO,(g) a 1’équilibre thermodynamique en Pa.
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IV.1.2. Expressions théoriques des pressions partielles des especes gazeuses
HxB,O4(g)
Les reactions chimiques de formation des espéces gazeyB&3,(g) sont rappelées

(Equations 2, 3,4

l: H,0O(9) +g B,O, () » H;B,0,(9) (Equation 2)
:—23 H,0(9) +% B,O, (1) - H,BO,(9) (Equation 3)
% H.,O(g) + % B,O,(I) > HBO,(9) (Equation 4)

Pour toute réaction chimique, la variation d’enthalpie libre associée est directement reliée a la
constante chimique de réaction (Equatipn 5
AG=—-RT.InK (Equation 5)

Avec K la constante chimique de la réaction considérée,
T la température,
R la constante des gaz parfaits,

AG la variation d’enthalpie libre associée a la réaction.

Or, la variation d’enthalpie libre associée a la réaction s’exprime également en fonction de la
variation d’enthalpie et d’entropie,

AG=AH -T.AS (Equation 6)
AH la variation d’enthalpie,

AS la variation d’entropie associée a la réaction.

Les réactions données aux équations 2, 3 et 4 considérées indépendamment, permettent

I’écriture des constantes chimiques respectivement associ¢is &t Ks.

P 0
K, = =) :;/4238306 2 (Equation 7)
H20 *~*B203
P -
K, =—515 (Equation 8)

I:)H 20 'aBZO3

K, = Figos (Equation 9)

3 1/2 1/2
I:)H 20 'aBZOS

Avec g I’activité chimique de 1’espéce x et Px la pression partielle de I’espéce x.
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En considérant que
Agooz =1 (Equation 10)

Des équations précédentes, il est possible de déduire que

AS 3 AH .
IN Py 35506 = R +E.In Phzog) “RT (Equation 11)
AS 3 AH .
INBy3805 = R +§-In Ph20(g) "RT (Equation 12)
AS 1 AH

INPgo, = R + (Equation 13)

2 .In PHZO(g) - ﬁ

IV.1.3. Premier cas d’étude : le systeme ternaire B-O-H

L’équilibre dans le systeme ternaire B-OQpeut permettrel’identifier les conditions
de volatilisation les plus séveres dyQOB seul. L’équilibre considéré est un mélange de
molécules gazeuses représentatif du milieu gazeux oxydant et de la pBasmiiensée.
Un systéme Ar-B-GH permet de constituer un milieu équivalent au mélange gazeux
environnant mis au contact avec les phases condensées considérées. Pour rester cohérent avec
les précédentes études, 1’azote a été remplacé par de I’argon. L’introduction d’un gaz non

réactif tel que 1I’argon n'apas d’influence sur les résultats finaux.

Les pressions partielles des espéces gazeuses majoritaires HxByOz(g) présentes dans
la phase gazeuse au-dessus g@sRinitialement 1 molepnt été déterminées a 1’équilibre
thermodynamique pour des températures comprises entre 450 a 636fGronnement
gazeux est constitué d’un mélange Ar, O, et HO avecun taux d’oxygeéne constant de 20% et
d’un taux d’humidité allant de 2 a 10%. Les quantités de 4#D(g) considérées sont celles
obtenues a I’équilibre thermodynamique. En effet, les quantités dg(d) a 1’équilibre
thermodynamique sont légérement inférieures que celles emnjté@pi’une partie est

consommeée pour former les especgB, ;.

Les espéces gazeuses HxByOz(qg) formées a pression atmosphérique

Les calculs thermodynamiques permeti®identifier les especes gazeuses formées et
de les quantifier par la détermination de leurs pressions partiédgslibre en fonction des

conditions environnementales équivalentes.

Comme il a été montré dans les travaux précédents, les espéces majoritaires formées

lors de la volatilisation du #3ont une steechiométrie de type HxByOz avec H3B30g, H3BO3
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et HBO,. Leur domaine de prédominance est fonction de la température gBgOgHt

H3BO3 majoritaires sur le domaine de température étudié(488D°C).

L’établissement des pressions partielles des espéces HxByO,(g) formées permettent
alors la quantification de la volatilisation de( par lecalcul de B2ozeq Elle est représentée

en fonction de la température et dedPg) a pression atmosphérique (Figurell)/-

1000
g0 | —450°C  --=550°C  --630°C
=
555, 600 -
3
gawo T
w0 T o
O _“—q_—T‘——'_: 11111 \. - T T
0 2000 4000 6000 8000 10000

Piz0(g) (Pa)

Figure IV -1: Evolution de la Ps203eq€n fonction de la température et de la 3o(g) a ’équilibre
thermodynamique a pression atmosphérique

Pour une température donnée, I’augmentation de Ppoo(g) conduit a une volatilisation
plus élevée du trioxyde de bore. En revandhaigmentation de la température pour un
mélange Air/HO fixé conduit & un abaissement de la volatilisation gD;BCette tendance
s’explique aisément par 1’analyse des différentes Prygyo,dans un mélange Aird® donné. En
effet, entre 450 et 600°C, il est possible de voir que 1’espéce HgB3Og €St largement majoritaire
devant les deux autres. Elle constituspece gazeuse la plus consommatrice en oxyde de
bore lors de sa formation. Sur le domaine de température fixé ici, phtody) est élevée et
plus Rs20zeqest grand (Figurd/ -2).
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10000
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Figure IV -2 : Evolution des Rigyo.(g) a I’équilibre thermodynamique en fonction de la
température a pression atmosphérique avecd?o(g) de 10 kPa (x5%) : a) entre 450 et 1300°C
b) zoom entre 450 et 650°C

Evolution de Bxsyo, €n fonction de la pression totale

Afin de déterminer I’influence de la pression totale sur la vitesse de volatilisation du
B,Os, dans les calculs d’équilibre thermodynamique les pressions partielles eny(@) et
H.O(g) sont maintenues constantes respectivemt(+2%) et 10 (x5%) kPa. La pression
totale vaie entre 50 et 200 kPa.

Les valeurs desRsyoAg) obtenues et donc de la:Bseq0nt permis de mettre en
evidence que la volatilisation du trioxyde de bore est directement dépendante de la teneur en

humidité du milieu et de la température. Ainsi, entre 50 et 200 kPa, dés lorg.g(g Est
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maintenue constante, legsB0,(g) restent constantes glgstjue soit la pression totale (Figure
V-3).

La pression totale apparait ainsi avoir une faible influence sur la volatilisatiosOdu B
pour les pressions totales inférieures a 200 kPa.

1000
PHSBSUG
100
S Puspos
5
3
QF 1
50000 100000 150000 200000
0,1 f=rmimimimimimimim e e
PHBU
0.01

Pression totale (Pa)

Figure IV -3 : Evolution des Rigyo.(g) a I’équilibre thermodynamique en fonction de la pression
totale a 650°C avec Ro(g) de 10 kPa (x5%)

Expression desiRsyoza 1’équilibre thermodynamique

Enfin, I’ensemble des données recueillies lors des calculs dans les différentes
conditions environnementales ont permis de déterminer I’expression analytiques des Phyayoz(g)
a I’équilibre thermodynamique (équations établies dans le § IV.1.1). Par une exploitation de
type Arrhenius, il est possibl#extraire les termes nécessaires a 1’écriture des Rygyoz(g) &

I’équilibre thermodynamique pour du BOsz seul (Equation 14, 15 et 16):

-109 3 37910 .

IN P, 35006 = R +E-|n Pizo(g) +? (Equation 14)
-103 3 5530 .

INRy3805 = R + E-ln Pizog) + RT (Equation 15)
139 1 176350 .

NP0z = R E-'” Pizow) — “RT (Equation 16)

Expression analytique de la constante linéaire de volatilisation théoriqu®gu B

Le processus de volatilisation du@ peut se décomposer en plusieurs étapes (Figure
IV-4):
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(1) Diffusion de HO(g) dans la couche de diffusion dans le milieu gazeux au-dessus de
I’oxyde;

(2) HO(g) reagit avec BD; conduisant a la formation des especes gazeuy&s©OHOQ) ;

(3) Les especes,B,0,(g) diffusent dans la couche de diffusion dans le milieu gazeux;

(4) Ces derniéres sont évacuées par la force de convection.

—_

Convection

— Milieu gazeux

Couche de diffusion

B,0;

Figure IV -4 : Représentation schématique du systéme oxyde-milieu gazeux

En considérant 1’ensemble de ces mécanismes, la volatilisation du B,O3; peut étre
limitée dans les cas extrémes soit par la diffusion des especes gazeuses au travers de la couche
de diffusion ou soit par les flux de convection en surface du substrat évacuant les especes
gazeuses formées dussus de I’oxyde. Enfin, un régime mixte implique une égalité des flux
de diffusion proche de la surface et de convection plus loin dans le milieu gazeux (Figure
IV-4). En considérant alors ces différents cas, il est possible d’exprimer les flux gazeux

correspondantst d’en déduire les valeurs de vitesses de volatilisation.

v' La diffusion des espéces gazeuses est limitante [Jacobson1999]

Dans le cas ou la diffusion des especes gazeuses au travers de la couche de diffusion

est limitante, le flux de diffusiorbJen m.8) s’exprime selon I’équation 17 [Jacobson1999]:

J, = 0.664 Re™ .3c°-33.cHxByoz.% (Equation 17)

Re= pk (Equation 18)
n

Sc=-T (Equation 20)
D

Avec Re le nombre de Reynolds sans dimension,

Sc le nombre de Schimdt sans dimension,
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p la densité de I’oxygéne en kg.m'3,

Chixeyoz concentration de 1’espéce gazeuse HxByO,(g) al’interface solide/gaz mol.m->,
v la vitesse des gaz en m.s'l,
n la viscosité Pa.s,

D le coefficient de diffusion de I’espéce HxB,O,(g) en nf.s™.

v Le processus de convection est 1’étape limitante [Martin2003, Quémard2005]

Lorsque le processus de convectisnl’étape limitante de la volatilisation, le flux de

volatilisation de BOs J: (en mol.n?.s?) est donné par :

Jo =0 D XieyorCrugyor (Equation 21)

HxByOz
Avec v la vitesse des gaz en m.s‘l,

XnxByoz le coefficient stoechiométrique dépendant de I’espece gazeuse HyByO,(g) considérée
(XH3B306=1,5 €t Xi3pos= Xneo2 = 0,5),
Chixeyoz la concentration de 1’espéce HxByO,(g) en mol.nT.

v' Le flux de diffusion et le flux dO a la convection sont équivalemégime

« mixte » [Malassis2009]

Au dessus de I’échantillon, 1’égalité des flux permet soit de calculer la concentration
des espécesByO,(g) entrainées par convection, soit le gradient de concentration de ces

especes dans la couche de diffusion.

Il est important de constater que quel que soit le processus limitant, diffusionnel ou
convectionnel, le flux global s’exprime toujours proportionnellement a la concentration des
especes gazeuses,BjO,. Ainsi, lors de la détermination de la constante linéaire de
volatilisation du BO;s il est primordial de connaitre ce parametre. Dans les ATG, si le
processus le plus limitant est la convection, le flux de volatilisation du trioxyde de bore
correspondant est donc donpet 1’équation 21. Ainsi, la constante linéaire de volatilisation
théorique du BOsk; (en g.cnf.h™) est donnée par I’équation 22.

1 :
K, =M go03 V.——.(15.P, 35305 + 05.P; 3505 + 05.P50,) (Equation 22)

RT
Avec v la vitesse des gaz en cm.s™,
Mg2osla masse molaire deBs(l) en g.mot',
R la constante des gaz parfaits,
T la température en K,

Et Rixeyozla pression partielle a I’équilibre thermodynamique en Pa.
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Les constantes linéaires de volatilisation kl ont été calculées pour une vitesse de gaz de
0,2 cm.s-1 en zone froide (pour rester cohérent avec les précédentes études expérimentales
dans I’ATG et théoriques). Les valeurs obtenues viennent notamment compléter le domaine
de température 450650°C (FigurdV -5).

40

...... [Martin 2003] Points expérimentaux

L; 30 - — [Quémard2005] Points théoriques
e’ —Points théoriques calculés
g, 20
b
g
=< 10
O I I I I
450 650 850 1050 1250

Température (°C)

Figure IV -5: Evolution de la constantes linéaire de volatilisation ldu trioxyde de bore
théorique a pression atmosphérique pour o(g) = 10 kPa (£5%) pour vgaz = 0,2 cm.s-1

Les nouvelles valeurs de $ont proches de celles extraites par Quémard dans le cadre
de sa these et suivent les tendances qu’il avait mises en évidence. Entre 600 et 700°C, les
valeurs calculées et expérimentales [Martin2003] sont proches. Pour les températures
supérieures, les constantes de volatilisation calculées sont beaucoup plus faibles que celles
relevées expérimentalement (environ 4 fois plus faibles a 1000°C). Quémard explique ces
différences par la possibilité d’un effet « cheminée » adessus de 1’échantillon le long des
parois du creuset pouvant accroitre les transferts de masse et donc augmenter la volatilisation
du B,Os. Enfin, autour de 900°C, les réactions chimiques ent@®;(B) et HO(g) pour
former des especesxBlO,(g) peuvent conduire a une augmentation des phénomenes de

volatilisation de I’oxyde.

IV.1.4. Deuxi¢me cas d’étude : le systéme quaternaire Si- B-O-H
Comme pour le systtme B-O-H, les pressions partielles des especes gazeuses
majoritaires HByO,(g) présentes dans la phase gazeuse au-déssuborosilicate ont été
déterminées a 1’équilibre thermodynamique pour des températures comprises entre 450 a

650°C. L’environnement gazeux considéré dans le calcul thermodynamique, représentatif du
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milieu oxydant,est constitué d’un mélange Argon, O, et HO avec un taux d’oxygene

constant de 20% et d’un taux d’humidité allant de 2 a 10%.

A une température fixée, la volatilisation du dépend du taux de silice dissoute en
son sein. Pour un taux de sdiau-dessus de sa limite de solubikiténs I’oxyde de bore
(liquidus, donné par le diagramme binaire SEBXO; (FigurelV -6)), la phase liquide ne peut
plus évoluer en composition. La constante de volatilisationekpeut donc plus varier

également.
2009} 5iD, cristobalite » T
hqui:l
1800 T
— 1Boo
1600 4 Liqua + 16oo
_ 400 s, N T 1400
x tridymites : £
L Thepuret 4
1100 - \\ + 1200
- = ~ e Domaine de
] Si0, quartz + liquid variation de k
fBoo - Eoo
— —_-2;-_—_—_—-—-“ ——————— L -_h — o —
5i0; quenz + B,0, |
oo ; ' ; ' - 600
] 0,2 0,4 0,6 o8 1
S5idy xBa 03 (mal) B0,

Figure IV -6 : Diagramme de phase Si©B,0; [Rockett1965]

Influence de la température et de |adfq)

L’évolution de la PgoozeqeSt dans un premier temps étudiéer un borosilicate d’une
composition donnée a pression atmosphérique. Pour restelediomained’existence d’une
phase liquide homogéne aux faibles températures telle que 450°C, le mélange choisi est fixé a
96% molaire de BOs et 4% molaire de SikfFigurelV-7). Les valeurs ded2ozeqen fonction
de Ry20 pour les 3 températures 450, 550 et 650°C sont reportées sur le graphe de la Figure
IV-7. Pour quantifier I’apport de la silice dissoute sur ’augmentation de la stabilité
thermochimique de s, les valeurs dedlozegpour BO3 sont aussi tracées en pointillés pour

[’ensemble des conditions considérées.
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1000

—450°C

800 -

Ppr03¢q (P2)
N
S
)

S

e}

[}
!

200 -

0 2000 4000 6000 8000 10000
Ph20(g) (Pa)

Figure IV -7 : Evolution de Psyozeq€n fonction de la R2o(g) a I’équilibre thermodynamique pour
B,O; seul (en trait plein) et un borosilicate composé de 96% de®; et 4% de SiO, molaire (en
trait pointillé) a pression atmosphérique entre 450 et 650°C

Les équilibres thermodynamiques dans un systeme Si-B-O-H suivent les mémes
tendances que ceux dans un systeme B-O-H. Ainsi, plus(gP est grande, et plus la
volatilisation du BOs; est élevéeour une température donnée. A I’inverse, dés lors que la
PH20(0) est fixée, une diminution de la température conduit a une augmentationgdgslg P
La présence de silice ne suffit pas pour limiter les effets de la température et de la teneur en

humidité du miliewsur la stabilité thermochimique de I’oxyde.

Influence de la quantité de Si@issoute dans le borosilicate

Pour mettre en évidence I’influence de la quantité de silice dissoute sur la stabilité
thermochimique du trioxyde de bore, plusieurs borosilicates sont considérés. Les quantités
molaires de Si@et de BOjs introduites dans les calculs varient avegJitompris entre 0 et

0,2 complété aveczpozpour avoir 1 mole au total.

1000
——450°C -=-550°C -4-650°C o N
. 800 o, X ,1‘ Limite de solubilité de
3] M .
g:é 600 B ¢ S'Oz danS 303
g
o2 400 weeeeoo B e

% molaire de SiO, du borosilicate

Figure 1V -8 : Evolution de Ps203eq €N fonction de la teneur molaire en silice de 450 a 650°C a
pression atmosphérigue avec une2o(g) de 10 kPa
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L’évolution des valeurs de Psyozeqrévele que la volatilisation du,8; est plus faible
en présence de Sidissout. Wang explique ce fait par la formation de liaison Si-O-B au sein
des borosilicates augmentant la stabilité du verre et conduisant a une volatilisation plus faible
de I’oxyde de bore [Wang1998, Martens2000]. Dans un mélang@:Si0,, quand la phase

liguide est saturée en silice (%Si®limite de solubilite), Exozeqdevient constante.

Entre 450 et 650°C, la quantité de silice pouvant étre dissoute dans un vepf@;de B
est tres faible. Elle est respectivement comprise entre 6 et 16 % molaire. Ces faibles quantités
ne permettent pas d’abaisser significativement la volatilisation du trioxyde de bore dans cette
gamme de température : les valeurs de vitesse de volatilisation devraient suivre les mémes
tendancesaA titre d’exemple, en considérant un borosilicate saturé en silice a la température
choisie, les constantes de volatilisatigifdans un systeme limité par la convection avge v
= 0,2 cm.5 en zone froidesont calculées et comparées a celles obtenues powQgLs&ul
(FigurelV-9).

-<+- B203 pur
15 . —®—Dborosilicate saturé en silice

5 |
0 T T T
450 500 550 600 650
Température (°C)
k, B,O3 seul ki B2O3-SIO; (composition Abaissement
(mg.cmzh™) du liquidusa T de k (%)
e considérée) (mg.crif.h™)
450 15,9 15,1 5
550 7,9 7,0 11
650 4,5 3,6 20

Figure 1V -9: Comparatif des constantes de volatilisation théoriques du,Bs;entre 450 et 650°C
pour un verre de B,O3 pur et pour un borosilicate saturé en silice a la température
correspondante a pression atmosphérique avec ung(g) de 10 kPa
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Avec l’augmentation de la limite de dissolution de la silice en fonction de la
température dans le borosilicatabaissement possible de la volatilisation du,®; est plus
grand. Dans le domaine de température considabattbment le plus important (environ 20
%) est relevé a 650°C.

IV.1.5. Conclusion

L’ensemble des résultats de cette étude thermodynamique a permis de compléter les
travaux antérieurgt de donner notamment une quantification de la volatilisation 0 B
pour les faibles températures (< 650°C). Les expressions theoriques desgfpAg) ont été
établies et servent a calculer ungd3eqVvolatiliséeen fonction de la température et dedeg)
pour une pression totale comprise entre 0,5 et 2 atm. Quel que soit le processus limitant, les
vitesses de volatilisation suivent les mémes évolutions gpgsRétant proportionnelles a
cette derniére.

Enfin, I’analyse des équilibres thermodynamiques du systéme Si-B-O-H a permis de
mettre en évidence 1’abaissement de la volatilisation du B,O3z en présence du taux de silice
dissoute en son sein. Néanmoins, entre 450 et 650°C, la diminution de la volatilisation du
trioxyde de bore n’est pas significativement modifiée parle faible taux de silice pouvant étre

dissoute dans le borosilicate.

IV.2. Mouillabilité des borosilicates

La vitesse de formation du,B; et sa stabilité thermochimique restent des éléments
importants dans le processus de cicatrisation du Cerasep®A40C. Pour que le processus de
cicatrisation soit efficace, le verre liquide formé doit €tre capable de s’écouler et de combler
les fissures matricielles du composite. Wery avait établi la mouillabilité de différents
borosilicates a 500, 700, 900, 1000 et 1100°C [Wery2a08bjectif est ici de compléter les
informations disponibleen s’intéressant plus spécifiquement au domaine de température 450
— 650°C. Les deux nouvelles températures considérées sont 550 et 625°C. Les

expérimentations ont été menées sous air sec afin d’éviter la volatilisation du B,Os.

La méthodologie appliquée est donnée dans le chapitre Il (811.2.3). Les substrats
choisis sont représentatifs des constituants du Cerasep®A40C : des dépbts plans de SIC, de
Si-B-C, de B-C et des plaquettes de silice. Le mouillage des borosilicates est aussi mesuré sur
des sections du Cerasep®A40C pour déterminer les facteurs contfi@amtement du verre

sur le matériau global.
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Ces sections d’éprouvette ont été sélectionnées de sorte a éviter les coupes les plus
poreuses afin de s’abstenir de I’infiltration possible du verre. Deux compositions de verres
sont considérées :

- Un verre de BOs pur,

- Un borosilicate de 89%molaire de@; et 1Pomolaire de SiQ.

IV.2.1. Mouillabilité du B ,O3 seul

Les mesures des angles de contact sur les différents substrats dans le temps permettent
d'étudier leur évolution en fonction de la température et du temps (FNGL@.

Goutte de

B,0;
Substrat de B-C

temps (min)

Figure IV-10 : Etalement de la goutte de BDssur un substrat plan de B-C dans le temps a 550°C
Sous air sec a pression atmosphérique

Les angles de contact obtenus a 550 et 625°C sont représentés sur un graphique
rassemblant également les résultats des Wery a 500, 700, 900 et 1000°Cl\FiLire

Limite de dissolution de SiO, dans B,0;(%molaire)

13 ll'f 24 34 4|8
| | |

&
= -+B-C
z —=-8iC Mesures (I)btenues
=
3 Si-B-C pouries
S : tempeératures
o -=-8i02 L
= considérées dans
= —Cerasep®A40C
< ces travaux
0 e w = n
500 600 700 800 900 1000
Température (°C)

Figure IV-11 : Valeurs des anglede contact a I’équilibre d’un verre de B,O3 en fonction du
substrat et de la température sous air sec a pression atmosphérique
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Une évolution kperbolique décroissante de 1’angle de contact en fonction de la
température est relevée. Cette évolution est en accord avec les tendances dégagées par Wery
et les précise entre 500 et 700°C. Les angles de contact sont conditionnés par la réactivité de

I’interface du verre avec les échantillons testés.

A 500°C, la hiérarchie observée est la suivanigc < Osipc < Osic. A cette
température, la surface du B-C est déja recouverte par une couch®@samtBainant un bon
étalement de la goutte de verresg@o A ’inverse, le SiC posséde une plus faible réactivité
vis-awis de I’oxydation. Sur le substrat de Si-B-C qui est plus réactif que le SiC a cette
température, une couche d’oxyde se forme et améliore 1’étalement du verre a sa surface. Pour
le substrat de silicd’angle de contact mesuré (52°) se situe entre celui relevé pour le SiC
(57°) et le Si-B-C (49%)La goutte de verre posée sur ce substrat s’enrichit naturellement par
la silice a son contact jusqu’a atteindre la limite de solubilité. Ces phénoménes de diffusion

limitent alors 1’étalement du verre sur la plaquette [Wery2008].

A 550°C, la hiérarchie suivante est observél ¢ < Osigc = 0sio2 ~ Osic, avec un
meilleurmouillage sur tous les échantillons. Les angles de contact@ya®ec le SiC, I&Si-
B-C et la silice diminuent fortement et se retrouvent tres proches de 1’angle relevé sur le B-C.
Ces diminutiongeuvent s’expliquer par le fait que les cinétiqgues de formation des phases
oxydes a la surface du SiC et du Si-B-C augmentent avec la température leRegatle
I’élévation de la température accroit le taux de silice pouvant étre dissout par le trioxyde de
bore. Ainsi, le verre présente une meilleure affinité avec la surface des échantillons plus riche
en silice. Enfin,I’angle de contact mesuré entre le verre d®;Bet une section du
Cerasep®A40C est proche de celui observé sur le substrat de B-C. Il est alors intéressant de
noter que malgré la présence d’un grand nombre de constituants différents]’angle de contact

mesuré est proche du constituant le plus mouillant : B-C.

A 625°C,compte tenu des incertitudes sur la lecture des angles de contact, il n’est pas
possible d’établir une hiérarchie. Les angles sont équivalents quel que soit le substrat
considéréL’augmentation de la température conduit & la fois a (i) & un accroissement de la
limite de solubilité de la silice, (ii) a une diminution de la viscosité de 1’oxyde liquide (iii) eta
une élévation de la diffusion de Si@u sein du trioxyde de bor€es phénomenes accélerent

I’homogeénéisation du milieu et favorisent I’étalement du verre a la surface des échantillons.
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IV.2.2. Mouillabilité d >un borosilicate B,Os-SiO, 89-11%molaire

Pour mettre en évidence les relations existantes entre limite de solubilité, température
et angle de madllage, la mouillabilit¢ d’un borosilicate est mesurée a 550 et 625°Cal
composition du verre est fixée a 89% molaire d®Bet 11% molaire de SKDLesvaleurs
desangles de contact a 1’équilibre du B,Os seul (en traits pleins) sont comparées a celles
correspondand 1’équilibre du borosilicate (traits pointillés) sur les mémes substrats. (Figure
IV-12). Les incertitudes associées a ces angles représentent en général moins de 3% de la
mesure (Tablealy -1 et TableauV -2).

30 —-B-C -=SiC
- +Si-B-C $i02
o1l — -e-Composite

Angle de contact (°)

550 600 650
Température (°C)

Figure IV-12: Comparatif des angles de contact a I’équilibre d’un verre de B,O; (trait plein) et
d’un borosilicate (B,O3-SiO, 90-10 %massique) (traits pointillésyur les différents substrats

Angle de contact mesuré | Angle de contact mesuré
Substrat pour le verre de BO3zseul a| pour le borosilicate a 550°C
550°C

B-C 14+0,5 23+0,5
Si-B-C 18+0,2 24 +0,4

SiC 20+£0,5 25+04

SiO; 17+0,2 23+04
Cerasep®A40C 9+0,1 17+04

TableaulV-1 : Angles de contact mesurés a 550°C pour®; et le borosilicate (90% massique
B,0Os- 10%massique SiQ) sur différents substrats
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Angle de contact mesuré | Angle de contact mesuré
Substrat pour le verre de BO3zseul a| pour le borosilicate a 625°C
625°C

B.C 7+0,2 18+0,4
Si-B-C 7+0,6 8+0,2

SiC 7+0,2 9+0,4

SiO; 9+0,3 11+04
Cerasep®A40C 7%0,3 8+04

TableaulV-2 : Angles de contact mesurés a 625°C pour®; et le borosilicate (90% massique
B,Os- 10%massique SiQ) sur différents substrats

A température fixée et quel que soit le substrat consitiéiépduction de silice au
sein du trioxyde de bore entiiaiune augmentation de I’angle de contact a 1’équilibre. L’ajout
de silice conduit a I’augmentation de la viscosité du borosilicateSacapacité a s’enrichir en

silice et & en dissoudre davantage est réduite.

L’augmentation de la température conduit a une diminution des angles de contact a
I’équilibre quel que soit le substrat. Cette observatithen accord avec [’activation
thermique des processus mis en jeu lors de 1’augmentation de la température tel que (i) la
diminution de la viscosité du verre, (ii) une élévation de la limite de solubilité de la silice dans

B,Os et (iii) une augmentation des phénomenes de diffusion.

A 550°C, les valeurs des angles de contact mesuré&suilibre sont quasiment
équivalentes pour tous les substratsnsi, la nature du matériau n’est pas ici un facteur
majeur dans le mouillage du borosilicate. A cette température, le borosilicate est saturé en

silice, et sa viscositést telle qu’elle limite 1’étalement de 1’oxyde liquide sur les substrats.

A 625°C, il est possible de remarquer que la classification des angles de contact du
borosilicate suit une hiérarchie difféerente de celle gDsBeul. L’angle de mouillage mesuré
pour le borosilicate sur le B-C est plus élevé que celui relevé sur le SiC, Si-B-C et la silice.
Cela pourrait étre expliqué par la cinétique d’oxydation du B-C plus élevée 625°C qu’a
550°C, une quantité importante de(3 est alors formée a la surface du substrat. La
mouillabilité observée serait alors la mouillabilité du borosilicate sur le trioxyde de bore et
non sur le substrat de B- L’écoulement du verre est alors limité par des phénomenes

d’interdiffusion entre la goutte et |e,8; en surface du & (FigurelV-13).
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Sur les substrats riches en silicium, le systeme observé est alors un borosilicate

guasiment saturé en silice sur une fine couche dglRi@nouillage est alors meilleur.

Enfin, il est enore possible de voir que I’angle de contact de la goutte d’oxyde a la
surface du composite est identique a 1’angle de contact mesuré sur le substrat le plus
mouillant, ici Si-BC.

B,0; formé par

oxydation de la
surface

\/ Borosilicate
.

| J ]

/ swampe N\
N

Borosilicate

Gradient de composition
e 5 entre les deux verres
Compétition entre
B,0; I’homogénéisation du
verre et son étalement

Substrat B-C

Figure IV -13 : lllustration du mouillage de la goutte de BOs-SiO, sur B-C sous oxydation

IV.2.3. Cinétique d’étalement des borosilicates

L’efficacit¢ du processus de cicatrisation des fissures matricielles dépend de la
capacité de mouillage des oxydes liquides sur les constituants du composite mais aussi de leur
cinétique d’étalement/€coulement. Si I’oxyde liquide ne s’écoule pas assez rapidement le long
des surfaces a son contact, le matériau non protégé peut alors se dégrader prématurément.
Lors des essais de mouillage, f@aps de mise a I’équilibre des angles de contact de la goutte
ont été mesurés. lls sont comparés en fonction de la température, de la composition du
borosilicate et de la nature du substrat (Figurd4 et FigurdV-15).
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400
2 —B-C Si-B-C
= -=SiC ~-Si02
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Figure IV-14: Temps de mise a I’équilibre de la goutte de verre de BD; et du borosilicate
(B,Os-SiO, 89-11 %molaire) sur différents substrats a 550°C
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Figure IV-15: Temps de mise a I’équilibre de la goutte de verre de B,O3 et du borosilicate
(B,0Os-SiO, 89-11 %molaire) sur différents substrats a 625°C sous air sec a pression
atmosphérique

Pour les substrats de SIiC, Si-B-C et de silice, lgugle soit la température
considérée, la présence de silice dans le verre conduit & un allongement du temps de mise a
I’équilibre de la goutte. Le borosilicate est plus visqueux que B,Os; seul, la diffusion des
espéeces en son sein est plus lente entrainant un temps de stabilisation plus grand. De plus,
quel que soit le verre, le temps d’étalement sur la silice est plus long que sur les substrats de
SiC et/ou Si-B-C. Ce résultat est probablement induit par la saturation rapide;atu Si€re

al’interface verre-substrat ralentissant son écoulement.

Pour un verre donné, les temps de mise a 1’équilibre sont plus courts a 625°C. Cela
s’explique par (i) I’abaissement de la viscosité des verres, (ii) I’augmentation des phénoménes

de diffusion et des échanges interfaciaux.

Néanmoins, le mouillage du substrat de B-C présente une nouvelle fois une

particularité a 625°C.
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Contrairement aux autres substrats, 1’insertion de silice dans le verre entraine un
abaissement du temps de mise a 1’équilibre du verre. Ce phénoméne peut s’expliquer en ayant
recours a la méme hypothése que précédemment ( Figr®). La cinétique d’oxydation du
B-C est telle qu’a cette température une couche importante de B,O3; se forme entre la goutte
de verre déposée et le substrat. Il y a une compétition entre 1’oxydation du BE, I’étalement
du verre borosilicaté et les phénomenes de diffusion ente & le borosilicate. Comme
pour I’angle de mouillage, le temps de mise a I’équilibre du borosilicate correspond a la mise
en équilibore avec ®; formé en grande quantité en surface du B-C. Indirectement,
I’étalement du BD; sur BC entraine un étalement dynamique de la goutte de verre

borosilicaté (Figure IVL5).

Enfin, les temps de mise a 1’équilibre mesurés sur le composite a 550 et notamment a
625°C, sont similaires a ceux mesurés pour B-C. Si la présence du composé B-C conditionne
le temps de 1ise a 1’équilibre de la goutte d’oxyde a la surface du composite, le matériau le

plus mouillant impose lui I’angle de mouillage.

IV.2.4. Conclusion et discussion

Les mesures des angles de contact dds;Bet du borosilicate (BD;-SiO, 89-11
%molaire) entre 550 et 625°C témoignent du bon mouillage des différents constituants de la
matrice mais aussi du Cerasep®A40C dans son ensemble (angle de contact < 25°). Ces
résultats permettent de valider la participation des oxydes liquides borés dans le processus de
cicatrisation a partir de 550°C. Des essais de mouillabilité ont été également réalisés sur des
préformestissées de fibres Nicalon 207 qui n’ont cependant pas pu étre exploités. La goutte
de verre posée a la surface s’étale trés rapidement dans le sens du tissage grace aux forces de

capillarité.La mesure d’un angle de contact était donc impossible.

En extrapolant ces observations, dans une fissure matricielle du composite, dans des
conditions d’oxydation passive, les couches B> s’oxydent au contact des agents oxydants de
I’environnement et du B,O3 est forméL’oxyde s’écoule et nappe dans un premier temps B-C,
puis les autres couches matricielles. Le verre s’accumule alors en fond de fissure prés des
fibres déliées (sous les forces capillaires favorisant le mouillage) en accord avec les

observations réalisées sur coupes polies oxydées du Cerasep®A40C (Annexe 2)
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IV.3. Les effets de synergie : oxydes protecteurs, fibres et matrice ex-résine

Les essais de mouillage ont permis de valider la participation 04 Bans ¢
processus de cicatrisation et de mettre en évidence sa bonne aptitude a mouiller les
constituants du Cerasep®A40C dés 550°C. Lamethutocicatrisation efficace, un bouchon
d’oxyde se forme au sein de la fissure matricielle, et le verre form&écoule en fond de fissure

et se retrouve au contact du renfort fibreux du composite.

Dans le cadre de ses travaux de thése, Quémard a mis en évidence la dégradation
prématurée des fibres Hi-Nicalon du Cerasep®A410 en présence du trioxyde de bore. Garitte
confirme cette constatation et met en évidence une augmentation des vitesses d’oxydation des
fibres SiC Hi-Nicalon en présence dgd par dissolution de la couche protectrice de,%i@
surface du SiC. [Quémard2005, Garitte 2007]. La différence entre le Cerasep®A40C et le
Cerasep®A410 a été donnée dans le chapitre | (81.5). La matrice des deux composites reste
identique avec un séquencage des couches dans le systeme [Si, B, C]. En revanche, le
Cerasep®A40C est constitdéun renfort fibreux de SiC Nicalon 207 avec une consolidation
voie liquide de type ex-résine (polysilazane). Ces nouveaux é€léments induisent alors de

nouvelles interactions qui doivent étre quantifiées.

IV.3.1. Etudes préliminaires théoriques : le systeme Si-B-C-O

L’analyse du diagramme de phase du systéme Si-B-C-O petendinner 1’équilibre
entre les phases condensée®FSi0,/C/B,C (FigurelV-16). Le tétraédre montre que les
phases condensées@ et SiC ne peuvent pas coexister a 1’équilibre thermodynamique
(absence de conode entreB et SiC). Pour un systent-B-C-O, les phases attendues a
1’équilibre sont B,O3, B4C, C et SiO,.

B B,CBC i C

Figure IV-16: Diagramme thermodynamique du systeme Si-B-C-O [Martin2003]
(Tétraédre BOs/SiO,/C/B,C en pointillés noirs)
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La connaissance des équilibred’é&at condensé permet de mieux comprendre la
dégradation prématurée des fibres SiC en présence de 1’oxyde de bore. EXpérimentalement, il
n’a pas pu étre mis en évidence la formation du BC a l’interface entre SiC et B,Os. Un
scénario de la dégradation des fibres dans un verre boré a été proposé. En milieu axydant, d
la silice se forme a la surface des fibregOfpossede la capacitie s’enrichir en SiQ pour
former un borosilicate [Rockett1965]. Tant que la limite de solubilité de &@s BO3z n’est
pas atteinte, il peut continuer a dissoudre la silice a la surface des fibres. Les fibres continuent
a s’oxyder, sans couche de silice condensée protectrice a leur surface. Elles se dégradent au
cours du temps [Martin2003, Garitte2007].

IV.3.2. Comportement des fibres Nicalon®207 en présence de@s

La procédure expérimentale suit le protocole mis en place par Garitte lors de 1I’étude
des fibres Hi-Nicalon, elle est donnée dans le chapitre 1l (811.2.4) [Garitte2007]. Le domaine
de température ciblé est compris entre 450 et 650°C. Néanmoins, les fibres de SiC étant peu
réactives vis-ads de 1’oxydation dans cette gamme de température, les essais sont réalisés sur
la gamme « haute de ce domaine avec 1’ajout de 2 températures supplémentaires : 700 et
800°C. Ces essajermettent d’avoir des données exploitables (Am mesurable en ATG) pour

des temps raisonnables d’expérimentation (t < 24 heures).

Exploitation analytique des courbes thermogravimétriques

Lors des vieillissements ATG, les variations de masse obtenuestfeat d’extraire
des vitesses globales d’oxydation des fibres Nicalon 207. Ainsi, il est choisi d’exploiter les
courbes thermogravimétriques par le calcul des épaisseurs de SiC conSoriigpaisseur
de SiQ résiduelle protectrice est une inconnue, celle du SiC total consommé peut étre
calculée a partir des variations de masse. En considérant la composition chimique des fibres

Nicalon 207, il est possible d’écrire leur réaction d’oxydation sous air sec (Equation 23).

SiC(s) + 0,23Si0, (s) + 0,55C(s) + 2550, (s) — 1,23SiO, (s) +1,55C0, (9)
(Equation 23)

Dans la suite de ce chapitre, la notation « SiC » représente la fibre Nicalon 207 en considérant
le mélange SiC(s) + 0,23Si02(s)+0,55C(s).

A partir du bilan massique de cette réaction, il est possible de déduire le nombre
molaire de SiC consommegfi(en mol) (Equation 24).
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Am

Neio = —— Equation 24
SiC AM ( q )
Avec Am la variation de masse mesurée en ATG (en g),

AM la variation de masse molaire globale de la réaction d’oxydation (en g.mol™).

AM = 2Mo+155Mc =134g.mol™ (Equation 25)

Avec Mx la massmolaire de I’expéce X (en g.mol™).

Enfin, il est possible d’exprimer le volume Vsic de SiC consommeén fonction de 1’épaisseur

de SiC consommése (Equation 26):

Vg = NL(r,” — (r, —€g,0)?) = NsicMsic (Equation 26)
Sic
Avec N le nombre de fibres,
L la longueur totale des fibres (en cm)
Nsicle nombre de mol de SiC consommé (en mol),
Msicla masse molaire du SiC (g.ri)
Psicla masse volumique du SiC (g.¢n

Role rayon initial de la fibré&licalon 207 (cm).

A partir de I’équation 26, I’expression esjc peut étre donnée (Equation 27):

Ngi-Mg;
€sic =l — \/roz - ﬂ_?\IICLIOSIC (Equation 27)
N.L.Psic

De maniére analogue, il est possible d’exprimer 1’épaisseur de SiO» esio, formé (Equation
28):

nSiOZ'M Sic2

Equation 28
7 N.Lpsep (Ea )

2
sice = () —€gic) + \/(ro —€5¢c)

Msiozla masse molaire du SiQg.mol?),

Psiozla masse volumique du SiQg.cmd).

Influence de BOs
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Les vieillissements en ATG des fibres Nicalon 207 avec et sgbg $us air sec a
800°C ont permis de calculer les épaisseurs de SiC consommé en fonction du temps. Elles

sont représentées sur le méme graphique (FIyute).

_ 1LOOE-04
E
2,
v BO0E-03
E
E
2 6.00E-05 Avec B,O,
g
<
& 4.00E-03
wn
=
=
2 2,00E-05
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H 3
0,00E+00
0 5 10 15
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Figure IV-17 : Epaisseur de SiGonsommé pendant I’oxydation des fibres Nicalon®207 sans et
avec BO3za 800°C sous air sec 3(g) = 20 kPa) a pression atmosphérique (vgaz = 0,2 cm/s)

Une nette augmentation de la vitesse d’oxydation des fibres Nicalon 207 est constatée
en présence de,B;. Afin de déterminer le mécanisme limitant du processus d’oxydation de
la fibre en présence de,®s, il est possible de trac le logarithme des épaisseurs de SiC
consommeé en fonction du temps. Ce tracé met alors en évidence deux domaines distincts : un
premier domaine (pour des temps courts < 10 min) avec une pente proche de 1 et un second

domaine pour les temps plus longs, avec une pente d’environ 0,5.

L’initiation de 1’oxydation des fibres dans du B,Os est ainsi limitée par les réactions
interfaciaks(dissolution d’une forte proportion de la silice en surface des fibres par B,O3
empéchant leur protection). Le régime parabolique qui suit peut étre expliqué par (i) la
limitation de la diffusion de @par le borosilicate, (ii) la limitation de la dissolution de SiO

dans BO;permettant la formation d’une couche de silice protectrice a la surface de la fibre.

Au bilan, les constantes de vitesse extraites des variations de masse mesurées par ATG
représententl’oxydation des fibres par la formation de silice en compétition avec la
dissolution de cette derniere danfB

Des constantes paraboliques d’oxydation sont alors extraites des courbes

thermogravimétriques et rassemblées dans le Table8u
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ko représente la constante paraboligue de vitesse glahadeique d’oxydation
rapportée a la surface réactive des fibrespetakconstante de vitesse parabolique donnant

I’épaisseur de SiC consommé en fonction du temps.

A 800°C, sous air sec, I’oxydation des fibres Nicalon207 est augmentée d’un facteur

100 en présence de®s.

. o 41 ko’ (SIC consommeé)
Température (°C) kp (mcf.cmi®.h?) (o2
800 sans B3 1,1.10° 1,8.10%
800 avec BO; 2,5.10 6,0.10™

TableaulV -3 : Constantes paraboliques d’oxydation de la fibre Nicalon 207 a 800°C avec et sans
B,O3 sous air sec a pression atmosphérique (vgaz :0,2 cf).s

Influence de la température

Des essais de mesure par ATG réalisés entre 500 et 700°C permettent de constater la

thermoactivation du processus d’oxydation de la fibre Nicalon 207 sous air sec en présence de

BzOg.
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Figure IV -18: Epaisseur de SiC consommé pendant I’oxydation des fibres Nicalon®207 avec
B,Osentre 500 et 800°C sous air sec {ig) = 20 kPa) a pression atmosphérique (vgaz = 0,2
cm/s)

Afin de déterminer des mécanismes limitants de la réaction d’oxydation de la fibre en
présence de I’oxyde de bore pour les différentes températures testées, le logarithme des

épaisseurs de SiC consommé en fonction de deluemps d’expérimentation a été tracé.
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Contrairement aux résultats obtenus a 800°C, les tracés logarithmiques des courbes ATG a
500, 600 et 700°C présentent une pente proche de 1 (0,9 + 0,04).

Ainsi, ’abaissement de la température conduit a un allongement de I’étendue du

domaine linéaire dans le temps d’oxydation jusqu’a 16 heures a 700°C et 20 heures a 500°C.

Dans ces conditions demps et de température, il n’y a pas de limitation de I’acces de
O, a la fibre, ainsi, ell@’est pas protégée efficacement par la présence d’une couche de silice
a sa surface. La silice formée par oxydation de la fibre est dissoute@arABlong terme,
quele que soit la température considérée, le borosilicate atteint sa limite de saturation en
silice (composition donnée par le diagramme binab®;E5i0, a la température considérée
[Rockett1965]). La silice formée a la surfatzs fibres n’est plus dissoute par 1’oxyde liquide
et elle peut alors assurer la protection des fibres.

Un essai ponctuel de mesure par ATG a 700°C sous une fi@ R permis de
valider cette hypothése (Figui-19). En effet, 1’élévation de 20 a 80 kPa en Pox(g) conduit
a I’augmentation de la vitesse d’oxydation des fibres Nicalon 207 et notamment de la quantité
de silice formée. La vitesse de dissolution de,Si@st pas assez élevée pour dissoudre
entierement cette couche protectrice. La croissance d’une couche de silice peut se former en
surface. Dans le méme temps, le borosilicate s’enrichit fortement en silice, limitant d’autant

plus, la diffusion de @et la dissolution de SKO
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Figure IV-19: Epaisseur de SiC consommé pendant I’oxydation des fibres Nicalon®207 avec
B,Oza 700°C sous air sec aveKg) = 20 et 80 kPa a pression atmosphérique (vgaz = 0,2 sjn/
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Figure IV -20 : Tracé logarithmique des épaisseurs de SiC consommé des fibres Nicalon 207 en
fonction du temps a 700°C avec 3 sous atmosphére séche avegfg) = 20 et 80 kPa a
pression atmosphérique (vgaz = 0,2 cm/s)

Aprés avoir isolé les différents régimes d’oxydation (Figure IV-20), les constantes
cinétiques sont calculées en fonction du régime obgg&riineéaire ou k parabolique). Les
vitesses globales rapportées a la surface réactive des fibres et les vitesses de consommation

des épaisseurs de SiC sont données dans le Ta\leau

Température (°C) ki ki (SiC consommeé)
(mg.cmZ.h™?) (cm.HY)
500 8,7.10° 1,5.10°
600 3,4.10° 6,1.10
700 1,2.10° 2,1.10°

TableaulV -4 : Constantes de vitessé’oxydation linéaire de la fibre Nicalon 207 en fonction de

la température avec BO; sous air sec a pression atmosphérique (vgaz : 0,2 ci).s

Pour comparaison a 700°C avec ung(@) de 80 kPa :
ki (SiC consommé) (cm'h = 5,9.10° et k, (SiC consommé) (cht!) = 7,7.10".
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Une exploitation de type Arrhenius permet de donner en premiére approximation
(seulement 3 valeurs sont utilisées dans cette régressiogpergic d’activation apparente
de I’oxydation de la fibre Nicalon 207 sous air sec (FigurelV-21) de 82 + 3 kJ.mdl Cette
valeur est plus faible que celle observée sous air sec s@pséfnoignant de la réactivité de

la fibre plus élevée en présence d©B
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Figure IV -21: Diagramme d’Arrhenius des valeurs de k, (SiC consommeé) calculées a partir de
I’oxydation de fibre Nicalon 207 en présence de B (vgaz = 0,2 cm.3)

A ces températures, des temps de vieillissement plus longs permettraient de faire
apparaitre la transition entre le domaine linéaire et parabdlig les courbes Am=f(t). Il
serait alors possible d’extraire les constantes cinétiques associées a chacun des régimes et

obtenir un modéle d’oxydation complet linéaire-parabolique.

Influence de la Bx(q)

Les variations de masse obtenues pour 1’oxydation des fibres Nicalon 207 en présence

de BOz;a 800°C sous atmosphére séche pour dg®)Pcomprises entre 2 et 80 kPa suivent
également un régime d’oxydation parabolique en fonction du temps d’expérimentation. Les

variations de masse relevées ont permis de calculer les épaisseurs de SiC consommeées en
fonction du temps dans ces conditions. Elles sont représentées sur le méme graphique (Figure

IV-22) et les constantes de vitesse sont présentées dans le Tableau IV-5.
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Figure IV -22: Epaisseur de SiC consommé pendant 1’oxydation des fibres Nicalon®207 avec
B,Osa 800°C sous atmosphére seche aves (@) compris entre 2 et 80 kPa a pression
atmosphérique (vgaz = 0,2 cm/s)

Po2(9) (kPa) m gzér;] 1) Ky’ (Si(((.:‘, rﬁggls)ommé)
2 6,7.10° 1,7.10%
10 1,0.10* 2,7.10%
20 2,5.10° 4,8.10"
50 2,0.10° 3,8.10%
80 3,3.10° 7,5.10'

TableaulV -5 : Constantes de vitesse d’oxydation de la fibre Nicalon 207 en fonction de la Poy(Qg)
avec BO; sous atmosphére séche & pression atmosphérique (vgaz :0,2 ¢jn.s
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Figure IV -23: Tracé du logarithme des valeurs de k(SiC consommé) de la fibre Nicalon 207 a
800°C en présence de B en fonction du logarithme de R,(g) a pression atmosphérique (vgaz

=0,2 cm.§)
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Il convient de remarqueru’audela d’une Pox(g) de 20 kPa, un amortissement de la
vitesse d’oxydation des fibres est constaté. La vitesse d’oxydation a 50 kPa est méme
inférieure a celle obtenue a 20 kPa (ce point a été vétifié peut étre considéré comme une
erreur de mesureCe phénoméne peut s’expliquer par la formation d’une protection
relativement plusfficace des fibres SiC par 1’augmentation de la teneur en O»(g) du milieu
gazeux. Plus &(g) est grand, plus la quantité de silice formée par oxydation des fibres est
élevée Dans ce cas, a une température donnée, la limite de solubilité est fixée, et dés lors que
celle<i est atteinte, les fibres se recouvrent d’une couche de silice limitant alors la diffusion

de I’oxygéne et entrainant une diminution de leur vitesse d’oxydation.

Caractérisations physico-chimigueEéchelle du fil

Des observations MEB sont réalisées sur des sections transverses des fibres apres
polissage ionique (cross-polisher). Cette technique de polissage a été privilégiée pour (i) sa
facilité de mise en ceuvre sur des échantillons d’aussi petite taille et (ii) la limitation de
pollution chimique lors de préparations métallographiques classiques (enrobage, polissage

mécanique anhydre...).

L’observation du fil enrobé dans le verre de B>O3 a permis de constater 1’existence
d’un gradient en composition du silicium en son sein. Ce gradient est observable sur les
micrographies MEB en électrons rétrodiffugés 1’apparition d’une différence de contraste
de phase dans la phase vitreuse suivasgdtion d’un fil (Figure IV-24). Des zones plus
« claires» préférentiellement en périphérie des échantillons sont alors caractéristiques des
zones du verre pluscties en Si en raison de la dissolution de,®i®son seinA I’inverse,
les zones « sombres situées préférentiellement au cceur de 1’échantillon, présentent une

composition proche d’un verre de B,Os pur (non détection de silicium).
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Verre de BOsenglobant
les fibres

Contraste plus sombre

Contraste plus clair

Figure 1V -24 : Micrographie MEB (BSED) d’un fil de Nicalon®207 vieilli en ATG dans du B,O;
a 800°C sous air sec a pression atmosphérique pendant 17 heures (vgaz =0,29m.s

Les compositions atomiques des especes Si, C, O et B sont données(Tableau IV-6) en
fonction de la zone considérée. Ces valeurs peuvent étre données avec des incertitudes
relativement faiblegde 1’ordre de 4 %) grace a la calibration du détecteur EDS avec des
borosilicates modeles (dont la compositim@té vérifiée par microsonde de Castaing). En
considérant alors les valeurs moyennes des pourcentages atomiques des éléments B, C, O et
Si, la zone « claire » correspondrait & un borosilicate saturé ou proche de la saturation en
silice (environ 40% molaire de silice).

Zone considérée B (%at) C (%at) O (%at) Si (Yoat)
Fibre Nicalon®207 2 47 12 39

Zone « claire » 28 4 58 10

Zone « sombre » 35 5 60 0

Tableau IV -6: Quantification par EDS des éléments Si, B, C et O (valeurs moyennes %at
moyen)

bY

L’observation des échantillons vieillis a plus faible températufe pas révélé de
difféerence morphologique. Pour tous les échantillons, il a été possible de relever unt gradien
en composition en silicium dans le verre g®Benrobant les fibres avec la mise en évidence
de zones « clairesriches en silicium (surement proche de la composition d’un borosilicate

saturée a la température considérée) et de zone « sondwesamsans détection de silicium.
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Ces observations morphologiques similaires malgré des comportements d’oxydation
différents pourraient s’expliquer par le coefficient de diffusion de £dans le borosilicate et
les vitesses de réaction a la surface des fibres. A 800°C, la diffusion dst @lors plus
faible. Le borosilicate est beaucoup plus visqueux compte tenu de son état de saturation en
silice. A titre indicatif, la viscosité d’un borosilicate saturé¢ a 800°C est dix fois plus grande
qu’a 600°C. Enfin, a 800°C la vitesse d’oxydation en surface augmente tant que le flux

diffusif peut devenir limitant.

Caractérisations physico-chimigueEéchelle d’une fibre

L’observation des fibres en périphérie du fil (dans la zone identifiée « claire ») révéle
une diminution notable de leur section (Figlive25). Des cartographies EDS révelent un
gradient margué de silicium avec un maximum a la surface de la fibre Nicalon 207. En partant
de la fibre, une chute de la quantité du silicium et du carbone est observée passant
respectivement de 39 a 8% at et de 44 a 6%, alors que le pourcentage atomique du B et de O
augmente rapidement. Autouesdfibres SiC, une couche nette se situant a I’interface verre-
fibre est identifiée (Zone 2 daifrigureIV-26). Cette couche interfaciale est constituée d'un

borosilicate saturé en silice (environ 41% molaire) avec une concentration élevée en carbone.

Bord du fil

Borosilicate

Couche

interfaciale

Fibre

—
Nicalon®207 :

Figure IV -25: Micrographie MEB (BSED) de la zone identifiée « claire » riche en silicium du fil
de Nicalon®207 vieilli en ATG dans du BOza 800°C sous air sec a pression atmosphérique
pendant 17 heures (vgaz =0,2 cns
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Figure IV -26: (a) Profil de concentration en pourcentages atomique des especes Si, C, O et B. en
fonction de la zone considérée pour les fibres Nicalon 207 vieillies dangBa 800°C sous air sec
a pression atmosphérique, (b) composition moyenne sur différentes fibres de la couche a
Pinterface fibre-verre

La présence de carbone dans cette couche « interfagialee 2) est le signe d’une
trés faible B,accessible a I’interface fibre-verre. De plus, 1’équilibre donné par le diagramme
de phase B-C-O-Si justifie ce mélange borosilicaté riche en carbone, puisque des phases
B,0Os3-SiO,-C peuvent coexister. Ainsi, il existe un gradient en oxygene au sein du

borosilicate, et sa diffusion apparait alors comme limitée vers les fibres Nicalon 207.

Discussion des résultats

Les résultats obtenus et développés dans cette étude ont permis de confirmer
I’accélération de la dégradation des fibres Nicalon 207 en présence de B,Osz. Dans ce
processus, deux phénomeénes doivent étre considérés : (1) la formation de silice par oxydation
de la fibre et (2) la dissolution de cet oxyde par J@&8environnantUne vitesse d’oxydation
de la fibre \£ et une vitesse de dissolution de la siligesént respectivement associées a ces
phénoménes (Figuil¥ -27). L’épaisseur de silice totale formée est la résultante de 1’épaisseur
de silice dissoute par I’oxyde de bore (zone 3 dans la Figul¥' -27) etde1’épaisseur de silice
résiduelle restant a la surface des fibres ou contenue dans la couche interfaciale borosilicatée
(zone 2 dans la Figut¥’-27) (Equation 29).

e ptotale = e ,dissoutézond) + e, «iice( ZON) (Equation 29)
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Silica
thickness
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B,O;

\ f Zone 3

Time B,0;-SiO,riche en C  Zone 2

Fibre SiC

Dissolution

Figure IV -27: Représentation de la compétition entre la formation d’une couche de silice a la
surface de la fibre \f et sa dissolution par BO3;Vp

v' Régime parabolique : vieillissements a 800°C
Dans le cas des fibres Hi-Nicalon, Garitteait observé un régime d’oxydation
parabolique des fibres en présence ges;Rles 600°C. Pour les fibres Nicalon 207, ce régime
d’oxydation est constaté essentiellement a 800°C alors que pour les températures plus faibles

un régime linéaire est relevé sous air sec durant les vingt premieres heures.

L’apparition de ce processus parabolique a 800°C peut étre expliqué par (i) la
limitation dela diffusion des flux d’O,dans I’ATG et/ou (ii) I’abaissement des coefficients de
diffusion de Q dans le borosilicate. La comparaison des flux consommés et introduits en O
dans I’ATG permet d’¢éliminer la premiere hypothése. Quel que soit le temps
d’expérimentation, le processus ne serait pas limpt& la diffusion de ’oxygéne dans I’ATG.

En revanche, 1’abaissement du coefficient de diffusion Doy peut expliquer I’apparition de ce
régime parabolique. La diffusion de I’oxygéne pourrait étre limitée par la formation de la
couche intermédiaire de composition B-CSOi I’interface fibre-verre mise en évidence lors

des caractérisations morphologiques.

Pour les Hi-Nicalon, Garitte explique que la vitesse de formation de la couche totale
de la silice esétroitement liée a I’épaisseur de silice résiduelle. La silice protectrice conduit a

limiter la diffusion de I’oxygene et diminue les processus d’oxydation de la fibre.

Par analogie, pour la fibre Nicalon 207, la couche protectrice devient ici un
borosilicate saturé (couche interfaciale entre la fibre £3)B L’ épaisseur de la couche
protectrice de borosilicate saturé pourrait étre déduite de la quantité geéSiduelle dans

cette zone.
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Compte tenu des masses volumiques des deux constitugddeBSIO; et de leur
pourcentage massique a saturation, il est possible de déterminer 1’épaisseur équivalente de

B,Os a ajouter pour dissoudre une quantité de silice donnée (Equation 30):

Psice

B203

a) (Equation 30)

€go03 = eSiOZ(

Avec g 1’¢épaisseur de I’espéce X,
px la masse volumique de I’espéce x,

et a le rapport %omassique de B,Os/%massique de SiO

De plus, I’épaisseur du borosilicate peut en premicre approximation &tre donnée par

(Equation 31) :

€ orosiicee = EsiedISSOULE- €55, (Equation 31)
Des équations 30 et 3il est possible d’écrire que

€ orosiicee = EsieJISSOUtE A+ 1) (Equation 32)

Avec g 1’¢épaisseur de I’espece X,,

et A=Fsi@
P B203
En reprenant alors la méme approche que Garittessti possible d’exprimer
I’épaisseur totale de silice sous la forme d’une équation différentielle (Equations 33 et B4

dont la solution s’exprime sous la forme d’une racine carrée fonction du temps (Equation 35).

destotale  Ky(SIQ) K,(SICG,) (Equation 33)
dt 2xegrésiduelle  2x (egtotale—egdissout¢ A+1))
deptotale k,(SIQ, )

= Equation 34
dt 2x (eggtotale—fk, Vt(A+1)) (Eq )

Avec kla constantgarabolique d’oxydation de la fibre Nicalon 207 sans B,Os,

Avec kyla constante de vitesse de dissolution de la silice dzs B
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La résolution de cette equation permet de déterminer la constante de vitesse de

dissolution de la silice. Ainsi,

\/k_+\/k . 4k, (SiQ, )

1+ A
2

e totale” = ( )2 xt =K xt (Equation 35)

Avec K la constante parabolique globale d’oxydation de la fibre en présence de B,Os.

L’utilisation de ce modé¢le n’est cependant pas possible dans le cas de la fibre Nicalon
207 puisque la constante cinétique K ne peut étre reliée directement a la formation de la
couche de silice par oxydation de la fibre. Elle représente en effet une fonction beaucoup plus
complexe associaté dissolution et la formation de silice comme « une couche protestrice

de borosilicate saturé autour de la fibre.

v' Régime linéaire : vieillissements entre 500 et 700°C sous air sec
Dans le domaine linéaire, la silice formée par oxydation de la fibre est totalement
dissoute par le £3. Malgré la mise en évidence d’une couche « interfaciale » entre la fibre et
le trioxyde de bore, celle-ci ne doit pas étre suffisamment épaisse pour limiter la diffusion des
agents oxydants. La vitesse de dissolution dans le trioxyde de bore serait donc au moins égale

a la vitesse de formation de la silice (Equation 36).
e(SiQ,totale) = e(SiO,dissoute = k, (SiQ,)t =k, (SiO,) 1 (Equation 36)

En considérant cette hypothése, les vitesses de formation ged@itOégales aux vitesses de
dissolution de la silice. Elles sont données dans le Tableau

Température (°C) k|’(Si%C;:no.rr$)(mmé ki’ (SIO, formé(ec)r;hlgl)(SiOz dissoute)
500 1,0.10’ 1,5.10
600 5,1.10" 7,4.10
700 1,5.10° 2,2.10°

Tableau IV -7 : Constantes cinétiques linéaires d’oxydation des fibres Nicalon 207 sous air sec
(Po2(g) = 20 kPa a pression atmosphérigue) en présence dgBen épaisseur de SiC consommé
ou en épaisseur de silice formée

Il serait int@essant d’augmenter les temps d’expérimentation pour faire apparaitre le

régime parabolique et extraire des modeles cinétiques plus complets.
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IV.3.3. Comportement de la matrice ex-résine en présence de®
La démarche appliquée ici est la méme que celle utilisée pour les fibres, et est détaillée
dans le chapitrd (811.2.4.). Les essad’ATG sont réalisés pour des températures comprises
entre 700 et 900°C. Les températures d’essais sont supérieures au domaine 450- 650°C pour
obtenir des variations de masse mesurables pouemes d’expérimentation raisonnables (t

< 24 heures).

Lors des vieilissements de la matrice ex-résine seule par ATG, des essais de
reproductibilité ont été réalisés pour estimer des écarts possibles pour une méme condition.

Des incertitudes similaires que celles relevées sous air sec sont alors attendues.

Influence de la présence de

Les positions relatives des courbes thermogravimétriques obtenues lors des
vieillissements de la matrice ex-résine avec et sap®; Boermettent de montrer
I’augmentation des cinétiques d’oxydation en présence de 1’oxyde sous air sec (FigurelV-28).

A titre d’exemple, la cinétique d’oxydation de la matrice ex-résine a 900°C sous air sec est
quasiment multipliée par 120 en présence #&;B

100 180

a) 160 b)

80

—Avec B203 —Avec B203

E‘.(\ll :‘ 100
g 40 -==-Sans B203 E w0 ----Sans B203
£ 2 60
£ g
<20 < 40
""""""""""""""""""""""" 20
O fmmmmmm f fazsemmrt
0 5 10 15 20 25 0 5 10 15 20 25
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Figure IV -28 : Variations de masse globale en fonction de la surface de matrice ex-résine vieillis
sous air sec a) a 700 et b) & 900°C avec et sap®5a pression atmosphérique (vgaz = 0,2 cni)s

Sous air sec a 700°C, le régime d’oxydation de la matrice ex-résine seule reste linéaire
dans le temps de vieillissement. En présence Mgy, Be régime est modifié et devient
parabolique au cours déxipérimentation. En revanche, a 900°C, sous air sec, le régime
d’oxydation de la matrice ex-résine est parabolique avec et sap@sBCes évolutions a 700 et
900°C indiquent aloraine limitation du processus d’oxydation par les mécanismes de

diffusion.
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Influence de la température

La comparaison des courbes thermogravimétriques a 700, 800 et 900°C sous air sec
permet de mettre en évidence 1’influence de la température (FigurelV-29). Dans les premiers
temps d’oxydation (inférieurs a 10 heures), plus la température d’oxydation est €élevée et plus
la variation de masse mesurée est grande. Néanmoins, au bout de 12 heures, la position
relative des courbes thermogravimétriques obtenues a 800 et 900°C révele un amortissement

dela prise de masse des échantillons plus important a 900°C qu’a 800°C.

180
160 - —700°C ----800°C 900°C

140

(Vs ‘ :
0 5 10 15
temps (h)

Figure IV -29 : Variations de masse spécifiqgue des échantillons de matrice ex-résine vieillis sous
air sec entre 700 et 900°C avec,B; a pression atmosphérique (vgaz = 0,2 crif)s

Cela marque alors la mise en place d’une protection des surfaces vis-a-vis de
I’oxydation de la matrice ex-résine plus rapidement efficadans le temps a 900°C qu’a
800°C. Ce phénomene a déja été constaté sous air sec,€ansd® vitesses paraboliques
d’oxydation globales de la matrice ex-résine sont extraites et données dans le Tallédu
Elles témoignent également de I’affaiblissement de la vitesse d’oxydation du matériau avec la
température. De 700 a 800°C une augmentatian facteur 4 est constatéelors qu’entre

800 et 950°C, la vitesse d’oxydation de la matrice ex-résine est multipliée par 1,2.

Température (°C) kp (Mg.mi”.h™")
Sans BOs Avec B0Os3
700 X 469 £ 94
800 39,3+8 1620 + 325
900 1554 1848 + 370

TableaulV -8 : Constantes d’oxydation globale de la matrice ex-résine avec et sans ®;entre
700 et 900°C sous air sec a pression atmosphérique (vgaz = 0,2 ¢n.s
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L’augmentation de la température conduirait alors a une activation de I’oxydation des
différentes phases existantes dans la matria@séxe, permettant la formation d’une couche

d’oxyde plus protectrice limitant les phénoménes d’oxydation/corrosion du matériau.

Influence de la pression partielle en oxygéne
Des essaid’ATG supplémentaires ont été réalisés en fixant la température a 800°C et

en faisant varier la 43(g) du milieu. Les courbes thermogravimétriques obtenues sont

présentées dans le graphique ci-dessous (Fidur80). Les constantes cinétiques

paraboliques d’oxydation sont calculées (TableauV-9).
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Figure IV -30 : Variations de masse spécifique des échantillons de matrice ex-résine vieillis sous
air sec a 800°C avec £ a pression atmosphérique dans un mélangefD, avec divers R(Qg)
(vgaz = 0,2 cm.9)

Po2(g) (kPa) ko (mg.m*.h™)
2 701 +£ 140
20 1620 + 325
50 2953 + 590
80 2536 + 507

Tableau IV -9 : Constantes cinétiques d’oxydation paraboliques de la matrice ex-résine en
présence de BO;sous air & 800°C avec diversd3(g) a pression atmosphérique (vgaz = 0,2cni)s

L’augmentation de Poy(g) de 2 & 50 kPa conduit & une augmentation des constantes
cinétiques d’oxydation globales de la matrice ex-résine en présence de@. Néanmoins, les
vitesses paboliques d’oxydation n’évoluent pas proportionnellement en fonction de Pox(Q).

Un amortissement de cette vitesse est méme constaté a partir de 50 kPa, pour finalement

diminuer pour une &(g) de 80 kPa.

by

L’élévation de Pop(g) conduit globalement a une accélération du processus

d’oxydation de la matrice ex-résine.
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IV. Stabilité thermochimique des oxydes cicatrisants

Respectivement le B3 environnant s’enrichit alors plus rapidement en silice dans le
milieu gazeux plus riche en,{si la vitesse maximale de dissolution de Siest pas
atteinte). A température donnée, la limite de solubilité en silice du verre est bien déimie et
peut excéder la composition fixée par le liquidus du diagramme de phasB 8 Ainsi, a
80 kPa, il est possible que la quantité de silice formée a la surface des grains de la matrice ex-
résine soit supérieure a celle capable d’étre dissoute. Cette couche de SiO, protege rapidement

le matériau, en s’accompagnant d’un abaissement de la vitesse d’oxydation.

Discussion

Des constantes cinétiques globales d’oxydation de la matrice ex-résine en présence du
trioxyde de bore ont été mesurékss valeurs obtenues peuvent étre jusqu’a 120 fois plus
élevées que celles relevées pour la matrice ex-résine seule. La présepOe el@r@ine une
augmentation significative de la vitesse d’oxydation/corrosion du constituant. Les régimes
d’oxydation entre la matrice ex-résine et les fibres sembleraient similaires, mais décalés en
température et dans le temps. Pour la fibre, sous air sec, pousAmede 20 kPa et pour des
temps d’expérimentation similaireS, un régime parabolique n’a pu étre constaté qu’a 800°C.
Pour les températures inférieures, un régime linéaire est mesuré. Pour la mat#ieegia
présence du verre boré arenté I’apparition d’un régime parabolique dés 700°C alors que

Sous air sec ce régime est linéaire.

L’existence de ce régime parabolique dés 700°C pour la matrice ex-résine en présence
de B,Os pourrait s’expliquer par 1’activation de I’oxydation des divers composés de la matrice
ex-résine qui ne sont pas forcément réactifs sous air sec a ces températures (les liaisons Si-N4
notamment). La contribution de ces surfaces au processus global d’oxydation conduit alors a

la formation de silice en quantité plus importante.

Dans le domaine des faibleg,R<< 20 kPa), I’augmentation de Poy(g) conduit & une
augmentation de la vitesse d’oxydation de la matrice. En revanche, un phénomene
« d’amortissement » est noté pour les hautes.f@) (20, 50 et 80 kPa). La température des
essais étant fixée a 800°C, la vitesse de dissolution de la silice est supposée constante malgré
I’augmentation de la teneur en oxygeéne du milieu. Comme la vitesse d’oxydation augmente,
une couche d’oxyde protectrice se forme alors a la surface de la matrice réduisant sa vitesse

d’oxydation.

Enfin, en premicre approximation, 1’exploitation des constantes globales de vitesse

permet de proposeine énergie d’activation apparente de 69 kJ.mol™ pour le processus
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d’oxydation de la matrice ex-résine en présence de@ et un ordre partiel réactionnel de 0,4
associé a §(g). Cette faible énergie d’activation témoigne alors de la forte réactivité de la

matrice ex-résine en présence dO©B Ces donneées restent a confirmer par des mesures dans

une gamme plus large en températureogt P
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V. Comportement en oxydation/corrosion du Cerasep®A40C

Aprés la description dBapproche « multi-constituant> dans les chapitres 3 et & ¢
cinquiéme chapitres’attache a la description des résultats obtenus dans «I1’approche

globale ».

L’objectif est ici de définir les conditions de fonctionnement critique ou non critique
du Cerasep®A40C en fonction des conditions environnementales définies dans ces travaux de
these :
- Température : 450 a 1000°C,
- Pression totale : 1 & 2 atm,
- Mélange gazeux Air/bD : 100/0, 96/4 et 90/10 respectivemeptdPo. de 0, 0,2
et 0,5.

Ce cinquieme chapitre expligue le comportement en oxydation/corrosion du
Cerasep®A40C en fonction des conditions environnementales. Dans la premiere partie, la
méthodologie appliquée est rappelée et les vieillissements réalisés sent_fspartie 2
détaille les propriétés mécaniques en traction et les résultats des analyses physico-chimiques.
Les comportements mécaniques en traction cyclée a 550°C des éprouvettes oxydées sont
comparés a celui du matériau sain pour mettre en évidence 1’influence des phénoménes
d’oxydation. Des caractérisations morphologiques et physico-chimiques post mortem révelent
et localisent les dégradations du matériau. Dans la derniére partie, les domaines de
fonctionnement critique/non critique du composite sont identifiés. Un tableau récapitulatif en
annexe 1 résume I’ensemble des données sur toutes les éprouvettes de Cerasep®A40C
vieillies (variation de masse, données mécaniques a rupture et bilan des caractérisations

morphologiques).

V.1. Méthodologie

V.1.1. Vieillissements réalisés

Le comportement en oxydation/corrosion du Cerasep®A40C a été établi a partir
d’éprouvettes vieillies de type haltéere Avant d’étre vieillies, les éprouvettes sont pré-
endommagées a température ambignigu’a une contrainte de 150 MPa (contrainte
rapportée a la section dezane utile de I’éprouvette). Ceci permet la création d’un réseau de
fissures au sein des éprouvettes avant leur vieillissement statigue dans les fours
d’oxydation/corrosion. Par la suite, les caractérisations mécaniques résiduelles des

éprouvettes post-vieillissements sont mesurées en traction cyclée a chaud, a 550°C.
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V. Comportement en oxydation/corrosion du Cerasep®A40C

Les comportements mécaniques des éprouvettes vieillies sont alors comparés a ceux
du composite non vieilli. Les caractérisations morphologiques et physico-chimiques sont
réalisées sur les faciés de rupture et des coupes polies pour différentes orientations vis-a-vis

des fibres.

Les différentes campagnes de vieillissement réalisées sont justifiées dans le chapitre 2

et sont résumées dans la Figure V-1.

.
1050 F-

() Vicillissement réalisé

950 [

850

750 b

650 -

()
J

OT—450

-
J \
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T

- 0,5

= 02 R
450 =T
0.5 1 2

Pression totale (atm)

Tempeérature (°C)

Figure V-1 : Représentation schématique des conditions expérimentales considérées dans ces
travaux de these

L’influence de la pression totale ainsi que du mélange gazeux considéré sur la capacité
du matériau a s’autoprotéger est apprécié par la comparaison des résultats obtenus sur les
éprouvettes vieillies a 550°C. L’influence de la température est ensuite détaillée pdatalyse
des résultats issus des campagnes réalisées pour une pression totale de 1 atm dans un mélange
gazeux fixé Air/HO 96/4 soit un rapport de;Ry/Po, de 0,2.

V.1.2. Description des éprouvettes

La Figure V-2 définit les différentes zones pouvant étre considérées pour les

éprouvettes de type haltére :
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V. Comportement en oxydation/corrosion du Cerasep®A40C

- La zone vieillie,correspondant a la partie de 1’éprouvette se situant dans la zone
« chaude » du four (zone ou la température = température de consigne = 10°C a pression
atmosphérique et + 25°C a haute pregsion

- La zone utile, représentant la zone fissurée lors des pré-endommagements a 150 MPa.

FZone vieillie
Fone o chaude » du four

Etendue Zone movenne i | atm= 154 20
cm

I Zong utile

|
|
Etendue Zone moyenne 4 2 atm = § em / ;

|

[

| Avee

Masse éprouvette totale = 34 = 2 g
Masse zone utile éprouvette =8+ 3 g

Figure V-2 : Illustration d’une éprouvette haltere du Cerasep®A40C avec distinction de la zone
utile, de la zone vieillie

Lors des campagnes de vieillissement, les variations de masse des éprouvettes sont
mesurées. Ces variations de masse pourront étre rapportées soit a la masse de la zone utile
correspondant a la partie pré-fissurée soit adsse totale de 1’éprouvette. Dans le cadre de
ces travaux, il a été choisi de considérer la masse totale de I’éprouvette lors du calcul des

variations de masses globales.

V.2. Comportement en oxydation/corrosion du Cerasep®A40C a 550°C

V.2.1. Suivi des variations de masse des éprouvettes pendant leur vieillissement

Les variations de masse des éprouvettes mesurées pendant les vieillissements
traduisentle comportement global du composite dans les conditions considérées. A cette
température, elles sont directemesiices au comportement des éléments borés, constituants
les plus réactifsUn gain de masse est associé a la production d’une phase oxyde condensée
alors qu’une perte de masse représeldeformation d’oxydes principalement volatiles

conduisant & une consommation du matériau continue et linéaire dans le temps.

Les variations de masse mesurées en fonction du temps sont données pour des

meélanges Air/HO et pressions totales variés (Figure V-3).
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Figure V-3 : Variations massiques des éprouvettes de Cerasep®A40C vieillies dans des
différents environnements gazeux oxydants et corrosiivec une pression totale de 1 ou 2 atm a
550°C

Pour I’ensemble des éprouvettes vieillies et quelles que soient les campagnes, une
perte de masse est observée pendanprigsieres 25 heures d’oxydation. Cette perte de
masse tres faibleje I’ordre de 0,03 %, peutétre associée a 1’oxydation des interphases
accessibles via les fissures matriciell@ant leur protection éventuelle par formation d’un

oxyde condensée.

Par la suite, deux tendances peuvent étre observéds quelsoit la pression totale.
En présence de vapeur d’eau, des pertes de masse quasiment linéaires en fonction du temps
sont mesurées.dS pertes de masse peuvent étre alors associées a une volatilisation continue
d’une proportion constante des oxydes formés par oxydation/corrosion des couches
matricielles. Sous air sec, les variations de masse sont postipes significatives et se
stabilisent a partir de 140 heures. Ceci peut étre relié () a des phénomeénes
d’oxydation/corrosion peu marqués, (&une cicatrisation efficace des fissures matricielles
et/ou (ili) a un équilibre entre vitesse de formation d’un oxyde condensé et vitesse de
volatilisation. Dans la mesure ou ces variations de masse varient quasi linéairement avec les
temps d’expérimentation supérieurs a 25 heures, des vitesses linéaires de prise ou de perte de
massezlobale de 1’éprouvette sont calculées a partir des points expérimentaux et sont données

dans le Tableau V-1.
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V. Comportement en oxydation/corrosion du Cerasep®A40C

Pression| Vitesse de prise 0
Température Air/H,O(g) | totale | de perte de mass{ Poy)g) | Pu20(Q) Pr20/Poz

(°C) (atm) globale (g.H) (kPa) (kPa)

550 100/0 1 +3.10° 20 0

550 100/0 2 +1,3.10 40 0

550 96/4 1 -1,1.10 19 4 0,2
550 96/4 2 -5,8.10° 38 8 0,2
550 90/10 1 -1,3.10 18 10 0,5

Tableau V-1 : Vitesse de prise ou de perte de masse calculée pour les vieillissements réalisés a
550°C sur éprouvettes haltéres de Cerasep®A40C

A 1 atm, le vieillissement dans le mélange AXZHI0/10 présente une vitesse de perte
de masse plus élevée que celle obtenue dans le mélangeQABGM. En accord avec les
résultats thermodynamiques présentés dans le chapitre 1V (8IV.1.), la volatilisatiofOgu B
(formée par oxydation du4B) est favorisée pdraugmentation de Pyo0(g). En considérant
que 1’équilibre thermodynamique esttoujours établi a I’interface liquide/gaz, la vitesse de
volatilisation (limitée par convection et par diffusigpgut s’exprimer proportionnellement

aux Rixeyozet donc a Brozeq

Le calcul des Ehozeqdans les mélanges Airg® 96/4 et 90/10 montre une €élévation
possible des vitesses delatilisation d’un facteur 4. Expérimentalement, cette augmentation
est limitée a un facteur 1,2nkprésence d’humidité, les couches matricielles riches en SiC
deviennent plus réactives, il est alors possiblelts apportent une contribution positive
dans la variation de masse globale de 1’éprouvette induisant le décalage entre la partie
expérimentale et le calculette différence peut aussi s’expliquer par le fait d’avoir choisi de

rapporter la perte de masse a I’éprouvette entiere et non pas a la zone utile.

Dans un mélange gazeux fixé, [augmentation de la pression totale conduit & un
accroissemente la vitesse d’oxydation des couches B-C, mais la quantité résiduelle d’oxyde
condensé dépend du rapporb#Po, dans le milieu gazeux. Sous air sec, le vieillissement
réalisé & 2 atm présente un léger gain de masse au bout des 300 hapéesndntation

témoignant des phénomeénes d’oxydation plus importants qu’a pression atmosphérique.

Sous air humide, dans le mélange ANIHI96/4 (Ri20/Poz de 0,2), I’augmentation de
la pression totale jusqu'a 2 atm entraine une diminution de la vitesse de perte de masse

(environ 2 fois plus faible que celle a 1 atm).
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L’augmentation de la pression totale entraine une augmentation proportionnelle de
Po2(g) et de Ry20(g). Compte tenu des ordres partiels réactionnels associgg)ad@ns la loi
cinétique d’oxydation du B-C et a $0 dans la quantité d’espéces HyByO, en équilibre, une
augmentation de la vitesse d’oxydation des couches B-C supérieure a celle de la volatilisation
du B,Osformée est attendu&nfin, 1’élévation de la pression totale de 1 a 2 atm conduit a un
abaissement de la vitesse des dam facteur 2 (a débit total constant et température
ambiante)L’évacuation des especes hydroxydes est alors plus lente impliquant une limitation

de la volatilisation du BDs.

Les variations de masse obtenues pour ces premiers vieillissements ont permis de
mettre en évidence I’influence de la pression totale et Py2o/Po2 du milieu environnant sur la
compétition des phénomenes mis en jeu dans la formation et volatilisatiofOduldhs le
Cerasep®A40C. Il est néanmoins important de se rendre compte des faibles variations de
masse mesurées et donc de la faible réactivité du matériau dans ces conditions de température
et pour des temps de vieillissement de 300 heures. En effet, la plus grande variation de masse
relevée est de I’ordre de — 0,12 % ce qui représente une perte de masse globale de I’éprouvette
de 36 mg environ. Lors des caractérisations morphologiques post-vieillissement, de faibles

dégradations sont alors attendues.

V.2.2. Caractérisations mécaniques post-vieillissement et discussion des résultats

Remargues préliminaires sur la validité des essais

Les mesures des propriétés mécaniques résiduelles post-vieillissement ont été réalisées
a partir de traction cyclée a chaud (550°C). Lors de ces essais mécaniques, des problémes ont

été rencontrés.

Dans un premier temps, des ruptures hors zone utile ont été constatées pour certaines
des éprouvettes testées. La zone de rupture est prégentéiéensemble des éprouvettes
caractérisées en annexe 1. Ces ruptures non conformes peuvent s’expliquer par un gradient
thermique existant dans le montadge!’éprouvette avec une difféerence de plus de 400°C

entre la zone utile et la zone de serrage.

Dans un deuxiéme temps, I’analyse des courbes de comportement a revélée des
difficultés lors de la mise en place des essais mécaniques et de leur réalisation. Les courbes de
comportement qui suivent montrent les 3 cas de figures rencontrés lors de ces caractérisations
(Figure V-4).
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V. Comportement en oxydation/corrosion du Cerasep®A40C

La courbe a) représente une courbe de comportement habituellement observée pour les
éprouvettes de Cerasep®A40C avec des déformations résiduelles généralement comprises
entre 0 et 0,15%. Le graphe b) illustre un des premiers comportements inattendusiguisqu
nette augmentation de I’évolution des déformations résiduelles est remarquée. D’autant plus,
que cette augmentation n’est pas justifiée par les résultats obtenus lors des caractérisations
morphologiques et physico-chimiques des éprouvettes.

La derniere courbe de comportement c) illustre le cas de figure opposé au cas
précédent puisque 1’évolution des déformations résiduelles est décroissamiecours de 1’essai
et atteint mémes des valeurs négatives. Ce type de comportement impliquerait que

I’éprouvette ait €té en compression et non pas en traction lors du test mécanique.
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350 -
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307 ) 550°C— Air/H ;0 96/4- 2 atm- 300 h
300 -
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Figure V-4 : Exemple de courbes de comportement global obtenues sur les éprouvettes de
Cerasep®40C en traction cyclée a 550°C

Lors des essais, un seul extensometre est placBépusuvette ne permettant pas
d’obtenir un déplacement moyen. Le déplacement mesuré est alors un déplacement local
témoignant de la déformation du matériau au point de mesure. Ainsi, un mauvais alignement
de I’éprouvette dans les mors de I’appareil de traction peut entied pendant I’essai des
chargements non homogenes génédaltcomportements locaux différents au sein d’une

méme éprouvette (traction ou compression).

Enfin, tne mauvaise fixation et un glissement de I’extensométre sur 1’éprouvette

peuvent aussi justifier de ces mesures de déformations résiduelles peu conventionnelles.

Les courbes de comportement présentant les problémes d’acquisition en déformation
ne sont alors que partiellement exploitées. Les déformations a rupture pourraient £tre sou
estiméeslans le cas d’une évolution de la déformation relevant des mises en compression a
charge nulleA I’opposé, les déformations a rupture pour les courbes de comportement avec
une évolution des déformations résiduelles excessives sont peu repré&sempuisqu’elles

surestiment la déformation a rupture réelle du matériau.

Dans le cas de rupture des éprouvettes dans les mors ou conges, les données a rupture
peuvent étre extraites.eLcomportement de 1’éprouvette testée reste correct mais il est

probable que les données a rupture (contrainte et déformatian} sdérieures a celle

attendues.
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Exploitations des courbes de comportements mécanigues post-vieillissements

Les éprouvettes vieillies a 550°C conservent globalement en traction cyclée a 550°C
un comportement endommageable non linéaire typique des composites SiC/Si-B-C. Les
propriétés mécaniques a rupture des éprouvettes sont référencées dans les graphiques qui

suivent (Figure V-5 et Figure V}6

1.4
» ® 150h ®140h ©170h ®300h
1.2 -
| © ] ™ Référence
5 - ] Matériau sain
S - (*)
3 : : ™
e
0,6
0.4 '
0.2
0 - B : :
Air sec -1 atm Airsec - 2 atm  Air/H20 96/4 -1 Air/H20 90/10 -1 Air/H20 96/4 -2
atm atm atm

Figure V-5 : Evolution de la contrainte a la rupture en traction cyclée a 550°C des éprouvettes
de type haltére vieillies a 550°C en fonction du temps et des conditions de vieillissement (pression
totale et mélange Air/H0)
Légende : (*) éprouvette ayant rompu hors de de la zone utile en traction cyclée a 550°C

Les vieillissements effectués a 550°C ne modifient pas significativement les valeurs de
la contrainte a rupture o,. En effet, il ne faut pas tenir compte de 1’abaissement de 30 % de la
contrainte a rupture post-vieillissement pour les éprouvettes vieilliededarddange Air/HO
96/4 pendant 170, 300 h & 1 atm et pendant 170 h a 2 atm : les 3 éprouvettes ont rompu dans
les mors et/ou congés pendant 1’essai de traction. La valeur observéde o, est donc une valeur
par défaut de la contrainte a rupture. Cette rupture a pu étre engendrée par ageherg
fissure au niveau des talons de 1’éprouvette lors du serrage dans les mors. En ce sens, les
éprouvettes vieillies dans des conditions les plus séveres (mélangeQAig®BI10) ne
montrent pas d’abaissement de la contrainte a rupture du matériau, du moins aprés 300h. Ces
données sont d’autant plus fiables que les 3 éprouvettes vieillies dans ces conditions ont

rompu dans la zone utile.
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Les plus faibles valeurdes & sont cohérentes avec celldss o, pour les essais

mécaniques avec une rupture prématurée.

Le fort abaissement des déformations (environ 30 %) est également relevé pour les
éprouvettes vieillies dans un mélange AIH96/4 pendant 170, 300 h a 1 atm et pendant
170 h a 2 atm. Pour les mémes raisons expliquées précédemment, cet abattement n’est pas

représentatif des propriétés mécaniques a rupture des éprouvettes vieillies.
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Figure V-6 : Evolution de la déformation a la rupture en traction cyclée a 550°C des éprouvettes
de type haltére vieillies a 550°C en fonction du temps et des conditions de vieillissement (pression
totale et mélange Air/HO
Légende: (*) éprouvette ayant rompu hors de de la zone utile en traction cyclée a 550°C

(-) évolution des déformations en défaut lors des essais en traction cyclée a 550°C

Les évolutions des modules sécants sont déterminées a partir des courbes contrainte-
déformation des éprouvettes haltéres testées en traction cyclée a 550°C (sans déplacement de
I’éprouvette dans les mors). L’évolution E/E permet de suivre 1’état d’endommagement dans
le matériau au cours de I’essai jusqu’a sa rupture (Figure V-7. Pour s’affranchir de la
dispersion du matériau, dst choisi de considérer le paramétre d’endommagement E/Eq (avec
E le module sécant des boucles d’hystérésis et Eg le module initial de 1’éprouvette calculé a

partir du pré-endommagement a 150 MPa).

Pour les éprouvettes vieillies sous air sec, il est constaté un endommagement plus
rapide que pour le matériau de référence, entrainant cependant peu de conséquences sur les

propriétés mécaniques a rupture du matériau (Figurg Y*a@nalyse des ouvertures de cycle
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et des déformations résiduelles en fonction de la contrainte maximale suivent cette tendance

(Figure V-8 et Figure V-9). Les évolutions observées sont similaires a celle obtenue sur le
matériau non oxydé.

Quele que soit la pression totale considérée 1 ou 2 atm, les vieillissements réalisés
sous air sec a 550°C n’entrainent pas de modifications significatives du comportement

meécanique du Cerasep®A40C (résultats en accord avec les variations de masse mesureées).
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Figure V-7 : Evolution du module sécant en fonction de la contrainte maximale appliqguée des
éprouvettes de Cerasep®A40C vieillies a 550°C sous air sede I’éprouvette de référence non
oxydée
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Figure V-8 : Evolution des ouvertures de cycle en fonction de la contrainte maximale appliquée
des éprouvettes de Cerasep®A40C vieillies a 550°C sous air eede I’éprouvette de référence
non oxydée
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Figure V-9 : Evolution des déformations résiduelles en fonction de la contrainte maximale
appliguée des éprouvettes de Cerasep®A40C vieillies a 550°C sous airesele I’éprouvette de
référence non oxydée

Les éprouvettes vieillies sous air humide présentent globalement un endommagement
plus rapide que celui observé pour les éprouvettes vieillies sous air sec et le matériau non
oxydé (Figure V-10). Les vieillissements sous air humide entrainent alors des modifications
dans le matériau influencant le comportement mécanique du Cerasep®A40C.
L’endommagement peut en effetdevenir plus important par I’action faiblement protectrice du
verre et/ou la création d’espaces libres au niveau des interfaces fibres-matrice dans ces
conditions d’oxydation/corrosion. En d’autres termes, la limite du domaine linéaire est
abaissée (glissement entre fibre et matrice) et la fissuration matricielle commence a plus faible

contrainte entrainant une saturation a un niveau de sollicitation moins élevé.

La comparaison de I’évolution des modules sécants des éprouvettes vieillies dans les
deux mélanges Air/lD permet de voir que les éprouvettes vieillies dans le mélange 96/4
présentent un endommagement plus critique que lessalkla peut s’expliquer par la
différence de réactivité des constituants riches en SiC. Cette derniere augveerteteneur
en vapeur d’eau du milieu environnant. Il est alors possible que les modifications de la
rugosité de surface par format d’une couche de silice plus épaisse dans le mélange
Air/H,O 90/10 limitent I’endommagement du matériau vieilli dans ces conditions

comparativement a celui vieilli dans le mélange Aif)H96/4.
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Figure V-10: Evolution du module sécant en fonction de la contrainte maximale appliquée des
éprouvettes de Cerasep®A40C vieillies a 550°C sous air humietede 1’éprouvette de référence
non oxydée

Les ouvertures de cycles mesurées pour les éprouvettes vieillies sous air humide sont
plus élevées que celles mesurées pour le matériau Gaiphénoméne caractérise une
augmentation des longueurs déliées associée a un affaiblissement de la liaison fibre-matrice
(Figure V-11).

Il est aussi intéressant de constater que les éprouvettes vieillies dans le mélange
Air/H,0 96/4 présentent un affaiblissement de la liaison fibre-matrice Iégérement plus marqué
gue les éprouvettes vieillies dans le mélange A®H0/10. Ce phénomene peut étre
expliqué par les mémes raisons données précédemment pour les évolutions des modules
sécants (modification des surfaces « frottantes » righ88C par formation d’une couche de

silice plus épaisse dans le mélange AiGH0/10).

Les valeurs plus élevées de déformations résiduelles traduisent aussi une dégradation
plus marquée des éprouvettes vieillies, notamment dans le mélangeQABBAH apres 50
heures (Figure V-12). En accord avec les variations de masse des éprouvettes &ieillies
550°C, il est noté que ces premieres heures correspondraient a une oxydation des interphases
accessible via les fissures matricielles Dans ce faible temps, les processus
d’oxydation/corrosion des couches matricielles ne conduisent pas a farmation d’oxyde
liquide cicatrisanten quantité suffisante pour combler I’entrée des fissures et limiter la

consommation des interphases.
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La disparition de ce lien entre fibre et matrice provoque ainsi un abaissement de
I’efficacité du transfert de charge. Aucune modification notable des surfaces libérées ne se

produit pour augmenter la contrainte de cisaillement interfacial.
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Figure V-11: Evolution des ouvertures de cycle en fonction de la contrainte maximale appliquée
des éprouvettes de Cerasep®A40C vieillies a 550°C sous air humétide I’éprouvette de
référence non oxydée
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Figure V-12: Evolution des déformations résiduelles en fonction de la contrainte maximale
appliguée des éprouvettes de Cerasep®A40C vieillies a 550°C sous air huneitdde I’éprouvette
de référence non oxydée
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V.2.3. Caractérisations morphologiques, physico-chimiques et discussion des résultats

e Vieillissement sous air sec

L’observation des faci¢s de rupture et des coupes polies des €prouvettes vieillies a
550°C sous air sec a une pression totale de 1 ou 2 atm met en évidence les faibles

dégradations des matériaux dans ces conditions de vieillissement.

1 mm

Figure V-13: Micrographies MEB des faciés de rupture en traction cyclée a 550°C des
éprouvettes de Cerasep®A40C oxydées sous air sec a 550°C pendant 300 h a) a pression
atmosphérique 1 atm, b) a 2 atm

Les facies de rupture observés révelent un mode de rupture non fragile uniforme sur la
section avec un déchaussement des fibres similaire a celui observé sur matériau sain de
I’ordre de 400 + 200 um quel que soit le temps de vieillissement. Des cartographies EDS ont
et réalisées a la surface de ces faciés, ils n’ont pas permis de détecter des zones a forte
concentration en oxygene révélatrice de la présence d’oxyde que ce soit au niveau des
couches matricielles ou dans les torons fibreux. Enfin, ’analyse du faciés des fibres (Figure
V-14) des éprouvettes vieillies sous air sec montre globalement des miroirs assez étendus

(Figure V-15) témoignant de leur rupture a faible énergie.
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Figure V-14: Micrographie MEB des faciés de rupture des fibres pour I’éprouvette de
Cerasep®A40C vieillie sous air sec a 550°C a pression atmosphérique pendant 300 h

Défaut (initiation de la rupture
Miroir
(Propagation de la rupture a vitesse control

Zone turbulente

(Fin de rupture)

Figure V-15: Micrographie MEB d’un faciés de rupture d’une fibre typiquement observé pour
les éprouvettes de Cerasep®A40C vieillies sous air sec a 550°C a 1 ou 2 atm

Les observations des coupes polies (longitudinales ou transversales) révélent un
matériau trés peu dégradé a 550°C sous air sec a 1 ou 2 atm. Les couches extérieures
matricielles des éprouvettes vieilies ne montrent pas de changements morphologiques
significatifs méme aprés 300 heures de vieillissement (Figure V-16). Des cartographies EDS
ont permis de montrer le maintien de I’interphase pyrocarbone autour des fibres Nicalon 207
dans les premiéres strates (sous le seal-coat) du Cerasep®A40C quelles que soient les

conditions de vieillissement sous air sec (Figure V-17).
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Figure V-16: Micrographies MEB du seal-coatde coupes polies transversales a ’axe de
sollicitation des éprouvettes de Cerasep®A40C oxydées sous air sec a 550°C pendant 300
ha)alatm,b)a?2atm

Fibre Nicalon 20

Interphase PyC

Fissure

Figure V-17 : Cartographie EDS donnant la répartition du carbone dans la premiére strate de
I’éprouvette vieillie autour d’une fibre Nicalon 207 proche d’une fissure a 550°C sous air sec a 1
atm pendant 300 h

Sous air sec, on s'attend a ce que J&;Bormé par oxydation ne soit pas volatilisé
significativement et colmate les fissures matricielles. Les caractérisations chimiques n’ont
cependant pas permis de mettre en évidence la présence d’oxyde : sa quantité est certainement
trop faible pour étre détectée. Cette hypothése est en accord avec les tres faililmssvdeia
masse mesurées pendand heures d’oxydation (< 0,01%). Néanmoins, une protection du
renfort fibreux a cceur et en périphérie du matériau s’avére efficace. Ces conditions de
vieillissement ne sont pas pénalisantes pour le Cerasep®A40C, puisqu’au bout de 300 heures
de vieillissement les propriétés mécaniques a rupture des éprouvettes sont maintenues malgré

un endommagement légerement plus rapide que le matériau sain.

e Vieillissement sous air humide

Pour les éprouvettes vieillies sous air humide (A@OH6/4 et 90/10) & 1 atm et sous
Air/H,0 96/4 a 2 atm, les faciés de rupture évoluent en fonction du temps de vieillissement.
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Ainsi, les éprouvettes vieillies pendant 50 heures possedent des facies similaires a
celui observé pour le matériau non oxysk&c des longueurs moyennes d’extraction de fibres

du méme ordre de grandeur (400 + 200 pm).

En revanche, pour des temps supérieurs, les facies de rupture présentent a la fois des
zones de rupture « classique » semblables a celles observées sur le composite non oxydé avec
déchaussement des fibres (400 + 200 um) et des zones de rupture fragile (les fibres ont rompu
dans le plan matriciel). Ces faciés et/ou zone seront nommeés facies de rupture et/ou zone
« mixte » (Figure V-18

Faciés de rupture similaire au
faciés de rupture du matériau

non oxydeé

Déchaussement des fibres

Apparition de zones de rupture

mixte a cceur du matériau

Diminution des longueurs

d’extraction de fibre
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Multiplication des zones de
rupture mixte et/ou fragile a

cceur du matériau

ST g

__ [ 2
Zones de rupture non fragile en

périphérie : déchaussement des fibre

Figure V-18: Micrographies MEB des faciés de rupture en traction cyclée a 550°C des
éprouvettes de Cerasep®A40C oxydées sous air humide AigBl 96/4 a 550°C a
pression atmosphérique pendant a) 50 h, b) 170 h et ¢) 300 h
d) Agrandissement d’une zone de rupture mixte

Ces zones de rupture fragile se caractérisent par des ruptures de fibres avec: (1) le
défaut responsable de la rupture de type surfacique et (2) la faible étendue du miroir indiquant
une rupture pour une énergies élevée. A 1’opposé, les fibres en périphérie du matériau, qui
ont rompu avec un déchaussement notable présentent des faciés avec des zones "miroir" plus
étendues (Figure V-19). Cette différence de comportement indique que les fibres en périphérie
ont rompu a plus faible énergie.
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Miroir

Faible étendue de la Faciés miroir d’une
zZone miroir fibre déchaussée

Figure V-19 : Facies de rupture des fibres observés dans des zones de rupture fragile et non
fragile

L’observation des coupes polies réveéle pour toutes les éprouvettes vieillies sous air
humide a 550°C, des zones de décohésion le long des couches matricielles B-C. Ces zones de
décohésion peuvent étre expliquées par la présence d’un verre au niveau de ces interfaces
qui a ensuite été arraché lors des étapes de polissage en raison de sa fragilité. Néanmoins, la
réalisation de cartographie chimique au niveau de ces décohésions n’a mis en évidence que
des zones comblées par la résine d’enrobage. Ces décohésions correspondent alors a des
espaces vides crées le long des couches B-C lors des vieilissements des éprouvettes.
Comparativement, les éprouvettes vieillies a 2 atm avec la vitesse de perte de masse la moins

élevée présentent des zones de décohésion moins marquées.

Enfin, les couches matricielles riches en SiC étant moins réactives ont des interfaces

moins dégradées que celles des couch€s B-
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Figure V-20: Micrographies MEB du seal-coat de coupes polies des éprouvettes de
Cerasep®A40C oxydées sous Air/#D a) 96/4, b) 90/10 a pression atmospheérique, c) 96/4
a 2 atm a 550°C pendant 300 h

A 550°C, sous air humide, quelle que soit la pression totale considérée, des
modifications du faciés de rupture ont pu étre constatées. Des zones de rupture mixte ont été
observéegrincipalement a coeur du matériau. Une analyse statistique du nombre de ces zones
en fonction du temps de vieillissement a été réalisée. Ainsi, ’augmentation du temps
d’oxydation des éprouvettes conduit a une élévation du nombre de torons ayant rompu
brutalement dans le facies de rupture (Figure V-21). Les dégradations chimiques des
éprouvettes par oxydation/corrosion induisent alors ces modifications. Dans ces conditions,
les espéces hydroxydes gazeused(H,) formées peuvent diffuser vers I’extérieur via les
fissures matricielles,mais aussi vers l’intérieur du matériau. La dissolution de ces
hydroxydes, dans la silice formée par I’oxydation des constituants riches en SiC, notamment
les fibres, contribue a augmenter grandement leurs vitesses d’oxydation (augmentation de la

perméabilité de la couche de SO
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La rugosité de surface des fibres augmente avec cette couche den@&iO
uniformément répartie. Les déplacements fibre-matrice sont limités, voire bloqués, entrainant

une ¢élévation de la contrainte interfaciale T [Jacobson1999, More2001].
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Figure V-21: Distribution statistique des différentes zones de rupture (fragile, non fragile,
mixte) au sein des éprouvettes de Cerasep®A40 vieillies sous air humide (AulH96/4) a 550°C
a pression atmosphérique en fonction du temps de vieillissement

La présence de silice autour des fibres dans les zones de rupture fragile et/ou mixte n’a
pas été mise en évidence lors des caractérisations plysicories. L’observation des
faibles étendues des zones "mirai¢"ces fibres témoigne néanmoins de 1’augmentation de la
contrainte T dans ces zones en accord avec 1’explication donnée précédemment. A plus longue
durée (t >> 300 heures), un collage des fibres « efficace et décelable » pmmnirgditer un

comportement fragile du composite.

En outre, la comparaison des éprouvettes vieillies dans le mélangeQA\ighi4 et
dans le mélang®0/10 n’a pas révélé de différence morphologique notable en accord avec les
faibles vitesses de perte de masse mesurées. Les dégradations constatées se situent dans les
premieres couches matricielles et notamment le long des couches B-C. Au niveau de ces
couches ou en fond de fissure, aucune trace de verre n’a été mise en évidence. Néanmoins, la
présence de résine d’enrobage le long des coucheHndique la création d’espace vide lors
de I’oxydation du Cerasep®A40C. Les espaces de B-C consommés n’ont pas été comblés par

le B,O3 qui est entierement volatilisé.
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Les caractérisations physico-chimiques du renfort fibr@liont pas révélé de
dégradations significatives a cceur ou en périphéric du matériau : la présence des interphases
de PyC a pu étre vérifiée. De plus, aucune zone écaillée n’a été observée autour des fibres, ce
qui aurait pu témoiger de la présence évemtle d’un verre friable et arraché lors des étapes
de polissage. Les résultats sont identiques pour les éprouvettes vieillies a 550°C dans le
mélange Air/HO 96/4 a 2 atm avec des dégradations morphologiques moins marquées que

celles oxydées a 1 atm, en accord avec les variations de masse mesurees.

Malgré des conditions de vieilissement variables a 550°C, les caractérisations
morphologiques ne permettent pas de révéler des modifications significatives en fonction de
la pression totale (1 ou 2 atm) ou du mélange gazeux considéré,(A@44 ou 90/10). Le
temps maximal de 300 heures de vieillissement n’est slirement pas suffisant pour dégrader de

maniére notable le Cerasep®A40C en accord avec les propriétés mécaniques des éprouvettes.

Ces conditions correspondent cependant toutes a des conditions de non cicatrisation du

matériau.

V.3. Comportement en oxydation/corrosion du Cerasep®A40C dans un
mélange Air/H,O 96/4 a pression atmosphérique

V.3.1. Suivi des variations de masse des éprouvettes pendant leur vieillissement

Les variations de masse des éprouvettes vieillies entre 550 et 950°C dans un mélange

Air/H,0 96/4 a pression atmosphérique sont données dans la Figure V-22.
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Figure V-22: Variations massiques des éprouvettes de Cerasep®A40C vieillies dans le mélange
gazeux Air/H,O 96/4 a pression atmosphérique entre 550 et 950°C
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En fonction de la température, deux comportements peuvent étre distingués. Ainsi,
pour les températures de 550 et 650°C, une perte de masse quasi linéaire est mesurée dans le
temps. Alors que pour les températures supérieures, 750 et 950°C, un gain de masse est

mesureé.

Les pertes de masse sont associées a uhéligation continue d’une proportion
constante et quasi totale des oxydes formés par oxydation/corrosion des couches matricielles
alors que les gains de masse indiquent la formation d’oxydes condensés au sein du composite
lors de son vieillissement. Dans la mesure ou ces variations de masse sont quasi linéaires sur
les temps d’expérimentation supérieurs a 25 heures, des vitesses de prise ou de perte de masse
globale sont calculées a partir des points expérimentaux et sont présentées dans le Tableau
V-2.

Vitesse de prise
Température| ou de perte de
(°C) masse (g.h)
550 -1,1.10'
650 -8,6.10°
750 +2,6.10°
950 +8,1.10°

Tableau V-2 : Vitesse de prise ou de perte de masse calculée pour les vieillissements dans un
mélange Air/H,O 96/4 & pression atmosphérique sur éprouvettes halteres de Cerasep®A40C

L’augmentation de la température dans un milieu gazeux donné conduit
respectivement a 1’augmentation de la vitesse d’oxydation des couches matricielles B-C
[Garitte2007] et a la diminution de la vitesse de volatilisation glbgBormé en accord avec
les résultats thermodynamiques du chapitre IV. A 550 et 650°C, les pertes de masse
guasiment linéaires en fonction du temps traduisent la consommation du matériau et plus
précisément la récession des couches matricielles B-C. La vitesse de volatilisatigbs;du B
devient égale a la vitesse d’oxydation de B-C qui est alors incapable de se protéger. En
considérant que 1’équilibre thermodynamique est toujours établi a I’interface liquide/gaz, quel
que soit le processus réactionnel limitant, la vitesse de volatilisation peut s’exprimer
proportionnellement aux pressions partiellagf, et donc a Bozeq Le calcul des pressions
partielles Bzozeq@ 550 et 650°C dans le mélange Au@HI96/4 montre un abaissement de la

vitesse de volatilisation du,Bs d’un facteur 1,8.
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Cette valeur est trés proche du facteur expérimental de 1,3 calculé a partir des vitesses
de perte de masse a 550 et 650°C. Ainsi, bien que le matériau soit un composite multi-
constituant, son comportement en oxydation est fortement dépendant de celui du matériau B-

C a ces basses températures.

Les campagnes de vieillissement a 750 et 950°C révelent en revanche des variations
de masse positives, et ce, dés les premieres heures de vieillissement. Cela s’explique par la
formation d’un oxyde condensé au sein du composite. Comme il a été dit précédemment,
I’¢lévation de la température conduit a une augmentation de [’oxydation des couches
matricielles B-C et inversement a un fort abaissement de la vitesse de volatilisatigbzde B
Le calcul des Bhozeqrévele une diminution des pressions @©48d’un facteur 4 entre 550 et
950°C. Entre 750 et 950°C, cette diminution n'estdjue facteur 1,3. Expérimentalement, la

vitesse de prise de masse a 950°C est multipliée par 3 par rapport a celle mesurée a 750°C.

Le gain de masse observé qui est beaucoup plus grand que celui prévu théoriquement
s’explique par la contribution des éléments riches en silicium pour ces températures et
notamment la couche Si-B-C (réactive des 800°C). Ces deux températures indiquent alors la
compétition entre (i) la formation dw®s, (ii) sa volatilisation en présence deg), (iii) la
formation de silice protectrice par 1’oxydation des couches matricielles riches en SiC et (iv) la

dissolution par le BDs; de la silice formée.

V.3.2. Propriétés mécaniques post-vieillissement

Les éprouvettes vieillies a 550, 650 et 750°C ont toutes rompu dans les mors ou les
congés entrainant alors une sous-estimation des propriétés mécaniques a rupture du matériau
apres vieillissement. A titre indicatif, I’abaissement de la contrainte peut excéder 30% pour
ces éprouvettes. Ces résultats ne permettent pas de corréler 1’évolution de la contrainte a

rupture aux vieillissements réalisés.

En revanche, les éprouvettes vieillies a 950°C ont rompu dans la zone utile avec des
contraintes jugées équivalentes a celle du matériau non oxydé quel que soit le temps de

vieillissement (Figure V-23).
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Figure V-23 : Evolution de la contrainte a la rupture en traction cyclée a 550°C des éprouvettes
de type haltére vieillies a 550°C en fonction du temps et des conditions de vieillissement (pression
totale et mélange Air/H0)

Légende: (*) éprouvette ayant rompu hors de de la zone utile en traction cyclée a 550°C

La comparaison des déformations a rupture des éprouvettes est difficile suite aux
problémes rencontrés lors des essais mécaniques pour les éprouvettes vieillies a 650 et 750°C.
Elles sont néanmoins présentées dans la Figure V-24 et fournies a titre indicatif. Comme il est
attendu, les courbes globales mécaniques traduisant un comportement en compression avec
des déformations tres faibles voir négatives, révélent des abaissements notables des valeurs
des déformations a rupture. A 1’oppose, les courbes de comportement avec des évolutions de

déformation « en exces » indiquent une valeur au-dessus de celle du matériau non oxydé.

Les éprouvettes vieillies a 950°C présentent des déformations a rupture équivalentes a
celles mesurées sur le matériau sain témoignant de la faible influence du vieillissement sur le
Cerasep®A40C.
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Figure V-24 : Evolution de la déformation a rupture en traction cyclée a 550°C des éprouvettes
de type haltére vieillies a 550°C en fonction du temps et des conditions de vieillissement (pression
totale et mélange Air/H0)

Légende: (*) éprouvette ayant rompu hors de la zone utile en traction cyclée a 550°C

(-) ou (+) évolution des déformations respectivement en défaut ou en exces lors des essais

Les exploitations (évolutiongu parameétre d’endommagement, des ouvertures de
cycle et des déformations résiduelles) sont présentées pour les éprouvettes vieillies a 550 et
950°C dans le mélange AirfB 96/4 a pression atmosphérique dans les figures V-25 a V-27
Pour ces éprouvettes, aucun problérardgistrement des déplacements n’a été identifié lors

des essais de traction cyclée a 550°C post-vieillissement.

L’évolution du parametre d’endommagement E/Eq des éprouvettes vieillies a 550°C a
déja été présentée dans la premiere partie de chapitre. Les éprouvettes vieillies a 950°C
présentent un endommagement tres similaire au matériau de référence non oxydé. Néanmoins,
une rigidification des éprouvettes est constatée pour les faibles contraintes pouvant étre

attribuée a la présence de silice formée par oxydation des couches matricielles riches en SiC.

Cet endommagement différent pour les éprouvettes vieillies a 950 et 550°C sont en

accord avec les variations de masse mesurées.
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Figure V-25: Evolution du paramétre d’endommagement E/E;en fonction de la contrainte
maximale appliquée des éprouvettes de Cerasep®A40C vieillies a 550 et 950°C sous air humide a
pression atmosphérique

Les évolutions des ouvertures de cycles et des déformations résiduelles (Figure V-26
et Figure V-27) témoignent également de dégradations bien différentes en fonction de la
température de vieillissement. Les éprouvettes vieillies a 550°C présentent une augmentation
rapide des ouvertures de cycles et des déformations résiduelles caractéristiques résultant d'un

affaiblissement de la liaison fibre-matrice favorisant le glissement des fibres dans la gaine
matricielle.

En revanche, celles vieillies a 950°C présentent des ouvertures de cycles et des
déformations résiduelles globalement similaires a celles observées sur le matériau non oxyde.
Néanmoins, les ouvertures de cycles des éprouvettes vieillies augmentent de maniére plus
significative a partir de 200 MPa. Cela implique alors un affaiblissement de la liaison fibre-
matrice plus important que dans le matériau sain. Cet affaiblissement peut-étre expliqué par la
présence €ventuelle d’un oxyde liquide remplagant progressivement 1’interphase de carbone

lors de I’essai mécanique a 550°C favorisant le glissement de la fibre dans la gaine

matricielle.
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Figure V-26: Evolution des ouvertures de cycle en fonction de contrainte maximale appliquée
des éprouvettes de Cerasep®A40C vieillies a 550 et 950°C sous air humide a pression
atmosphérique
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Figure V-27 : Evolution des déformations résiduelles en fonction de la contrainte maximale
appliguée des éprouvettes de Cerasep®A40C vieillies a 550 et 950°C sous air humide a pression
atmosphérique

V.3.3. Caractérisations morphologiques, analyses physico-chimiques et discussion des

résultats

Compte tenu des variations de masse mesurées lors des campagnes de vieillissement a
550, 650, 750 et 950°C dans le mélange ADH6/4 a 1 atm, il est choisi de présenter les
résultats des caractérisations morphologigues en deux parties.
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La premiere partie est consacrée aux campagnes réalisées a 550 et 650°C entrainant
toutes les deux des pertes de masse du matériau dans le temps. A 1’opposé, la deuxieme partie
présente les résultats obtenus sur les éprouvettes vieillies a 750 et 950°C qui présentent des

gains de masse quel que soitel@ps d’oxydation/corrosion.

e Vieillissements a 550 et 650°C

Les analyses morphologiques et physico-chimiques des éprouvettes vieillies a 550°C
ont déja été présenté¢8V.2.3). Elles sont ici juste rappelées et comparées a celles des

éprouvettes vieillies a 650°C.

Quelle que soit la température considérée, 550 ou 650°C, 1’aspect des facies de rupture
des éprouvettes évolue dans le temps. Ainsi, a partir de 170 heures de vieillissement, des
zones de rupture mixte apparaissent au sein du facies de rupture avec diminution des

longueurs de déchaussement des fibres (Figure V-28).

Zone de rupture mixte

Fibres déchaussées (zone

rupture non fragile)

A0y B e 4

Figure V-28: Micrographie MEB du faciés de rupture de I’éprouvette de Cerasep®A40C
vieillie pendant 300 h a 650°C dans le mélange Aird® 96/4 a 1 atm

L’observation des faciés de rupture des fibres conduit aux mémes conclusions établies

précédemment (Figure V-29

Dans les zones de rupture fragile et/ou mixte, les fibres présentent des zones "miroir"
peu étendues témoignant de leur rupture sous des contraintes locales élevées comparativement
aux zones "miroir" des fibres extraites. Enfin, aucune trace de verra’acié détectée au

niveau des facies de rupture.
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Les sections polies des éprouvettes vieillies a 650°C s’apparentent également a celles
observées a 550°C avec la présence de zones de décohésion le long des couches matricielles
B-C. Ces espaces sont cré&s de 1’oxydation du matériau. Les couches SiC et Si-B-C sont

peu dégradées en accord avec leur faible réactivité wise-1’ oxydation/corrosion.

Figure V-29: Micrographie MEB du seal-coat d’une coupe polie d’une éprouvette de
Cerasep®A40C oxydée sous Air/bD 96/4 a 650°C a pression atmosphérique pendant
300 h

Néanmoins, ces dégradations restent localisées au voisinage des premieres couches du
sealeoat. L’observation des fibres des premiéres strates du matériau ne montre pas de
propagation de I’oxydation a cceur. La présence des interphases de pyrocarbone est toujours
détectée par cartographies EDS. Enfin, les analyses chimiques en fond de fissures ou au
niveau des zones de décohésion le long des couches matricielle B-C ne révelent pas la

présence de verre.

A pression totale et composition du mélange gazeux fixées, 1’augmentation de la
température de 550 a 650°C conduit a une diminution de la vitesse de volatilisatigfz:du B
alors que la vitesse d’oxydation des couches B-C augmente. Néanmoins, quelle que soit la
température, la variation de masse mesurée est une perte de masse quasiment linéaire en
fonction du temps de vieillissement témoignant de la récession entretenue du matériau dans

ces conditions de température et gdeofPop.

Des problemes de glissement des éprouvettes dans les mors lors des essais mécaniques
ne permettent pas de réaliser I’exploitation proposée dans ces travaux pour les matériaux
vieillis a 650°C. Cependant, les éprouvettes vieillies a 650°C présentent des dégradations
morphologiques similaires a celles des éprouvettes a 550°C, il est alors possible de supposer

gue leur comportement mécanique le soit également.
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Les vieillissements a 550°C entrainent un endommagement plus grand que celui
généralement observé pour le matériau non oxydé avec un abaissement du module sécant des
les faibles contraintes. Des ouvertures de fissures qui semblent plus marquées sont également

constatées pouvant témoigner d’un affaiblissement de la liaison fibre-matrice.

Ces conditions de vieillissement sont pénalisantes pour le Cerasep®A40C. Elles
correspondent a des conditions d’utilisation critiques de ce matériau puisque le processus de

cicatrisation ne peut pas intervenir.

¢ Vieillissements a 750 et 950°C

Dans ces conditions de vieillissement, un gain de masse est mesuré quel que soit le
temps d’oxydation/corrosion. L’observation des faciés de rupture des éprouvettes vieillies
révéle des facies de rupture mixtes, mais cette fois-ci des les 50 premigeesl fogydation

(Figure V-30 et Figure V-31). Les zones de rupture mixte et/ou fragile sont éesaunr les

micrographies MEB des faciés de rupture.

Figure V-30 : Micrographies MEB des facies de rupture des éprouvettes oxydées sous air
humide (Air/H ,O 96/4) a 750°C a pression atmosphérique ; a) 50 h et b) 300 h
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Figure V-31 : Micrographies MEB des facies de rupture des éprouvettes oxydées sous air
humide (Air/H ,0 96/4) a 950°C a pression atmosphérique ; a) 50 h et b) 300 h

L’apparition de ces zones de rupture mixte dans les premieres heures d’oxydation
témoigne d’une progression de I’oxydation vers le cceur du matériau. L’observation des
coupes polies révéle des couches matricielles faiblement dégradées quel que soit le temps de
vieillissement. Les couches B-C, pourtant trés réactives a ces températures, ne présentent pas

les zones de décohésion précédemment constatées pour les autres éprouvettes (Figure V-32).

Figure V-32 : Micrographies MEB du seal-coat de coupes polies des éprouvettes de
Cerasep®A40C oxydées sous Air4D 96/4 a pression atmosphérique pendant 300 h a) a 750°C,
b) a 950°C
Cette faible dégradation du matériau au bout de 300 heures implique la mise en place
d’une protection du matériau dans le temps, limitant ainsi les phénoménes

d’oxydation/corrosion. Les variations de masse mesurées indiquent de plus la présence d’un

verre boré ou de type borosilicate au sein du composite apres vieillissement.
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Des observations complémentaires sur coupes polies par polissage ionigue sont venues
compléter ces résultats. Pour les éprouvettes vieillies a 750°C, il n’a pas été possible de
révéler la présence de@®set/ou de BOs-SiO, au sein du composite et ce, méme au bout de
300 heures. Néanmoins, la faibdégradation du matériau ne peut s’expliquer que par la
formation de bouchon cicatrisant de trioxyde de bore au sein des fissures. De plus, la variation
de masse mesurée au bout de 300 h est trés faible de 1’ordre de 0,009 % témoignant de la trés

faible quantité de verre formé dans I’éprouvette.

Pour I’éprouvette vieillie pendant 300 heures a 950°C, des verres borés (confirmé par
cartographie EDS) ont pu étre détectés dans les fissures matricielles et autour des blocs de
matrice ex-résine au plus prés du seal-coat (verre indiqué par des fleches dame [¥-Big)
et Figure V-34.

Fibres

Matrice

exrésine

Figure V-33: Cartographie des éléments N, B, C, O et Si par EDS sur une section polie par
polissage ionique d’une éprouvette de Cerasep®A40C vieillie sous air humide (Air/H,O 96/4) a
950°C a pression atmosphérique pendant 300 h
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l

—

Figure V-34: Micrographie MEB d’une coupe transversale apreés polissage ionique
(perpendiculaire a I’axe de sollicitation) de I’éprouvette de Cerasep®A40C vieillie sous air
humide (Air/H ,0O 96/4) a 950°C a pression atmosphérique pendant 300 h

Les vieillissements réalisés a 750 et 950°C dans un mélange@if6i4 a pression
atmosphérique s’avérent étre des conditions de cicatrisation du Cerasep®A40C. Dans ces
conditions la vitesse d’oxydation des couches matricielles B-C, qui est supérieure a celle de la
volatilisation du BOs, permet la formation d’oxyde résiduel condensé cicatrisant les fissures
matricielles. De plus, cette cicatrisation semble efficace puisque méme aprés 300 heures de
vieillissement les propriétés mécaniques du matériau ne sont pas affectées malgré un faible
affaiblissement de la liaison fibreatrice pour les hautes contraintes (< 200 MPa). Il est
€galement important de préciser que ce verre se trouve principalement proche du seal-coat au
voisinage de la premiere strate du composite. A cceur du matériau, aucun verre n’a été détecte,
ce qui corrobore bien le fait que les fissures d’accés ont dU étre comblées, limitant alors la
diffusion des agents oxydant au cceur du composite. Il est aussi possible de penser que
I’écoulement du verre est difficile et trés lent au sein du matériau. Souvent, lorsqu’il a été
observé, le BO; est localisé dans les fines fissures au contact de la matrice ex-résine et de la
fibre. L’effet des forces capillaires sur la capacité d’écoulement du verre est alors ici un
phénomene non négligeable, puisque aprés vieillissement, sur coupes polies, il a été montré
gue le verre mouille parfaitement la matricerésine et s’accumule préférentiellement sur la
fibre (Annexe 2).
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Le verre ainsi au contact de ces deux constituants peut entrainer leur dégradation

prématurée dans le temps. Ces interactions chimiques ont été détaillées dans le chapitre IV.

Dans les éprouvettes vieillies, ces constituants (fibres et matrice ex-résine) au contact
du verre ne présentent pas dégradations significatives comme conséquence de ces
phénomenes méme au bout de 300 heures de vieillissement. Les qudmtit€sre étant
extrémement faibles, dans des espaces confinés, la saturatioiceedisiVerre peut se produire
pour une quantité tres faible de silice dissoute (donc de SiC 3ttaspudui limite alors la
dégradation prématurée des fibres et/ou matrice ex-résine.

Pour les longues durées dans ces conditions de vieillissemenyyraitd&re possible
d’observer une autocicatrisation effective du matériau malgré une dégradation prématurée
possible des fibres Nicalon 207 et de la matrice ex-résine. Ceftaddéon pourrait cependant

demeurer trés localisée et ne pas avoir d’influence sur le comportement mécanique du matériau

V.4. Conclusion

Les caractérisations mécaniques et physico-chimiques des éprouvettes de
Cerasep®A40C ont permis de préciser le comportement en oxydation/corrosion du matériau
en fonction des conditions de vieillissement. Il est alors possible de donner les conditions

d’autocicatrisation du Cerasep®A40C (Figure V-35) en fonction des parameétres
environnementaux testés.

1050 §- . ) o )
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Figure V-35 : Conditions de fonctionnement critique/non critique du Cerasep®A40C
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En présence d’humidité dans le milieu gazeux, quelle que soit la pression totale, la
température de 550°C est une température critique de fonctionnement du matériau. Dans ces
conditions, 1’oxydation des couches B-C n’est pas suffisante pour former une quantité de

B,O; permettant de combler les fissures matricielles.

Dans le mélange Air/40 96/4 soit B.o/Po, de 0,2, a 1 atm, la cicatrisation effective
du Cerasep®A40C apparait a partir de 750°C. Ainsi, comme il était attendu, I’augmentation
de la température conduit a une élévation des vitesses d’oxydation des couches B-C et a une
diminution de la volatilisation de B3 formé. La vitesse d’oxydation du B-C étant alors
supérieure a celle de la volatilisation du trioxyde de bore, elle permet la formation d’un oxyde

condensé résiduel conduisant au comblement des fissures matricielles du Cerasep®A40C.
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Conclusion générale

Les composites thermostructuraux a matrice s€quencée tel que le Cerasep®A40C sont
destinés a remplacer les superalliages comme ¢€léments de structure des parties chaudes des
moteurs aéronautiques. La présence d’éléments borés dans le séquencage matriciel permet la
formation d’un oxyde protecteur dés les faibles températures (460°C). Cet oxyde s’écoule le
long des couches et fissures matricielles permettant de limiter la diffusion des especes
oxydantes dans le matériau. Ce processus de cicatrisation présente néanmoins des limites, et
particulierement en présence de vapeur d’eau dans le milieu gazeux environnant. En fonction
des conditions de température et de Piao(g), les oxydes borés formés peuvent se volatiliser en
especes hydroxydes gazeuses. Cette volatilisation ralentit I’autocicatrisation des fissures dans

le temps et peut méme conduire a la ruine prématurée du matériau.

L’objectif de ces travaux de thése <¢tait comprendre le comportement en
oxydation/corrosion du Cerasep®A40C dans des conditions environnementales données :
- Température : 450 a 1000°C,
- Pression totale : 0,5 a 2 atm,
- Pmo/Pmn: 0, 0,2 et 0,5 correspondant respectivement a des mélanges Air/H,O 100/0,
96/4 et 90/10.
Afin d’identifier et de déterminer les phénomenes physico-chimiques de dégradation par
oxydation/corrosion du Cerasep®A40C, une démarche multi-échelle scindée en deux parties a
¢té utilisée. La premicre partie est consacrée a la description du comportement en oxydation
des constituants du composite telles que les fibres Nicalon 207 et la consolidation voie
liquide (céramique ex-résine), les interphases de PyC et les éléments des couches matricielles
ayant déja fait ’objet de travaux antérieurs. Enfin, la stabilité thermochimique des oxydes
cicatrisants a également ¢été¢ étudiée par (i) la quantification de leur volatilisation, (i1) leur
capacité de mouillage sur les constituants du Cerasep®A40C et (iii) les interactions existantes
avec les éléments riches en SiC. La seconde partie est focalisée sur le comportement global en

oxydation/corrosion du composite.

La vitesse d’oxydation/corrosion de la fibre Nicalon 207 a pu étre établie sous air sec
et humide pour des températures comprises entre 450 et 800°C. Ainsi, sous air sec une loi
cinétique d’oxydation/corrosion parabolique a pu étre écrite. Une valeur d’énergie
d’activation apparente de 102 kJ.mol™ a été calculée, en accord avec les énergies d’activation

apparente préalablement déterminées dans la littérature pour des températures > 800°C.
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Sous air humide, un modele linéaire-parabolique a pu étre proposé€ pour simuler le
comportement global en oxydation, I’énergie d’activation calculée de 93 kJ.mol" témoigne de
la réactivité plus élevée de la fibre vis-a-vis de 1’oxydation/corrosion en présence de vapeur
d’eau dans le milieu environnant. Cette loi cinétique d’oxydation permet d’avoir une
meilleure estimation de la formation de silice. Pour ces faibles températures, la négligence du
domaine linéaire peut entrainer une sous-estimation des valeurs d’épaisseur de silice et donc
de SiC consommé. A titre d’exemple, a 550°C pour 1000 heures d’oxydation une sous-
estimation de 25% est obtenue en ne considérant qu’un régime d’oxydation parabolique.
Enfin, les lois cinétiques d’oxydation/corrosion de la fibre Nicalon 207 permettent de prévoir
les épaisseurs de silice formée avec moins de 20% d’erreur sous air sec et moins de 15% sous

air humide entre 450 et 1000°C.

Dans le cas de la matrice ex-résine, les résultats obtenus ont permis de mettre en
évidence la complexité des phénoménes d’oxydation de ce constituant. Cette complexité
résulte de sa grande hétérogénéité chimique. Sous air sec, deux processus d’oxydation ont été
observés en fonction de la température. Pour les températures inférieures ou égales a 750°C,
un régime d’oxydation linéaire est constaté traduisant la non protection efficace des surfaces.
Pour les températures supérieures, des vitesses d’oxydation paraboliques sont données avec
un amortissement pour les plus hautes températures. Ce phénomene est surement di a
I’activation des surfaces moins réactives aux plus faibles températures (les liaisons Si-N
notamment) permettant la croissance d’une couche de silice protectrice plus rapidement dans
le temps. En accord avec ces résultats, les vieillissements de la matrice ex-résine sous air
humide conduisent a la formation d’une couche de silice limitant la diffusion des espéces
oxydantes. Cette oxydation plus homogéne des blocs ex-résine est confirmée par 1”apparition
d’un régime parabolique des 700°C. La présence de vapeur d’eau dans le milieu gazeux
environnant entraine 1’activation des surfaces les moins réactives sous air sec et conduit a la
formation d’une couche d’oxyde plus passivante. Il n’a pas été possible d’écrire une loi
cinétique d’oxydation complete, mais des vitesses d’oxydation/corrosion moyennes ont pu
étre calculées dans les conditions environnementales testées. Enfin, les résultats des
différentes analyses physico-chimiques réalisées (XPS, EPMA et EDS) confrontés aux
¢paisseurs de silice mesurées a la surface des blocs établissent en premicre tendance un lien
entre la résistance a I’oxydation de la matrice ex-résine et sa composition en oxygeéne/azote.
Plus I’échantillon est riche en oxygene et pauvre en azote, plus sa résistance a 1’oxydation est

faible.
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L’approche thermodynamique des équilibres gaz/phases condensées (H,O(g)/B2031)) a
permis une nouvelle quantification de la volatilisation du B,0O; par I’expression d’une
pression partielle équivalente de B,0O; consommée (Pproseq). Les influences de la
température, de la Pypo(g) et de la pression totale ont pu étre données. Ainsi, les deux
parametres déterminants dans la volatilisation du B,O; sont la température et Pio(g). Pour
une température fixée, I’augmentation de Py,o(g) conduit irrémédiablement a 1’augmentation
de la volatilisation de B,Os. En revanche, pour un milieu gazeux donné, il est apparu que les
températures les plus critiques de volatilisation sont les trés faibles températures : 400 —
600°C, et les tres hautes : 1200 — 1400°C. Les températures intermédiaires marquent en effet
un abaissement significatif de la volatilisation du B,0Os. Ensuite, les Pyypyo, ont été calculées
entre 450 et 650°C pour différents borosilicates pour juger de I’influence de I’ajout de silice
dans le verre sur la volatilisation du B,0O;. Comme il était attendu, une baisse de la
volatilisation du trioxyde de bore est relevée. Elle est cependant peu significative puisqu’elle
entraine une chute maximale de I’ordre de 20 % a 650°C. Cela s’explique par le faible taux de
silice pouvant étre dissoute dans le verre entre 450 et 650°C (respectivement de 1’ordre de 6 et
16 % molaire).

Des mesures de mouillabilité de borosilicates sur différents substrats représentatifs des
constituants du Cerasep®A40C ont été réalisées pour juger la capacité des verres a s’étaler et
combler des fissures dans le composite. Ces tests ont été réalisés pour deux températures 550
et 625°C pour venir compléter les données disponibles a 500, 700, 900, 1000 et 1100°C
[Wery2008]. Entre 550 et 625°C, quels que soient le verre testé et le substrat considéré,
I'angle de mouillage mesuré est correct puisque les angles mesurés dans ces conditions restent
inférieurs a 25°. Ces verres peuvent ainsi participer au processus de cicatrisation matriciel du
Cerasep®A40C.

Les effets de synergie existant entre le verre de B,Os3, la fibre Nicalon 207 et la matrice
ex-résine ont été également ¢tudiés suivant le protocole mis en place par Garitte pour les
fibres Hi-Nicalon [Garitte2007]. Ainsi, dans le cas des fibres Nicalon 207, une accélération de
I’oxydation sous air sec en présence de B,Os a pu étre constatée (multipliée par 100 a 800°C).
En revanche, ’abaissement de la température de vieillissement a fait apparaitre un
changement du régime d’oxydation de la fibre sous air sec avec une augmentation notable du
domaine linéaire dans le temps (jusqu’a 16 heures a 700°C). Ce phénoméne n’avait pas été
constaté pour la fibre Hi-Nicalon. Il révele alors une meilleure protection de la fibre Hi-
Nicalon par la formation d’une couche de silice a sa surface. Dans le cas de la fibre Nicalon

207, les caractérisations morphologiques ont révélé 1’absence de silice a la surface des fibres
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quelles que soient les conditions considérées. En revanche, une couche dont la composition
appartient au systéme B-C-O-Si a été observée a I’interface fibre-verre. Son rapport
Si0,/B,0; correspond a un borosilicate saturé a la température d’essai. La formation de cette
couche intermédiaire pourrait justifier I’absence de couche de silice a la surface de la fibre.
Dans le cas de la matrice ex-résine, une accélération de la vitesse d’oxydation a été
¢galement constatée en présence de B,Oj; sous air sec (multipliée par 120 a 800°C). En
revanche, un régime parabolique d’oxydation est mis en évidence dés 700°C. Ce phénomeéne
pourrait s’expliquer par ’activation des surfaces les moins réactives avec B,O; sous air sec.
Les effets de Iaugmentation de la température en présence du verre suivent les mémes
tendances que sous air sec. L’élévation de la température permet la mise en place d’une
meilleure protection du matériau. Un ralentissement de la vitesse d’oxydation pourrait étre

relevé pour les températures supérieures ou égales a 900°C.

Enfin, les vieillissements d’éprouvettes de Cerasep®A40C pré-endommagées a 150
MPa puis caractérisées (mécanique et physico-chimie) ont permis de comprendre les
phénomenes d’oxydation/corrosion de ce matériau dans les conditions fixées. A 550°C, les
éprouvettes vieillies sous air sec a 1 ou 2 atm n’ont pas révélé de dégradations significatives
morphologiques ou mécaniques. Ces conditions correspondent a la formation de B,O3; non
volatilisé de maniére significative. Ce dernier s’écoule ainsi le long des couches matricielles
et permet de colmater les fissures. La dégradation par oxydation/corrosion du matériau est
alors limitée dans le temps. L’ajout de vapeur d’eau dans le milieu gazeux correspondant a un
rapport de Pyr0/Poy de 0,2 ou 0,5 a conduit a une dégradation du matériau et notamment des
couches matricielles B-C. En effet, dans ces conditions quelle que soit la pression totale,
I’oxyde B,0O5; formé est volatilisé et le processus d’autocicatrisation du Cerasep®A40C ne
peut se mettre en place.

Les vieillissements réalisés a pression atmosphérique avec un Pppo/Por de 0,2
(Air/H,0 96/4) a 550, 650, 750 et 950°C ont permis de relever I'influence de la température et
de situer les domaines de non cicatrisation/cicatrisation du Cerasep®A40C. Ainsi, une
cicatrisation du composite a pu étre mise en évidence dés 750°C avec de trés faibles
dégradations morphologiques des couches matricielles au bout de 300 heures. A partir de
750°C, I’oxydation de la matrice génére une quantité de verre suffisante pour pouvoir combler
les fissures du matériau. De plus, sous air humide, les couches riches en SiC deviennent plus

réactives et apportent €également leur contribution dans le processus de cicatrisation.
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Les perspectives de ce travail de thése sont multiples. Pour mieux comprendre les
mécanismes généraux régissant 1’oxydation/corrosion de la matrice ex-résine, il serait
intéressant de poursuivre les études de vieillissements par ATG. Une meilleure estimation du
comportement en oxydation/corrosion pourrait étre obtenue par un meilleur contréle de la
poudre initiale et par la multiplication des essais a une température fixée. De méme,
augmenter 1’étendue de la gamme de température d'étude (>900°C) permettrait d’avoir une
vue plus globale du comportement en oxydation de la matrice ex-résine en fonction de la
température. A trés hautes températures, toutes les surfaces des blocs de matrices ex-résine

doivent s’activer contrairement a ce qui est observé entre 700 et 900°C.

Pour le comportement en oxydation de la fibre Nicalon 207 en présence de B,O3 sous
air sec, les temps d’expérimentation peut-&tre trop courts n’ont pas permis de faire apparaitre
le régime parabolique attendu aux temps longs par la formation d’une couche de silice
protectrice. Il serait intéressant de réaliser des mesures par ATG pour des temps supé€rieures a
24 heures pour tenter de mettre en évidence la protection de la fibre. Enfin, la couche B-C-O-
Si mise en évidence a I’interface fibre-verre mériterait une étude plus approfondie notamment
par la mesure de son épaisseur moyenne en fonction du temps et/ou la quantification des
¢léments B, C, O, Si en fonction des conditions de vieillissement.

La description du comportement en oxydation de la matrice ex-résine en présence de
B,0; devrait également étre poursuivie. Il serait judicieux de réaliser des vieillissements de
blocs de matrice dans des borosilicates avec différents pourcentages de SiO,. Les
caractérisations morphologiques et physico-chimiques devraient ensuite étre conduites sur ce
type d’échantillon. Le mécanisme d’oxydation en présence de trioxyde de bore de ce

constituant serait alors mieux compris.

Enfin dans I’étude du comportement en oxydation/corrosion du composite, les temps
d’oxydation/corrosion peuvent parfois paraitre trop courts. Morphologiquement, les
dégradations mises en évidence se situaient principalement au voisinage des premieres
couches matricielles témoignant de la faible propagation de 1’oxydation/corrosion dans le
matériau méme dans des conditions de récession des couches matricielles B-C. La réalisation
des tractions cyclées post-vieillissement a 550°C a parfois conduit a la rupture des éprouvettes
haltéres dans les mors suite aux problémes de « mors froids ». Un chauffage de 1’éprouvette
entiére lors de I’essai de traction cyclée serait plus approprié afin d’éviter ces gradients de

température.
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Récapitulatif des suivis massiques, des propriétés mécaniques et caractérisations morphologiqies éprouvettes de Cerasep®A40C

vieillies

Conditions de vieillissement

Caractérisation mécaniques post-vieillissement

Caractérisations chimiques

Bilan
Eprouvette P Am (%)| Zone Facies d E Fibres | Interoh cicatrisation
T (°C) | totale |Air/H O | t (h) rupture acies de N % | commentaires Seal-coat? bres inmerphase Commentaires ?
. rupture (Gpa) | (%) |(Mpa) ? ?
(atm) eprouvette
. Difficultés de Oui,
1982-3 140 | -0,0001 mors Non fragilg 123 1,1 | 371 Pas Pas de mettre en atmosphére
. . ) Fib Sembl . R
550 1 100/0 d'abaissement| dégradations s;irrfass rZ;nenfe évidence verrq séche pas d
1981-3 300 |-0,0002] congés Non fragie 133 |1,10| 395 significatif significatives P (trés faible | volatiisation
quantité) du BO3
Pas Difficultés de Oui,
1982-2 140 [-0,0009| Zone utile| Nonfragile 141 |1,06| 369 | d'abaissement Pas de Fibres| Encore mettre en atmosphere
550 2 100/0 significatif dégradations . . évidence verrd séche pas d
Essai mécaniqy significatives saines| presente (trés faible | volatiisation
1982-1 300 | 0,0102| mors | Nonfragld  x | 0,71310 anay - sig o
non exploitable quantité) du B,O;
Pas Pas de
1983-1 50 |-0,0266| congés Non fragile 80 |1,09| 301 | d'abaissement| dégradations Absence de
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Conditions de vieillissement

Caractérisation mécaniques post-vieillissement
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Abstract Ceramic matrix composites are potential candidates to replace the
nickel-based alloys in advanced aeronautic engines. The durability of a SiC(f)/
PyC(i)/Si-B—C(m) with a sequenced self-healing matrix and Nicalon fibers was
investigated at low temperature. To better understand the degradation mechanisms
inside this composite, a multi-scale approach was chosen. Firstly, the oxidation
behavior of Nicalon fibers and the B,C phase was studied under dry air at 550 °C.
The composite structure was then aged in similar oxidizing conditions. Correlation
between the different systems led to an accurate description of the degradation
mechanisms inside a composite material and to an evaluation of the efficiency of the
self-healing process.

Keywords Oxidation - Composite - Nicalon - Boron oxide

Introduction

Ceramic matrix composites such as SiC(f)/PyC(i)/SiC(m) consist in a SiC matrix
reinforced with SiC fibers. These materials exhibit a low density and high
thermomechanical properties, so they are potential candidates to replace the nickel-
based alloys in advanced aeronautic engines as in civilian aircrafts [1]. These
composites display cracks due to their elaboration process, but also due to service
conditions that include mechanical loading. These matrix cracks become an
extended network for oxygen diffusion. The oxidation of the PyC weak interphase
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and the interfacial degradations can deeply occur inside the composite. To limit this
process, ceramic matrix composites SiC(f)/PyC(i)/Si—-B—C(m) with a sequenced
self-healing matrix have been developed and investigated. The introduction of
boron in the matrix as B4C phase allows the formation of an oxide at low
temperature able to seal matrix cracks. To resume, the self-healing process consists
in consuming part of incoming oxygen and limiting its access to the PyC interphase
by sealing the matrix cracks with a liquid B,O3 oxide phase. Self-healing processes
have been investigated in previous works for similar materials at 600 and 1,200 °C
[2]. In this work, the life time of a SiC(f)/PyC(i)/Si-B—C(m) composite was
evaluated at lower temperature (550 °C). In order to clarify the role of each element
of the composite in the self-healing scenario, a multi-scale approach was chosen. In
a first step, oxidation tests were performed on Nicalon fibers to extract their
oxidation kinetic law and on the B4C phase to characterize its role in the self-
healing process at 550 °C, and in a second one, the whole composite is oxidized to
evaluate the efficiency of the self-healing process.

Experimental Procedures
Materials and Oxidation Chemical Reactions

The investigated material is the Cerasep®A40C manufactured by Snecma Propul-
sion Solide (SAFRAN GROUP). It is a woven-SiC-fiber reinforced Si—-B-C
sequenced matrix composite. This material is schematized in Fig. 1. The different
matrix layers consist of crystallized SiC, and amorphous Si-B—C phases. The
interphase is pyrocarbon. The sequenced matrix is reinforced by Nicalon SiC fibers
(NLM207). Nicalon fiber is polycarbosilane-derived SiC fiber obtained by
reticulation under O, and pyrolysis. These fibers are manufactured by Nippon
Carbon Co., Ltd (Japan) in the form of yarn with 500 fibers.

The oxidation behavior of silicon carbide under several oxidizing atmospheres
has been widely studied in literature. Nevertheless, for Nicalon NLM207 fibers,
quantitative results have been reported only for relatively high temperatures

Multi-layered seal-coat — &

Transverse fiber tows ——

Longitudinal fiber tows ——.

Fig. 1 Schematic representation of the Cerasep®A40C composite
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(=700 °C). To describe the oxidation mechanism of the Nicalon fibers, the growth
of the silica scale is described by Eq. 1 proposed by Deal and Grove [3]:

x> + Ax = B(t + 1) (1)

where x is the thickness of the silica scale, 7 is the initial thickness (often neglected),
A and B are reaction constants. For long exposure time, the Deal and Grove model
is simplified and the growth rate of silica is described by a parabolic law (Eq. 2),
when the oxygen diffusion through the silica scale becomes the limiting step.

x* = Kyt (2)

The mean composition of Nicalon NLM207 fibers after desizing is
Sip38C0.47200.148 [4]. Assuming that oxygen in the fiber participates in oxidation,
the global oxidation reaction is (Eq. 3):

Si0_38C0'47200'148(S> + 077802<g) — 0388102(5) + 0472C02(g) (3)

Boron oxide is a good candidate to seal matrix cracks by filling and flowing.
Indeed, it exhibits a low melting point (about 460 °C), and an appropriate viscosity.
This oxide can be obtained by the oxidation of B4C at low temperature (<700 °C)
according to reaction 4.

B4C(S> + 402(g) — 2B203<1> + CO2(g) (4)

The oxidation kinetic law of the B4,C phase has been established in previous
studies by Garitte [5]. At low temperatures (<600 °C) its oxidation kinetic (Egs. 5,
6) is written as the thickness of consumed boron carbide and formed boron oxide for
oxygen partial pressures ranging between 10 and 80 kPa.

204000
kgB&D:1J4x1&-wp(~jﬁjJ-Pg(wﬁhl) (5)

204000
kMBﬁk)=204x1W-wp<——Tﬁf)-Pg(mﬁh”) (6)

Nevertheless, under dry air, this oxide volatilizes significantly above 900 °C
(Eq. 7).
By03) — B2O3(y (7)

Thus, B4C is the main constituent inside the matrix that participates in the self-
healing process at low temperature.

Samples and Oxidation Tests
In order to establish a scenario of degradation of the Cerasep®A40C composite
material, the oxidation behavior of each component must be described. Thus, the

oxidation kinetic rate of Nicalon fibers was determined and the oxidation behavior
of the B,C phase was investigated.

@ Springer



282 Oxid Met (2013) 80:279-287

To extract the oxidation kinetic law of Nicalon fibers, oxidation tests were
performed on four bundles of 5 cm long. Oxidation tests were carried out at
temperatures ranging from 550 to 800 °C during test times between 100 and 500 h.

To investigate the role of the B4C phase in the self-healing process, polished-
cross sections of composites were oxidized. The progressive formation of the liquid
B,O5; phase was displayed, particularly, its ability to spread on the composite
surface. This property depends on its chemical affinity with the different
constituents and its viscosity. To prepare such a specimen, a thin slice of composite
was cut, polished and oxidized.

The different oxidation tests were realized in a high temperature furnace at
atmospheric pressure in dry air. The uniform heating zone of the furnace is
approximately 200 mm long. During the ageing, materials were oriented parallel to
the gas flow in alumina sample holders (purity: 99.7 %). Samples were extracted
from the hot furnace, cooled in ambient air and mass variation is measured. Then,
they were again introduced in the furnace at the working temperature.

Materials Characterizations

After ageing, the thickness of the formed silica ring around Nicalon fibers was
measured from observations by scanning electron microscopy (SEM) (Fig. 2). To
measure the thinnest ones (<50 nm), Auger electron spectroscopy (AES) with an Ar
sputtering system was used.

Observations by SEM with an energy dispersive spectroscopy (EDS) device on
the oxidized composite specimens allow to determine the chemical composition of
formed species and their repartition after exposure.

Results
Oxidation Kinetic Law of Nicalon Fibers Under Dry Air

As predicted by the Deal and Grove model, the evolution of silica thickness versus
time follows a parabolic evolution. The activation energy was extracted from an
Arrhenius plot (Fig. 3): 102 #+ 12 kJ mol ' in a gaseous mixture with an O, partial
pressure of 20 kPa from 550 to 800 °C.

Fig. 2 Silica ring on a Nicalon
fiber after 408 h ageing at
600 °C in dry air
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Ea =102 + 12 kJ.mol "’

In kp (hm?h)

3+ T T T
0,0009 0,001 0,0011 0,0012 0,0013
T (K-1)

Fig. 3 Arrhenius plot of the oxidation rates from 550 to 800 °C for SiC Nicalon fibers in dry air (Po,:
20 kPa)

In dry air, the oxidation kinetic law of SiC Nicalon fibers can be written for
temperatures ranging from 550 to 800 °C by the following equation (written as the
thickness of silica formed):

102000
7 PATES
k, = 8.14 x 107 - exp (— =T >(nm h™') (8)

Formation Rate of B,0; by Oxidation of B,C

When a material is oxidized, it is partially consumed and only a low part of the
whole formed oxide contributes to a volume expansion above the material (Fig. 4a).
Only this low part can participate to close a matrix crack and form a cork limiting
further oxidation inside the composite. On Fig. 4b, the consumed thickness of B,C
and respectively the whole thickness of the oxide formed are reported, distinguish-
ing the part leading to a volume expansion of the material. However, in the case of a

Thicknessof B0, formeil (2
(a) (b) ™
Y 5 Y PR ————— \ -
B2 i 0 . .-
- - et >
V! b 15 &
B,C B,C % g B
= 1.0 e
g Pl =7 Thickness of B,C consumed (1)
= P
S 05 7 =
0.0

00 05 1.0 15 20 25 30
time (h)

Fig. 4 Oxidation of B,C: a Schematic of thicknesses of consumed B4C and formed B,03, and b Boron
carbide and boron oxide thicknesses calculated at 550 °C under an O, partial pressure of 20 kPa
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liquid oxide formed, this protected oxide can flow and its thickness may not
increase.

Oxidation of a Multi-Constituents Composite Material

From SEM observations on aged polished cross sections of composite, the B4C
layer appears as the most reactive constituent at 550 °C. Indeed, other layers are not
significantly oxidized with no morphologic modification compared to the B,C
phase. EDS analyses confirm that boron oxide is the main oxide formed at this
temperature and as expected, the thickness of boron oxide increases with time
(Fig. 5).

It observed that B,O; preferentially concentrates on Nicalon fibers. This means
that fibers are less wet by B,Oj3 than the SiC CVI matrix (Fig. 5). Along the cross
section of the multi-layered seal-coat, on oxidized B4C layers, no oxide drop is
visible (Fig. 6) and B,Oj5 is not detected by EDS analyses. Then, B,O5 is supposed
to spread on the seal-coat surface and form a thin oxide film not detectable by EDS
(the excess of B;0O3 should flow out of the observed cross section along the side of
the composite).

Oxidation of Dog-Bone Composite Specimens

Respectively, pre-damaged dog-bone composite specimens are aged at 550 °C at
atmospheric pressure in dry air and the weight changes are punctually measured.

Only a very low variation is recorded during the oxidation of Cerasep®A40C
composite after exposures of 300 h (<0.01 %) (Fig. 7).

(b') Calculated eg>o3 (C) Calcui__ated 63203‘
formed = 0,6 um formed = 1.5 Hm

il

(d) Calculated é:];m}‘
formed =2,0 pm formed 52,1 um rmed = 2,5 ym

Oxide drop

Fig. 5 Polished cross section of the Cerasep®A40C specimen exposed at 550 °C in dry air at
atmospheric pressure for variable times: a 0 min; b 15 min; ¢ 75 min; d 135 min; e 165 min and
f 225 min
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Oxidation of the B,C
layer

Calculated egy03
formed = 2,1 ym

Fig. 6 Polished cross section of the Cerasep®A40C specimen exposed at 550 °C in dry air at
atmospheric pressure for 165 min

34.258 -

0 100 200 300
Oxidation times (h)

Fig. 7 Mass variations recorded during the oxidation of the dog-bone composite under dry air at
atmospheric pressure at 550 °C

Discussions
Oxidation Kinetic Law of Nicalon Fibers Under Dry Air

The oxidation kinetic law of Nicalon fiber established in this work has to be
compared to data obtained from others works at higher temperatures from literature
[4]. Huger et al. realized oxidation tests on Nicalon fibers at temperatures higher
than 700 °C, but no kinetic law was extracted. He gave an activation energy of 80
(£60) kJ mol~!. Furthermore, a linear domain is mentioned for short exposure
times (<10 h) at 700 °C. However, Huger realized his tests in ambient air, and
moisture is probably present. Indeed, H,O leads to increase the SiO, layer
permeability by formation of Si—-OH chemical bonding [6]. With this increase of the
layer permeability, the linear domain is extended. On the contrary, a linear domain
is not highlighted in our work. Indeed, in this latter domain, at low temperature the
involved mass variation is too low to be accurately recorded. The measured
thickness of the silica scale by SEA with an Ar sputtering system does not allow to
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Fig. 8 Contact angle between — .« B4AC SiBC SiC
liquid B,O5 and SiC, Si-B-C 60
and B,4C specimens in dry =
oxygen for temperatures ranging @
from 500 to 800 °C [7] w407
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Fig. 9 Schematic of the oxidation process inside a self-healing matrix crack at 550 °C under dry air at
atmospheric pressure

conclude on the linear or parabolic evolution of the initial oxide growth rate in this
work.

The Self-Healing Process

Observations of cross sections of oxidized composites show that at 550 °C under
dry air, boron carbide is the main constituent consumed and boron oxide is the oxide
formed with the capability to seal a matrix crack. At 550 °C, due to the high
oxidation rate of carbon, the low mass loss recorded during the first 50 h of
oxidation (Fig. 7) can be related to the oxidation of the carbon interphase, before the
establishment of the protection by B,0Os;.

During the self-healing process, B,O; preferentially concentrates on the Nicalon
fibers and tends to flow along the multilayered seal-coat. Indeed, at 550 °C, under
dry air, the contact angle between B,O; and the different constituents of the seal-
coat is lower than 90° (Fig. 8) that prove the good glass wettability.

Moreover, the viscosity of the B,O5; oxide for temperatures ranging from 600 to
1,100 °C allows the formation of sealant thin film [8], and the results obtained in
this paper show that this property can be extended below 600 °C, at least up to
550 °C. Hence, an oxidation scenario is proposed in Fig. 9.
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Conclusion

A more accurate description of the oxidation behavior of the Cerasep®A40C is
proposed at 550 °C under dry air using a multi-scale approach: the first level is the
oxidation rates of the fibers and the B4C phase, and the second one is the oxidation
of the whole composite. It is shown that the self-healing process is efficient at
550 °C and matrix cracks are sealed. Complementary analyses will be done, and
especially on the dog-bone composite oxidized to clarify the oxidation progression
through a pre-damaging crack. Post-exposure mechanical tests must be done to
predict the durability of the CMC. Eventually, corrosion tests will be performed to
take into account the B,O5 volatilization in a wet atmosphere. Thus, the B,O;
formation will be compared to the B,05 rate to estimate and foresee the self-healing
efficiency.
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